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Résumé

Titre : Des nouveaux matériaux d’électrode pour batteries Li-ion :
vers la minimisation de la réactivité aux interfaces matériau actif -
électrolyte

Résumeé :

L’oxyde lamellaire LiNip.6Mno2C00.202 est un matériau d’électrode positive tres attractif pour
les batteries Li-ion grace a ses grandes capacité, stabilité et cyclabilité et, possiblement dans un
futur proche, pour les batteries tout-solide. Pour optimiser ses performances dans ces deux
systemes, une meilleure connaissance de sa reactivite, face aux électrolytes liquide et solide,
est nécessaire. L’objectif de ce travail est de modifier la morphologie du matériau (taille et
forme de particules), tout en contr6lant sa composition et sa structure, pour déterminer son
impact sur la réactivité. Une série d’échantillons LiNiosMno2C00202 avec des structures
cristallographiques proches de la structure lamellaire idéale 2D a ainsi été obtenue, avec
différentes tailles de particules primaires variant de 200 nm a 2 um, et de formes isotropes ou
de types plaquettes. Des tests électrochimiques ont été effectués en batteries Li-ion et parfois
en batteries tout-solide, dans différentes conditions (réegime de cyclage, fenétre de potentiel
etc.). Des études ont ensuite été menées par diffraction des rayons X, microscopie et
spectroscopie des photoélectrons X, pour caractériser, dans le cas de cette derniére, la nature
des interfaces électrode positive/électrolyte et leurs évolutions au cours du cyclage. La
réactivité de LiNiosMno2C00.20: vis-a-vis de I’eau a également été étudiée, car le lavage a I’eau
est une solution efficace utilisée pour éliminer certaines impuretés préjudiciables aux
performances électrochimiques. Ce lavage affecte néanmoins la structure lamellaire, et requiert
d’étre suivi d’un traitement thermique approprié pour réparer la structure endommagée. Des
caractérisations structurales, chimiques et de surface ont été effectuées sur des matériaux lavés
et traités thermiquement afin d’étudier les mécanismes intervenant lors de ces traitements et
d’améliorer la compréhension des phénomenes de dégradation et de réparation de la structure
lamellaire.

Mots clés : Batterie, Oxyde lamellaire, NMC, Morphologie, Réactivité, Performance



Résumé

Title: New electrode materials for Li-ion batteries: towards the
minimization of reactivity at active material - electrolyte interfaces

Abstract:

The LiNio.sMno.2C00.202 layered oxide is a very attractive positive electrode material for Li-ion
batteries thanks to good capacity, stability and cyclability and, possibly in a near future, for all-
solid-state batteries. To optimize its performances in both systems, a better knowledge of its
reactivity, versus liquid and solid electrolyte, is needed. The aim of this work is to tailor its
morphology (particle size and shape), while controlling its composition and structure, in order
to determine its impact on the reactivity. A series of LiNiosMno2C00202 samples with
crystallographic structures close to the ideal 2D layered structure were obtained, with different
primary particle sizes from 200 nm to 2 um and isotropic shape or platelet-shaped particles.
Electrochemical tests were performed in Li-ion batteries and, sometimes, in all-solid-state
batteries, in different conditions (cycling rate, potential window, etc). Studies were carried out
by X-ray diffraction, microscopy and X-ray photoelectron spectroscopy, to study, for that latter,
the nature of the positive electrode/electrolyte interfaces and their evolution during cycling. The
reactivity of LiNiosMno2Co00202 versus water was also studied, because the water washing is
an efficient way to get rid of some impurities detrimental for the electrochemical performances.
However, this washing affects the layered structure and required to be followed by an
appropriate thermal treatment to repair the damaged structure. Structural, surface and chemical
characterizations were performed on washed and heat-treated materials in order to study the
mechanisms intervening during those treatments and improve the understanding of the layered
structure degradation and reparation phenomena.

Keywords: Battery, Layered oxide, NMC, Morphology, Reactivity, Performance
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Introduction générale

Introduction générale

La COP21 organisée par la France en 2015 s’est conclue par 1’adoption des Accords de Paris.
Par cet accord, les pays membres de la Convention Cadre des Nations Unies sur les
Changements Climatiques (CCNUCC) se sont engagés a réduire leurs émissions de gaz a effet

de serre et a maintenir le réchauffement climatique sous la barre des 2°C d’ici a 2100.1

Pour atteindre cet objectif, le transport est un secteur clé sur lequel il est nécessaire d’agir, il a
en effet été responsable de 31% des émissions de gaz a effet de serre en 2019 en France.?
L’utilisation des véhicules particuliers a représenté la majorité (51%) des émissions de ce
secteur en 2019. Malgré le développement de véhicules moins consommateurs de carburants
(diminution de 6% de la consommation moyenne de carburant par voyageur et par kilometre
entre 1990 et 2018) et de carburants moins polluants (diminution de 7% du contenu en CO>
moyen des carburants entre 1990 et 2018), ceci n’est pas suffisant pour compenser les émissions
dues a la plus grande utilisation des véhicules, induite par 1’augmentation de la population
(+15% entre 1990 et 2018) et des distances moyennes parcourues par personne (+7% entre 1990
et 2018). La résultante est une augmentation de 8% des émissions de CO des véhicules des
ménages entre 1990 et 2018 (voir Figure 1a).2 97% des émissions de gaz a effet de serre des
transports sont des émissions de CO> dues a la combustion des carburants, ce qui explique en
partie I’augmentation de 9% des émissions de gaz a effet de serre du secteur des transports entre
1990 et 2019 (voir Figure 1b).2 1l est donc indispensable de réduire 1’utilisation de ces
carburants et la solution passe par le développement des véhicules hybrides et électriques.

Cette révolution progressive du secteur des transports, ajouté au développement d’un grand
nombre d’appareils électroniques portatifs (ordinateurs portables, smartphones, tablettes, ...) a
fait exploser la demande en systémes de stockage de 1’énergie. Les batteries sont des systémes
de stockage électrochimique prometteurs et fiables qui permettent de répondre a cette demande.
Différentes technologies de batteries ont été développées au cours des années :

- les batteries Plomb-acide (Pb-acide). Développees a la fin du XI1Xéme siecle, elles servent
principalement au démarrage des véhicules et c’est la technologie la plus répandue dans le
monde. Limitée par sa faible densité d’énergie (=20-30 Wh/kg) et sa durée de vie relativement

réduite, cette batterie reste la moins chére et a I’avantage d’étre recyclable a plus de 95%.37
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Figure 1 : a) Facteurs explicatifs de I’évolution des émissions de CO> des véhicules des ménages en
France entre 1990 et 2018. b) Evolution des émissions de gaz a effet de serre du secteur des transports
en France entre 1990 et 2019.2

- les batteries nickel-cadmium (Ni-Cd). Ces batteries présentent des densités d’énergie (=40-50
Wh/kg) et de puissance (=1000 W/kg) supérieures a celles des batteries Pb-acide. Cependant,
les colts de production de ces batteries et les contraintes environnementales imposées par
I’utilisation du cadmium ont été les principaux freins au développement de cette technologie.®®
Un accord pris au Parlement Européen le 10 octobre 2013 et entré en vigueur le 31 décembre
2016 a par ailleurs interdit 1’utilisation du cadmium dans les batteries rechargeables des outils
portables sans fil (perceuses, visseuses, scies ...) pour procéder a son remplacement progressif
par des technologies moins toxiques et dangereuses pour 1’environnement. Depuis cette date,
leur utilisation n’est plus permise que dans les systemes d’urgence (alarmes) et les équipements
médicaux.®
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- les batteries nickel-métal-hydrure (Ni-MH). Issue d’une évolution de la technologie Ni-Cd,
elle représente une réelle progression en terme de densité d’énergie (=70-80 Wh/kg) et de
puissance (>1000 W/kg). Elle est une technologie fiable et relativement peu codteuse. Ses
performances et sa durée de vie suffisamment élevées ont permis son incorporation dans des
véhicules hybrides, notamment chez Toyota, Honda, Lexus ou Peugeot. L’arrivée de la
technologie Li-ion sur le marché, avec ses densités d’énergie largement supérieures, ont

cependant empéché son utilisation dans les véhicules électriques et hybrides « plug-in ».>°

-les batteries Li-ion. C’est la technologie qui offre les densités d’énergie les plus élevées (=160-
200 Wh/kg) et qui s’est donc imposée sur le marché de 1’électronique portable et des vehicules
électriques. Ces batteries offrent une grande durée de vie, fonctionnent sur une large gamme de
température et sont une technologie fiable. Le large choix de matériaux d’électrodes permet
également d’atteindre des densités de puissance élevées (>5000 W/kg) permettant leur

utilisation dans un large spectre d’applications.>®

La Figure 2 illustre les performances de différentes technologies de batteries et on constate que
la technologie Li-ion surpasse les technologies Pb-acide, Ni-Cd et Ni-MH en terme de densité
gravimétrique de puissance et d’énergie.

De toutes ces technologies, les batteries Li-ion sont celles qui se sont développées le plus
rapidement avec une avancée significative en terme de densité d’énergie, de fiabilité et de durée
de vie. Depuis leur mise sur le marché en 1990, les batteries Li-ion sont utilisées dans de
nombreux domaines, principalement 1’électronique portable et, depuis plus récemment, le
stockage stationnaire et les véhicules électriques.>’ La démocratisation de ces derniers depuis
le début des années 2010 a fait exploser la demande de batteries Li-ion. La Figure 3 illustre
I’évolution des ventes de batteries Li-ion entre 2010 et 2017 et I’impact qu’a eu le
développement du secteur des véhicules électriques sur la demande en batteries Li-ion depuis
2010. Les ventes de batteries Li-ion sont passées de 20 GWh/an en 2010 a plus de 120 GWh/an
en 2017 et la demande va continuer a augmenter de fagcon exponentielle dans les prochaines
années essentiellement grace a ce secteur.”8

La Figure 4 illustre les projections de 1’évolution de la demande de batteries Li-ion d’ici a 2030,
uniquement pour le secteur des véhicules électriques. Datées de 2017, ces projections prévoient
que la demande de batteries Li-ion s’élévera a 408 GWh en 2025 et jusqu’a 1293 GWh en 2030
rien que pour ce secteur, I’essentiel de la demande se situant en Chine, aux USA et en Europe.®
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Figure 2 : Diagramme de Ragone de différentes technologies de batteries dont Pb-acide, Ni-Cd, Ni-
MH et Li-ion®
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Figure 3 : Evolution des ventes de batteries Li-ion entre 2010 et 2017 pour différents secteurs :

1’¢lectronique portable (vert), les véhicules électriques (rouge) et le stockage stationnaire et 1’industrie
(bleu)’

Cette augmentation exponentielle de la demande en batteries Li-ion crée une demande
croissante en matériaux pour concevoir ces batteries. Une batterie Li-ion est constituée d’une
¢lectrode positive, d’un électrolyte et d’une électrode négative. La premiére batterie Li-ion
commercialisée par Sony en 1990 possédait une électrode négative de graphite et une électrode
positive de LiCoO..° Depuis, la croissance et la diversification du marché ont imposé de
nouvelles contraintes en terme de densité d’énergie et de puissance, de réduction des codts et

de I’impact environnemental.
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Figure 4 : Projection de I’évolution de la demande en batteries Li-ion pour les véhicules électriques
d’ici a 2030 (Bloomberg Energy Finance, 2017)8

Ces exigences ont amené les scientifiques a développer de nouveaux matériaux d’électrode
positive moins onéreux et plus adaptés aux nouvelles applications visées. De nouvelles familles
de matériaux telles que les oxydes lamellaires lithiés de nickel, manganése et cobalt (LiMO>
avec M=Ni, Mn, Co, dit NMC) et les oxydes lamellaires lithiés de nickel, cobalt et aluminium
(LiMOz avec M=Ni, Co, Al, dit NCA) ont alors été développées et sont aujourd’hui toutes deux
utilisées essentiellement pour les véhicules électriques et le stockage stationnaire.>”% Les
matériaux NMC sont notamment utilisés dans la batterie de la Renault Zoe, de la Nissan Leaf
ou encore de la BMW i3 (NMC333 ou Li(Niy3sMn13C0113)O2) tandis que Tesla utilise les
matériaux NCA pour ses véhicules (NCA801505 ou Li(Nio.goC0015Al0,05)02).> On trouve
aussi les oxydes de lithium et de manganese de structure spinelle (LiMn2QO4, dit LMO) qui
bénéficient d’une grande stabilité thermique a 1’état chargé de la batterie et sont surtout utilisés
dans les applications de puissance, telles que les vélos électriques ainsi que les appareils
médicaux.® On trouve également les phosphates de fer et de lithium de structure olivine
(LiFePOg, dit LFP) utilises dans les batteries pour les véhicules électriques et le stockage
stationnaire. Le matériau LFP se retrouve trés freguemment (88% en 2018) dans les batteries
de bus électriques, principalement en Chine.”'? Les oxydes de cobalt LiCoO2 (dit LCO) se
retrouvent principalement dans les appareils électroniques portables mais ils sont
progressivement remplacés par des composés moins riches en Co.>" En effet, la difficulté
d’approvisionnement du cobalt et son colt élevé ont poussé les scientifiques a trouver une
chimie alternative.’® Si ce composé était utilisé dans 82% des batteries Li-ion en 2007, son
utilisation est progressivement réduite et il est remplacé par des oxydes NMC et NCA riches en
Ni de type NMC622 (Li(Nio,sMno2C00,2)02), NMC811 (Li(NiogMno1C00,1)02), NCA851505
(Li(Nio,gsC00,15Al0,05)O2), dans une logique de diminution progressive de la quantité de cobalt
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dans les matériaux et avec 1’objectif d’atteindre des densités d’énergie plus élevées.’*™ La
Figure 5 résume quelques caractéristiques de ces cing grandes catégories de matériaux de
batteries Li-ion. Les composés NMC et NCA font partie de ceux offrant le meilleur compromis
en termes de performances, de durabilité et de co(t.

Maturity Energy Maturity

formance
formance

LFP NCA

Energy Maturity Energg

£ o 5 erformance
r rmance

Performance

Figure 5 : Caractéristiques de 5 grandes catégories de matériaux de batteries Li-ion : LCO, LMO,
LFP, NCA et NMC?®

Méme si les matériaux NMC sont étudiés depuis plusieurs dizaines d’années et que leurs
propriétés sont déja bien connues, leurs performances en batteries Li-ion peuvent encore étre
augmentées en améliorant la compréhension des mécanismes de vieillissement au cours du
cyclage. En effet, les performances des batteries Li-ion sont principalement limitées par les
réactions de dégradation au niveau des interfaces entre les électrodes et 1’¢électrolyte. Cette
question est d’autant plus cruciale pour les matériaux riches en Ni, qui sont les plus prometteurs

en terme de densité d’énergie, mais qui font preuve d’une plus grande réactivité. Une meilleure
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compréehension des mécanismes mis en jeu au niveau de ces interfaces permettra d’adapter et
d’optimiser les batteries contenant ces matériaux, d’augmenter leur durabilité et de permettre
leur commercialisation & grande échelle.’®* Toujours avec 1’objectif d’améliorer les
performances de ces matériaux, les chercheurs se sont attachés a synthétiser les oxydes
lamellaires sous différentes morphologies afin d’analyser les impacts de cette morphologie sur
la structure et sur les propriétés en batterie. Cependant, il manque, de notre point de vue, des

¢tudes concernant I’impact de la morphologie de ces oxydes sur la réactivité en batteries.

Nous avons donc décidé de focaliser notre travail sur la synthese de NMC622
Li(Nio,sMno2C002)O2, un des oxydes lamellaires riches en Ni faisant partie des plus prometteurs
en tant que matériau d’électrode positive, et d’étudier sa réactivité en batteries Li-ion, face a un
électrolyte liquide organique ou un électrolyte solide de type polymeére gel. Nous nous sommes
fixés comme objectif de synthétiser ce composé sous différentes morphologies, avec différentes
tailles et formes de particules, d’étudier les réactions de dégradation en batteries Li-ion et de
comprendre I’influence de 1la morphologie sur la réactivité.

Ce manuscrit de thése s’articule autour de cing chapitres.

Le chapitre | se propose de présenter une revue bibliographique dans le but de faciliter la
compréhension du sujet et de ses enjeux. Aprés un bref rappel du fonctionnement d’un
accumulateur Li-ion, nous détaillerons les propriétés de quelques oxydes lamellaires de
référence avant de nous concentrer sur les oxydes lamellaires NMC. Nous nous intéresserons
ensuite aux spécificités de trois morphologies d’intérét pour notre travail avant de nous orienter
vers la réactivité aux interfaces électrode positive/électrolyte et de donner quelques exemples
de réactions de dégradation attendues compte tenu des composés utilisés dans notre étude.
Enfin, nous effectuerons ces tests dans deux systémes différents: les batteries Li-ion
traditionnelles (en électrolyte liquide) et les batteries tout-solide (en électrolyte gel), la
technologie émergente qui sera probablement commercialisée dans un futur proche. Nous
détaillerons les spécificités de chacun de ces systemes, les limitations des batteries Li-ion
traditionnelles et les avantages de la technologie tout-solide, tout en précisant les defis
technologiques restant a relever pour permettre la commercialisation de ces systémes.

Le chapitre II portera sur la synthése et la caractérisation d’oxydes lamellaires NMC622 avec
différentes tailles de particules primaires. Nous étudierons ’effet de cette taille de particules
primaires sur la structure, la composition et les performances electrochimiques en batteries Li-
ion dans différentes conditions de cyclage.
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Le chapitre III portera sur 1’étude de la réactivité des matériaux identifiés comme étant les plus
prometteurs dans le chapitre Il en batteries Li-ion et en batteries tout-solide. Nous étudierons
les performances électrochimiques, les réactions de dégradation aux interfaces avec les
¢lectrolytes utilisés et tenterons d’améliorer la compréhension de ces mécanismes dans les deux

systemes.

Le chapitre IV portera sur la synthése et la caractérisation d’oxydes lamellaires NMC622 avec
des particules sous forme de plaquettes. Cette morphologie est considérée comme trés
prometteuse pour obtenir de meilleures performances électrochimiques, notamment a régime
de cyclage élevé. Nous évaluerons I’influence de cette morphologie sur la structure, la
composition, les performances électrochimiques du matériau et sur sa réactivité en batteries Li-
ion. Nous essayerons de comprendre I’impact de cette morphologie sur les mécanismes de

vieillissement aux interfaces électrode/électrolyte.

La chapitre V portera sur 1’étude de la réactivité des oxydes lamellaires NMC622 vis-a-vis de
I’eau. Il a en effet été établi que le lavage a I’eau permettait d’éliminer les impuretés résiduelles,
telles que Li2COs, présentes a la surface des particules de matériau actif et pouvant entrainer
une perte de capacité au cours du cyclage et une diminution de la durée de vie de la batterie.
Mais ce lavage a I’eau est responsable d’une dégradation irréversible des performances
électrochimiques du matériau. Il a été montré qu’un traitement thermique pouvait permettre de
récupérer une partie significative des performances perdues suite au lavage. Si ces effets sont
clairs et bien démontrés dans la littérature, les mécanismes mis en jeu lors de ces traitements
sont cependant beaucoup moins bien établis de notre point de vue. Il paraissait donc intéressant
d’¢étudier I’effet de ces traitements sur nos matériaux afin d’améliorer la compréhension de ces
mécanismes intervenant sur la structure lamellaire. Des résultats préliminaires ont été obtenus
et ces recherches seront poursuivis au-dela de cette these.

Ces travaux sont le fruit d’une étroite collaboration entre I’'ICMCB (CNRS, UMR 5026,
Bordeaux, France), ’IPREM (UPPA, CNRS, UMR 5254, Pau, France) et SAFT (Bordeaux,
France). Les syntheses et les caractérisations structurales des matériaux ont été effectuées a
I’ICMCB. Les caractérisations électrochimiques ont été effectuées a I’ICMCB, mais également
a SAFT pour quelques matériaux de choix, afin de travailler dans les conditions mises au point
par les ingénieurs de 1’équipe recherche pour caractériser ce type de matériaux en batteries tout
solide. Enfin, les caractérisations de surface des matériaux synthétisés et les études de réactivité
et des réactions de dégradation aux interfaces ont été effectuées a I’IPREM.
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Chapitre | - Généralités et état de I’art

I.1. Introduction

Ce chapitre a pour but de présenter le contexte scientifique dans lequel s’inscrit cette these et
de donner les ¢léments clés de 1’état de I’art permettant de saisir les problématiques traitées par
le sujet. Dans un premier temps, le fonctionnement des accumulateurs Li-ion sera décrit. Nous
nous focaliserons ensuite sur le type de matériau étudié au cours de cette thése : les oxydes
lamellaires. Nous en détaillerons les spécificités, la structure ainsi que les propriétés a travers
deux matériaux de référence : LiCoO. et LiNiO2. Nous nous intéresserons ensuite aux
matériaux NMC Li(Niz-xyMnxCoy)O2, qui sont les oxydes lamellaires avec une combinaison de
nickel, manganése et cobalt, et plus spécifiquement au matériau NMC622
Li(Nio,sMno2Co002)O- étudié lors de ces travaux. Au cours de cette thése, nous avons étudié
I’influence de la morphologie de ce matériau sur les performances électrochimiques et sur la
réactivité. Les trois morphologies étudiées lors de nos travaux seront présentées : la
morphologie polycristalline, la morphologie monocristalline et la morphologie plaquettaire. En
lien avec I’étude de la réactivité de ces matériaux, nous ferons un état de 1’art des réactions de
dégradation qui peuvent étre observées a 1’interface entre les matériaux d’électrode positive et
I’électrolyte. Nous détaillerons ensuite les verrous restant a lever pour les batteries Li-ion et
expliquerons en quoi 1’utilisation d’un électrolyte solide dans une batterie tout-solide peut
s’inscrire dans cette démarche. Nous nous intéresserons aux différents types d’électrolytes
solides €laborés jusqu’alors, et tout particulierement aux propriétés des électrolytes polymeéres
gélifiés que nous utiliserons dans nos travaux. De la méme maniére que pour les batteries Li-
ion, nous détaillerons les principaux défis restant a relever afin de permettre le développement
des batteries tout-solide a grande échelle.

1.2. Accumulateurs Li-ion
1.2.1. Principe de fonctionnement d’un accumulateur

Un accumulateur permet le stockage et la restitution d’énergie électrique sous la forme
d’énergie chimique. La conversion entre les deux formes d’énergie s’effectue grace a une

réaction d’oxydoréduction spontanée et réversible entre deux couples redox Ox1/Redl et
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Ox2/Red?2. Les réactions associées aux deux couples redox ont lieu au sein de deux électrodes
connectées au circuit extérieur. Un separateur (membrane polymérique) est utilisé entre les
deux électrodes afin d’éviter leur contact direct qui entrainerait un court-circuit. Les deux
électrodes et le séparateur sont plongés dans un électrolyte assurant la conductivité ionique.*’
Lorsque I’accumulateur fournit le courant dans le circuit extérieur (en décharge), I’électrode

positive est la cathode et est le si¢ge d’une réaction de réduction :
Ox1 + xe™ = Red1l
L’¢lectrode négative est 1’anode et est le siege d’une réaction d’oxydation telle que :
Red2 — 0x2 + xe™
Ainsi, la réaction spontanée globale du systéme est la suivante :
Ox1 + Red2 — Red1l + Ox2

La réaction se fait spontanément dés lors que les potentiels des deux couples redox E1 et E2,
calculés par la formule de Nernst, sont tels que E1>E2.

On distingue les accumulateurs primaires des accumulateurs secondaires. Dans un
accumulateur primaire, les réactions redox ne sont pas réversibles, il ne peut donc pas étre
rechargé. A I’inverse, dans les accumulateurs secondaires, les réactions sont réversibles, et le
systeme peut étre rechargé. Pour cela, il faut inverser les réactions électrochimiques aux
électrodes en imposant une différence de potentiel a ses bornes qui soit supérieure a la force
électromotrice (f.e.m.).'® Pour obtenir une force électromotrice élevée, il faut que les potentiels
de Nernst des deux couples redox soient éloignés, que les transferts de charge aux électrodes et
les transferts de masse entre 1’¢électrolyte et les électrodes soient élevés et que la résistance
interne, essentiellement due a I’électrolyte, soit faible.!®?° L utilisation du lithium dans les

accumulateurs permet d’augmenter cette f.e.m.

1.2.2. Intérét du lithium

Le lithium est trés électropositif. Le couple Li*/Li° posséde un potentiel standard E° de -3,04 V
vs. ESH (Electrode Standard & Hydrogeéne), il est donc tres réducteur et permet d’atteindre des
différences de potentiel élevées, autour de 4,1-4,2V dans les systemes électrochimiques dans
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lesquels il est utilisé. Sa grande capacité spécifique théorique (3860 mAh/qg) et sa faible densité
(0,59 g/cm®) en font un matériau d’électrode négative idéal pour les batteries rechargeables.?*
26 Le premier accumulateur au lithium fut réalisé et commercialisé par Exxon via 1’élaboration
d’une électrode positive de TiS2.2’ L’utilisation de lithium métallique en tant qu’électrode
négative dans ces systemes entraine cependant un inconvénient majeur : la formation de
dendrites de lithium et la formation continue de lithium inactif.?2° La Figure 6a représente un
accumulateur au lithium avec une électrode négative en lithium métallique et la formation d’une
dendrite de lithium. La Figure 6b montre une dendrite de Li observée au microscope optique.
La formation continue de lithium inactif entraine une perte de la réversibilité des réactions
électrochimiques et une chute rapide des performances électrochimiques ce qui limite la durée
d’utilisation de I’accumulateur. Les dendrites représentent, quant a elles, un réel probléme de
sécurité. Elles sont susceptibles de traverser le séparateur, de créer des courts-circuits et un
emballement thermique. S’il n’est pas rapidement stoppé, 1’emballement thermique peut
géneérer des dégagements gazeux pouvant entrainer un gonflement et une explosion de la
batterie. La haute réactivité du lithium meétalliqgue peut alors générer un incendie et un
dégagement de fumées toxiques.30-32

a) ‘0 b)
+ -
Positive Non-aqueous Negative
(Li, Host 1) liquid electrolyte (Lithium)

After 100 cycles

Figure 6 : Schéma d’un accumulateur au lithium avec une électrode négative en Li métallique et la
formation d‘une dendrite de lithium (a)*; dendrite de Li observée au microscope optique (b)%

La nécessité d’étudier d’autres systémes pour éviter 1’utilisation de ces €lectrodes négatives de
lithium métallique a abouti a I’émergence de la technologie Li-ion. On vient ici remplacer le
lithium métallique par un matériau hote. L’ion Li* étant petit avec une charge trés localisée, il
est idéal pour étre utilisé dans des batteries fonctionnant par échange d’ions entre les deux
électrodes. Comme le montre la Figure 7, I’utilisation de la technologie Li-ion permet
d’atteindre des densités d’énergie massique et volumique d’environ 160 Wh/kg et 400 Wh/L
respectivement, plus élevées que celles obtenues pour les batteries traditionnelles au plomb, au
nickel-cadmium (Ni-Cd) ou au Nickel-metal-hydrure (Ni-MH).3® C’est pourquoi cette
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technologie s’est rapidement imposée sur le marché de 1’électronique portative et plus

récemment pour le transport et le stockage stationnaire.>’
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Figure 7 : Densité d'énergie massique et volumique des accumulateurs Li-ion comparativement aux
autres technologies®

1.2.3. Principe de fonctionnement d’un accumulateur Li-ion

Les accumulateurs Li-ion fonctionnent selon un procédé d’échange d’ions Li* entre les deux
électrodes. Les matériaux d’électrode utilisés sont des matériaux d’intercalation qui permettent
I’insertion et la désinsertion des ions Li* au sein de leur structure et qui s’oxydent et se réduisent
au cours de la charge et de la décharge. On évite ainsi la présence de lithium métallique dans
ces systémes et on s’affranchit des soucis de cyclabilité et de sécurité précédemment évoqués.
Les propriétés d’intercalation du graphite ont été révélées pour la premiere fois par Besenhard,
qui a montré que le graphite pouvait intercaler des ions alcalins, dont les ions Li*, dans des
électrolytes organiques.® Par la suite, les travaux de Yazami et al. ont permis d’évaluer les
propriétés électrochimiques du graphite en tant qu’électrode négative de batteries.®® Il a été
montré que le graphite pouvait constituer un matériau hote pour les ions Li* a bas potentiel
(0,2V vs Li*/Li) lors de la charge de la batterie, tout en évitant les problemes causées par la
formation de dendrites.® Dans le méme temps, Yoshino avait montré que le coke de pétrole
pouvait intercaler réversiblement des ions Li* & un potentiel de 0,5V vs Li*/Li,*®® et que la
présence de quelques zones amorphes permettait une plus grande stabilisation de la structure
par rapport au graphite et améliorait grandement la stabilité en cyclage du matériau, avec
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néanmoins une capacité tres limitée (186 mAh/g grace a la formation de =LiosCs contre 372
mAh/g pour la formation de LiCs dans le cas du graphite).®” Ces travaux sur les carbones
couplés a ceux Goodenough et al. sur le matériau LiCoO2*® ont permis au Professeur Yoshino
et a la compagnie Asahi Kasei de breveter la premiére batterie Li-ion en 1987 et ensuite la
commercialisation du premier accumulateur Li-ion par Sony en 1990 avec une électrode
positive de LiCoO- et une électrode négative de graphite.® L’année suivante, Dahn et al. ont
associé I’¢lectrode négative de graphite a une électrode positive de LiNiO> et ont montré qu’elle
permettait d’atteindre de bonnes performances sur plus de 300 cycles avec une bonne
réversibilité des réactions électrochimiques.®® La durée de vie des batteries est donc
sensiblement améliorée par rapport aux batteries au lithium métallique. L utilisation d’oxydes
de métaux de transition, en tant que matériau d’électrode positive, associés au graphite
permettent de concevoir des accumulateurs avec une f.e.m. importante grace au potentiel
standard élevé des couples redox impliqués (E°(Co**/C0%)=1,4V vs ESH, E°(Ni*/Ni*")=1,3V
vs ESH, E°(Ni**/Ni**)=2,3V vs ESH). La Figure 8 illustre le principe de fonctionnement d’une
batterie avec ces matériaux. Au cours de la charge, les ions Li* se désintercalent du matériau

d’¢électrode positive et le métal M s’oxyde pour la compensation de charge selon 1’équation :
LiM3*0, - Liy_ M3* M}*t0, + xLi* + xe™

Les ions Li* migrent a travers 1’électrolyte et s’intercalent alors entre les feuillets de graphite :
xCq + xLi* + xe™ — xLiCq

La circulation des électrons est assurée par un générateur.

A I’inverse, au cours de la décharge, les ions Li* se désintercalent des feuillets de graphite :
xLiCq = xCq + xLi*™ + xe~

Pour un ion Li* désintercalé du matériau d’électrode négative, un électron est émis dans le

circuit externe et un courant est généré. Les ions Li* se ré-intercalent ensuite au sein de la

structure du matériau d’électrode positive et le métal se réduit pour la compensation de charge

selon I’équation :

Li;_ M3 M0, + xLit + xe™ — LiM370,
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Dans la suite, nous nous intéressons aux propriétés de ces oxydes de métaux de transition de
structure lamellaire.

&
" .

i
charging

Cathode Material
(e.g. LiCoO,)

Anode Material
(e.g. Graphite)

Electrolyte

Figure 8 : Schéma de fonctionnement d’une batterie Li-ion en charge et en décharge avec une
électrode positive de LiCoO; et une électrode négative de graphite*

I.3. Les oxydes lamellaires comme matériaux d’électrode positive de batteries
Li-ion

1.3.1. Matériaux d’électrode positive de batteries Li-ion

Les recherches ont permis de mettre au point une grande diversité de matériaux d’électrode
pour atteindre de grandes densités d’énergie dans ces systémes. Ces matériaux doivent avoir
une bonne capacité d’intercalation des ions Li*, un potentiel de travail élevé afin d’obtenir des
f.e.m élevées, une bonne conductivité ionique et électronique et une bonne stabilité thermique
et structurale. Aprées plusieurs dizaines d’années de recherche, quelques grandes catégories de
matériaux se sont révélées étre des candidats prometteurs pour offrir les meilleures
performances en batteries Li-ion.

Parmi ces matériaux, pour I’électrode positive, on trouve principalement :

- les oxydes lamellaires tels que LiCoOz ou LiNiO> et leurs dérivés Li(Ni1-x.yMnxCoy)O2 (NMC)
et Li(NizxyC0oxAly)O2 (NCA)3841-44

- les oxydes de structure spinelle de type LiMn204 (LMO) ou LiNiosMn1 504 (LNMO)*>4
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- les phosphates de structure olivine de type LiFePO4 (LFP)*
Pour les matériaux d’électrode négative, on trouve principalement :

- Les matériaux d’intercalation comme le graphite ou 1’oxyde de structure spinelle
LisTisO12 (LTO)34

- Les matériaux d’alliage comme le silicium, qui peut former I’alliage LiisSis avec le
lithium®®

- Les matériaux de conversion, souvent des oxydes de métaux de transition (Cr, Mn, Fe,
Co, Ni, Co...) a partir desquels se forment des phases intermédiaires Li-MX avec X=0,
S,N,P, F, Ht

La Figure 9 présente les gammes de potentiel et de capacités de différentes catégories de
matériaux d’électrodes positive et négative de batteries Li-ion. On constate que les oxydes
lamellaires LiMO2 (M=Ni, Mn, Co, Al, ...) font partie des matériaux d’¢lectrode positive les
plus prometteurs de par leur potentiel de travail élevé d’environ 4V vs Li*/Li. Ce sont sur ces
oxydes, et plus particulierement sur les oxydes Li(Ni1x.yMnxCoy)O2 (NMC), que porte le travail
de cette these.
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Figure 9 : Gammes de potentiel de travail et de capacités atteintes par différentes catégories de
matériaux d’électrodes positive et négative de batteries Li-ion®

Dans la partie suivante, on s’intéresse a la structure lamellaire de ces oxydes LiMOx.
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1.3.2. Structure lamellaire

Les oxydes lamellaires LiMO> ont une structure cristalline caractérisée par un empilement de
feuillets, elle est représentée Figure 10.

Figure 10 : a) Structure cristalline d’un oxyde LiMO; avec M un métal de transition. La maille
élémentaire est représentée par le rectangle noir. Représentation des plans cristallographiques (001)
(en bleu) et (010) (en violet) b) Représentation des feuillets constitués des octaedres MOg (en gris)

partageant leurs arétes et des espaces interfeuillets ou se situent les ions Li* (en vert).

Ces composés cristallisent selon une structure de type a-NaFeO: dans le groupe d’espace R-3m
avec des parametres cristallins exprimés selon une maille hexagonale anex (=bhex) et Chex qui sont
respectivement de ’ordre de 2.8 A et 14 A.5%* Cette structure peut étre décrite comme un
empilement selon chex de 3 feuillets MOz par maille, feuillets constitués d’octa¢dres MOg
partageant des arétes. Entre ces feuillets, les ions Li* se positionnent également dans des sites
octaédriques (Figure 10). Cette structure résulte donc d’un empilement AB CA BC des plans
d’atomes d’oxygene, A, B et C étant les positions caractéristiques dun réseau triangulaire. Elle
est couramment désignée par la notation O3 instaurée par Delmas et al. car il faut trois feuillets
MOz pour décrire la maille et que les atomes de lithium sont dans des sites octaédriques.®®

Dans cette thése, nous travaillons sur un composé NMC Li(NiixyMnxCoy)Oz, i.e. un oxyde
lamellaire LiMO2 avec M un mélange de Ni, Mn et Co. Nous allons en premier lieu détailler
les propriétés des oxydes LiCoO; et LiNiOz avant de s’attarder sur celles des NMC constitués
du mélange des trois métaux de transition Ni, Co, et Mn. Nous ne détaillerons pas le composé
LiMnO; car il ne peut pas étre obtenu par une synthese directe a haute température dans une
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structure lamellaire. En effet, LIMnO:2 est obtenu par un échange ionique de Na* par Li* dans
I’oxyde lamellaire NaMnO3 (Synthétisé a haute température), mais sa structure est de symétrie
monoclinique et est décrite dans le groupe d’espace C2/m.%8 Cette distorsion est attribuée a
I’effet Jahn-Teller des ions Mn®* qui induit une élongation des octaédres MnQg.>2°6-%8 De plus,
quelle que soit la structure du polymorphe LiMnOa, il s’est révélé étre métastable car sa
structure se convertit en une structure de type spinelle LiMn2Oa plus stable lorsque le matériau
est désintercalé lors de la charge de la batterie.>”>° Cette transformation est facilitée par le fait
que les deux composés ont le méme réseau d’oxygenes selon I’empilement AB CA BC (0O3),
les cations diffusent donc facilement dans la structure.®® Afin d’éviter cette transformation de
phase au cours du cyclage, il est possible de synthétiser un oxyde lithié lamellaire
Li23(LivsMnse)O2 d’empilement AB CB (02) par échange ionique de Na* par Li* a partir de
composés Nays[LisMnss]O2 d’empilement AB BA de structure P2.%° En effet, la structure O2
ne peut pas se changer en spinelle sans la rupture des liaisons Mn-O. Mais ce type de composés,
de par sa structure O2, s’¢loigne des composés de structure O3 auxquels nous nous intéressons

dans ces travaux.

1.3.3. LiCoOz2

LiCoO; fut le matériau d’électrode positive de la premiére batterie Li-ion commercialisée par
Sony en 1990.° Gréce a la grande différence de rayon ionique entre ses cations (0,74 A pour
Li* et 0,53 A pour Co%"), il n’y a pas d’échange entre les sites du Co®" et du Li*.®* Les ions Li*
peuvent donc étre désinsérés et réinsérés réversiblement de la structure de LiCoO2 lors du
fonctionnement en batteries. Des capacités réversibles de 1’ordre de 140-150 mAh/g sont ainsi
obtenues, correspondant a I’échange de 0,5 Li* par unité formulaire.52%% Ce matériau présente
cependant des problémes de stabilité a 1’état chargé ou a un fort taux de désintercalation (x < 0,5
dans LixC00,).536266 [ a délithiation de LiCoO, entraine dans un premier temps une
augmentation des répulsions électrostatiques entre les plans d’oxygéne situés de part et d’autre
de I’espace interfeuillet due au moindre taux d’ions Li* pour faire écran. Ceci conduit donc a
une augmentation du parametre ¢ au début de la charge. Une distorsion monoclinique a été mise
en évidence a x~0,5 dans LixC00Oz, du fait d’un ordre de charges dans les feuillets et d’ions
Li*/lacunes dans les espaces interfeuillets.®*% Dans un second temps, & un taux de
désintercalation plus élevé, 1’oxydation des ions Co®* en Co*" augmente la covalence de la
liaison métal-oxygéne et entraine la diminution de celle-ci et de I’épaisseur du feuillet. La
charge négative portée par les anions oxygene diminue, ainsi que la répulsion électrostatique
entre les plans d’oxygéne, 1’épaisseur des espaces interfeuillets et le paramétre ¢.5*®° La phase
Co0; (a I’état totalement délithié) est aussi trés instable.®®%* En atteignant la désintercalation
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maximale, on observe un glissement de feuillets avec une transition de type AB CA BC — AB
AB et la formation d’une phase de structure O1-Co0O», dans laquelle les octaedres oOs des
espaces interfeuillets partagent des faces avec les octaédres CoOs du feuillet. On retrouve
’empilement O3 dés que le lithium se réinsére.®* De nombreux travaux ont été réalisés pour
obtenir des composés plus stables a taux de délithiation élevés (x <0,5 dans LixMOy) et
atteindre des capacités plus €levées. L objectif est aussi de substituer le cobalt par des éléments

plus abondants et donc moins codteux.

1.3.4. LiNiO2

Découvert par Dyer et al. en 1954, LiNiO; est apparu comme une bonne alternative a LiCoO-
aprés 1990.5” En effet, le colt du nickel étant inférieur & celui du cobalt, son risque
d’approvisionnement est, encore aujourd’hui, moins critique, comme 1’a évalué le World

Materials Forum en 2018 (voir Figure 11).%3
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Figure 11 : Evaluation de la criticité de matériaux indispensables a I’industrie présentée lors du World
Materials Forum en 2018°% (inspiré de ©°)

LiNiO2 permet de délivrer de plus grandes capacités réversibles (200 mAh/g) que LiCoO; grace
a un cyclage stable sur un nombre plus élevé de lithium (0,7 Li au lieu de 0,5 pour le
LiC00,).2%7072 Cependant, il est difficile de synthétiser le composé LiNiO2 steechiométrique
(Li/Ni = 1) et strictement lamellaire. Dans le cas idéal, le nickel est intégralement au degré
d’oxydation +III dans le composé et s’oxyde en Ni** lors de la désintercalation des ions Li*.
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Mais a cause de la réduction facile de Ni®* en Ni?*, les synthéses aboutissent quasi-
systématiquement a des compositions Li1-;Ni1+,02.7%"® Les rayons ioniques des ions Ni?* (0,70
A) et des ions Li* (0,74 A) étant trés proches®?, les ions Ni?* se stabilisent facilement dans les
sites des ions Li* de I’espace interfeuillet. On obtient alors une structure avec une certaine
fraction z d’ions Ni®* en site du Li et une distribution cationique telle que (Li*i-
Ni?*7)(Ni%*;Ni**1.;)O2, par opposition a la structure lamellaire idéale 2D LiNiO2 pour laquelle
il n’y a pas d’ions Ni%* dans les sites de I’espace interfeuillet.”>"47® La Figure 12 compare la
structure lamellaire avec une fraction z d’ions Ni?* en excés sur le site du Li et la structure
lamellaire idéale 2D. Si pour les composés quasi-steechiométriques, une distorsion
monoclinique est observée pour x=0,5 dans LixNiO2, comme pour Lio5C003, la présence d’ions
Ni2* dans les espaces interfeuillets permet de stabiliser la structure par « effet pilier » et
d’empécher cette distortion.”>"™ La présence d’ions Ni?* dans les espaces interfeuillets va aussi
limiter la diffusion des ions Li*. En effet, en plus des répulsions électrostatiques qu’ils générent
avec les ions Li*, les ions Ni?* entrainent une diminution de 1’épaisseur de I’espace interfeuillet
du fait d’une attraction électrostatique avec les couches d’oxygéne. Cette diminution est
accentuée a I’état chargé lorsque les ions Ni?" s’oxydent en Ni®*, ce qui rend encore plus
difficile la réinsertion des ions Li* et entraine une forte irréversibilité de la capacité, comme
illustré a la Figure 13. Ainsi, si ce taux d’ions Ni?* en site interfeuillet est trop important, il
vient rapidement limiter les performances du matériau en cyclage.”>’®"8 Si une faible quantité
d’ions Ni?* en site du Li peut étre bénéfique pour la stabilité structurale du composé, le défi
pour ces matériaux est d’obtenir des structures qui restent proches de la structure lamellaire
idéale 2D, avec une faible fraction d’ions Ni%* dans 1’espace interfeuillet, afin d’optimiser leurs
performances électrochimiques.

a)

Ni** ions
in Li sites

Lil-zN i1+zoZ

(Lil-zNi2+z)interslab(N i2+zNil-zh)sLaboz

Figure 12 : Structure lamellaire de « LiNiO2 » avec une fraction z d’ions Ni%* en site du Li (a) et
structure lamellaire idéale 2D sans ions Ni?* en site du Li (b) (inspiré de la référence )
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Figure 13 : Diminution de I’épaisseur de I’espace interfeuillet due a la présence d’ions Ni?* et Ni®*
dans I’espace interfeuillet lors de la charge, rendant difficile la réinsertion des ions Li* lors de la
décharge suivante’

1.3.5. Oxydes lamellaires a base de nickel, manganese et cobalt : LiMO2 avec M=Ni,
Mn, Co

Par la suite, les oxydes lithiés a base de nickel, manganése et cobalt LiMO2 (avec M = Ni, Mn,
Co) (NMC) ont été beaucoup étudiés avec 1’espoir de pouvoir combiner les avantages des trois
métaux de transition : la bonne capacité délivrée grace au Ni (couples Ni?*/Ni®" et
principalement Ni**/Ni*"), la bonne cyclabilité apportée par le Co (couple Co®*/Co*") et la
bonne stabilité thermique et structurale apportée par le Mn.*2

Pour concevoir des matériaux NMC avec des densités d’énergies plus élevées, des compositions
riches en Ni ont été synthétisées. Des matériaux tels que Li(Nio.sMno.1Co0.1)O2 ont été préparés
et ont permis d’atteindre des capacités réversibles de 200 mAh/g.88! Ces composés riches en
nickel ont cependant d’importants problemes d’instabilités. En effet, apres plusieurs cycles, ces
matériaux connaissent une expansion de volume plus importante que les composés moins riches
en Ni, a I’origine d’une perte de cyclabilité.*? En effet, lors de la délithiation, une partie des
ions Ni** s’oxydent en ions Ni** trés instables.8%82 Ces ions Ni** ont tendance a se réduire en
ions Ni?* plus stables ce qui entraine la libération d’oxygéne et la formation progressive d’une
phase de type rock-salt NiO a la surface des particules. Cette phase augmente la résistance de
transfert de charge et entraine une diminution des performances électrochimiques.®® Cette
émission d’oxygeéne peut avoir lieu massivement au sein du matériau lors d’une élévation de
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température a 1’état chargé de la batterie, et aboutir a des réactions d’emballement thermique
avec les solvants organiques des électrolytes.®* Plus le matériau est a 1’état délithié et de
composition riche en nickel (cad. plus le taux d’ions Ni** est élevé dans le matériau), plus cet
emballement thermique est intense (la quantité de chaleur émise est plus éleveée) et se déclenche
a basse température, et plus la dégradation de la batterie est sévére, 3188

Augmenter le taux de Mn dans le composé NMC permet de contrer cette instabilité. Plus le Mn
est présent en grande quantité dans le composé, plus on a d’ions Mn*" stables et
électrochimiquement inactifs dans la structure ce qui permet sa stabilisation a 1’¢tat fortement
délithié.?% En effet, une plus grande quantité d’ions Mn*" dans la structure implique la
diminution du degré d’oxydation moyen du nickel de +I11 & +11.8° Ceci conduit a une plus faible
quantité d’ions Ni** hautement instables dans la structure a I’état délithié. Ainsi, une plus grande
quantité de Mn dans la structure permet de cycler la batterie a plus haut potentiel. Jung et al ont
ainsi montré que les réactions parasites responsables de 1’augmentation de I’impédance de la
batterie intervenaient a plus haut potentiel pour des compositions plus riches en Mn. Ces
réactions ont lieu a 4,7V vs Li*/Li pour les composés Li(Ni1;sMn13C01/3)02 (NMC333) et
Li(NiosMno2C002)02 (NMC622) contre 4,3V vs Li"/Li pour Li(NiogMno1C0o,1)02
(NMC811).8* Cette augmentation de la stabilité structurale permet également une amélioration
de la stabilité thermique : température de dégradation plus élevée et moindre quantité de chaleur
émise.*>8% On améliore ainsi grandement la sécurité des batteries contenant ces composeés. Le
composé Li(NiyzMny3Co13)O2 a montré de bonnes performances électrochimiques avec des
capacités réversibles de 150 mAh/g lorsqu’il est cyclé entre 3,5 et 4,2V vs Li*/Li et une bonne
cyclabilité.?’

Dés lors, de nombreux oxydes lithiés de type NMC de différentes compositions ont été
synthétisés afin d’étudier ’influence de chacun des métaux de transition sur les propriétés
finales du matériau. La Figure 14 résume I’influence de la composition sur les trois propriétés
critiques pour le développement d’un matériau a 1’électrode positive de batteries Li-ion : la
capacité réversible de décharge, la rétention de capacité et la stabilité thermique a 1’état charge
de la batterie, qui sont améliorées respectivement par une teneur croissante en Ni, en Co et en
Mn.*? Les matériaux représentés de couleur rouge ont une capacité de décharge importante, les
matériaux représentés de couleur bleue ont une stabilité thermique et structurale importante.
Les fleches indiquent pour chaque composition quel paramétre doit étre amélioré pour se
rapprocher de I"optimum. Les résultats montrent qu’il est nécessaire de faire un compromis
entre la densité d’énergie améliorée par le Ni, la cyclabilité améliorée par le Co et la stabilité

structurale et thermique améliorée par le Mn. La Figure 14 montre que parmi toutes les
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compositions possibles de NMC, la composition Li(Nio.sMno.2C00.2)O2 (NMC622) est I’une des
meilleures options pour optimiser toutes ces performances.

Dans cette these, nous nous intéresserons uniquement a cette composition NMC622 et nous
¢tudierons I’influence que peut avoir la morphologie de ce composé sur les performances
électrochimiques et sur la réactivité en batteries Li-ion. Dans la partie suivante, nous allons

donc détailler les spécificités de trois morphologies d’intérét pour nos travaux.
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Figure 14 : Evolution des propriétés des oxydes lamellaires de type NMC (LiMO; avec M=Ni, Mn,
Co) en fonction de leur composition en Ni, Co et Mn pour les matériaux riches en nickel. Le matériau
Li(NigeMno2Coo,2)O; fait partie des meilleurs compromis pour combiner les propriétés des trois
métaux de transition et obtenir une grande capacité de décharge, une grande rétention de capacité et
une grande stabilité thermique*

1.4. Morphologies des oxydes lamellaires NMC LiMO; (M=Ni, Mn, Co)

Les oxydes lamellaires NMC LiMO2 (M=Ni, Mn, Co) étant des candidats prometteurs pour
I’¢élaboration d’électrodes positives de batteries Li-ion, beaucoup d’études ont été effectuées
ces derniéres années pour contréler la synthése et les propriétés de ces matériaux.*>"8-%9 Afin
d’améliorer leurs performances €lectrochimiques, de nombreux travaux se sont orientés plus
précisement sur la synthése de matériaux NMC622 Li(NiosMno2C002)O2 avec différentes
morphologies, différentes tailles ou formes de particules.®*~°>9-% Dans cette thése, nous nous
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focalisons sur trois morphologies: la morphologie polycristalline, la morphologie
monocristalline (ou single-crystal) et la morphologie plaquettaire (croissance orientée).

1.4.1. Morphologie polycristalline

La premiére morphologie d’intérét pour nous est la morphologie dite polycristalline. C’est la
morphologie la plus largement rapportée dans la littérature,88-99.9294.9.100101 Bans ce cas, les
matériaux sont constitués de particules primaires de quelques centaines de nanometres de
diamétre et ces particules primaires sont elles-mémes organisées dans des agglomérats
idéalement sphériques de plusieurs micromeétres de diameétre. Cette morphologie est illustrée
Figure 15. La voie de synthése essentiellement utilisée pour obtenir ces composés consiste en
une premiére étape de coprécipitation a partir de sulfates ou de nitrates de nickel, manganese et
cobalt dans les proportions souhaitées pour obtenir un précurseur hydroxyde ou carbonate mixte
de métaux de transition. L.’étape de coprécipitation est suivie d’une seconde étape de calcination
a haute température de ce précurseur mixte de métaux de transition avec du carbonate ou de
I’hydroxyde de lithium 88899100102 Fajre varier la température de calcination ainsi que la
quantité de précurseur de lithium utilisée lors de cette étape permet de modifier la taille des
particules primaires constituant les agglomérats. A température plus élevée et a quantité de
précurseur de lithium plus importante, on augmente la taille des particules primaires constituant
les agglomérats.92949192 plys on augmente la taille des particules primaires, plus on tend a
obtenir des particules de tailles micrométriques et plus on tend vers la morphologie
monocristalline.

Figure 15 : Clichés MEB d’un échantillon de Li(Nio,sMng2C002)O- de morphologie polycristalline. a)
Vue de plusieurs agglomérats. b) Vue des particules primaires constituant un agglomérat®
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1.4.2. Morphologie monocristalline ou « single-crystal »

Dans le cas de la morphologie monocristalline ou « single-crystal », les particules primaires ont
des tailles pouvant atteindre plusieurs micrometres de diamétre et peuvent étre 1’équivalent en
taille des agglomérats de la morphologie précédente.®9101192 Ces particules peuvent étre
obtenues par la méme voie de synthése que les particules polycristallines avec des températures
de calcination plus élevées et des quantités plus importantes de précurseur de lithium, 9101102
Des particules de morphologie monocristallines sont présentées sur les clichés de Microscopie
Electronique a Balayage (MEB) (A,a) de la Figure 16. Des particules primaires d’environ 3
pum y sont représentées et comparées a des particules polycristallines composées d’agglomérats

d’une dizaine de micromeétres, eux-mémes constitués de particules primaires d’environ 250 nm.

Figure 16 : Clichés MEB de particules de composition Li(NiosMng3C002)0> (NMC532) de
morphologie monocristalline avec des tailles de particules primaires d’environ 3 pm (A,a) par
comparaison avec la morphologie polycristalline avec des agglomérats d’environ 10 um constitués de
particules primaires d’environ 250 nm (B,b)%*

Il a été montré que la morphologie monocristalline permettait a 1’électrode de conserver une
meilleure intégrité lors du cyclage par rapport a la morphologie polycristalline. Un matériau
polycristallin subit en effet de nombreuses variations de volume anisotropes des différentes
particules qui composent chaque agglomérat lors du cyclage. Ces variations de volume
entrainent 1’apparition de fractures aux joints de grain qui favorisent la déconnection des

particules entre elles, la perte de percolation électrique et la formation continue de SEI due a
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I’exposition de nouvelles surfaces. Ceci entraine la chute de la cyclabilité et des performances
électrochimiques du matériau a haut régime, surtout a haute température.%*1% En ayant des
particules primaires plus grosses, on diminue le nombre de particules et de joints de grain dans
un volume donné et on limite 1’apparition de ces fractures.'% Les particules monocristallines
permettraient donc de conserver des électrodes avec une plus grande cohésion et une meilleure
intégrité pendant un nombre de cycles plus important, ce qui offre une meilleure cyclabilité et
la possibilité de cycler a des potentiels plus élevés et a des régimes plus rapides.'® Cette
morphologie monocristalline permet de réduire le risque d’emballement thermique. Liu et al.
ont montré par des mesures de DSC (Differential Scanning Calorimetry) que, si les particules
de NMC622 single-crystal se dégradent chimiquement a température Iégerement plus basse que
les particules de morphologie polycristalline, la quantité de chaleur dégagée lors de cette
décomposition était réduite dans le cas des particules single-crystal.2®® Li et al. ont également
constate par des mesures de flux de chaleur pendant le cyclage, que les particules
monocristallines de NMC532 émettaient une quantité de chaleur plus faible que les particules
polycristallines, quelle que soit la fenétre de potentiel utilisée.’”* Grace a la mesure d’émission
d’oxygene couplée a des mesures d’ATG effectuées sur des matériaux chargés a 4,2, 4,4 et
4,6V, ils ont aussi établi que la libération d’oxygeéne due a la dégradation chimique de particules
monocristallines de NMC532 a 1’état chargé intervenait a une température légérement plus
¢levée que pour les particules polycristallines, ce qui témoigne d’une plus grande stabilité des
particules monocristallines.'®* La plus grande taille, et donc la plus faible surface spécifique des
particules primaires monocristallines permet de diminuer la surface de contact entre les
particules et I’¢électrolyte. On limite ainsi la perte d’oxygene et donc 1’oxydation de 1’électrolyte
et on réduit finalement les risques d’emballement thermique de la batterie.' S’il a été montré
que les NMC monocristallins ont une meilleure cyclabilité que les matériaux polycristallins a
45°C, de plus faibles capacités de premiére décharge, de plus grands taux de capacité
irréversible (IRC) et de plus grandes polarisations sont obtenus pour les particules single-crystal
par rapport aux particules polycristallines & 30°C et 45°C.191193 | juy et al. ont montré que les
particules de NMC622 monocristallines avaient une capacité de 1°¢ décharge de 159 mAh/g
contre 167 et 166 mAh/g pour deux autres échantillons polycristallins. Malgré cela, les
particules single-crystal ont montré une rétention de capacité de 97,3% apreés 300 cycles a 1C
entre 3,0 et 4,15V a 45°C, supérieure aux 82,1% et 90,4% pour les deux autres échantillons
polycristallins (Figure 17a).2%® Li et al. ont montré que les particules polycristallines de
NMC532 d’environ 600 nm avaient une capacité de 1°® décharge de 167 mAh/g et un taux de
capacité irréversible de 12% contre 154 mAh/g et 16% respectivement pour des particules
monocristallines de 5-10 pm aprés un cyclage a C/20 entre 3,0 et 4,3V (Figure 17b-c).1%2 Les
particules primaires monocristallines étant plus grandes, la longueur de diffusion des ions Li*
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est plus grande ce qui limite la diffusion dans le solide. Une plus grande partie de la matiére
active devient électrochimiquement inactive ce qui limite les performances électrochimiques.
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Figure 17 : a) Rétention de capacité de particules single-crystal (S) et de particules polycristallines (L
et D) de NMC622 cyclées entre 3,0 et 4,15V a 1C a 45°C.1% Courbes de cyclage de particules
polycristallines de 600 nm (b) et single-crystal de 5-10 um (c) de NMC532 cyclées a C/20 a 30°C
entre 3,0 et 4,3Vv1%?

1.4.3. Particules a croissance orientée

Un nombre conséquent de recherches ont €té effectuées pour tenter d’obtenir des particules de
NMC orientées.-9":98105-112 poyr |a morphologie & croissance orientée, les particules primaires
sont sous forme de plaquettes et sont organisées dans des agglomérats qui, eux, restent de forme
sphérique. Ce type de particules peut s’obtenir par coprecipitation®>19-108111 oy synthése
hydrothermale®’ %1% syivie d’un traitement thermique a haute température. Un exemple de
particules orientées synthétisees par voie hydrothermale est représenté Figure 18a. Pour
syntheétiser ce type de particules et permettre leur croissance sous forme de plaquettes, il est

nécessaire d’utiliser un surfactant, souvent le polyvinylpyrrolidone (PVP)12 |e sodium-
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dodecyl-sulphate (SDS)°"'% ou le bromure de cetyltrimethylammonium (CTAB)%. Il est
également possible d’utiliser une grande quantité d’hydroxyde d’ammonium NH4OH, un réactif
souvent utilisé lors des coprécipitations.®>%-1% || joue initialement le role de complexant mais
lorsqu’il est utilisé en grande quantité, il joue également le role de surfactant.’® Hua et al. ont
¢tabli le mécanisme permettant la croissance de particules orientées grace a 1’utilisation de
NH4OH, il est représenté Figure 19. Lors de la synthese de I’hydroxyde mixte de métaux de
transition par coprécipitation, les ions métalliques réagissent avec les ions hydroxyde en
solution pour former des particules d’hydroxyde. Les ions NH4" apportés par I’hydroxyde
d’ammonium viennent s’adsorber a la surface des plans {001} chargés négativement a cause
des ions hydroxydes.!*211 La croissance des particules est ainsi bloquée le long de ’axe c et

les particules se développent sous forme de plaquettes dans le plan (ab) (voir Figure
19).108’112’115’116

(001) plate : ' ..
—Em—\La é’#ﬂ
- $‘.:~

(010) plate (010) plane

Figure 18 : a) Clichés MEB des particules primaires orientées de composition Li(Nio,sMno 2C002)O>
(NMC622) et organisées dans des agglomérats sphériques. Ces particules ont été synthétisées par voie
hydrothermale avec du sodium-dodecyl-sulphate (SDS)*” ; b) Illustration des facettes latérales {010},

qui sont des canaux de diffusion pour les ions Li*, et dont I’exposition est favorisee grace a la
morphologie plaquette*°
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Figure 19 : Mécanisme de croissance de particules orientées avec I’effet de NH4OH utilisé a une
concentration élevée lors de la coprécipitation du précurseur hydroxyde mixte de métaux de transition
(inspiré de la ref 1%8)

Plus généralement, le surfactant vient s’adsorber sur les plans {001}, qui sont les surfaces
d’énergie de formation la plus faible et donc majoritairement présentes par défaut dans les
particules, pour permettre la croissance des particules sous forme de plaquettes dans le plan
(a,b). La morphologie plaquettaire permet une meilleure exposition des plans (010), (0-10),
(100), (-100), (110) et (1-10) ou facettes latérales {010}. Ces facettes étant les canaux de
diffusion des ions Li* dans la structure lamellaire, de meilleures performances électrochimiques
sont obtenues par rapport a des particules de morphologie conventionnelle, en particulier a haut
régime de cyclage.®”*® Ces plans et facettes cristallographiques d’intérét sont représentés Figure
18b. Ju et al. sont parvenus a synthétiser des particules de NMC622 orientées (représentées
Figure 18a) et a comparer les performances électrochimiques obtenues par ces particules avec
celles de particules de morphologie conventionnelle. La Figure 20 montre la trés nette
amélioration de la cyclabilité et des performances a un régime de 1C, et surtout & plus haut
régime de cyclage, de ces particules orientées par rapport aux particules de morphologie
conventionnelle.®” Si les capacités de 1 décharge délivrées sont trés similaires, les particules
orientées ont montré une rétention de capacité de 92% aprés 100 cycles, bien supérieure a celle

des particules de morphologie conventionnelle de 42%.
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Figure 20 : a) Evolution de la capacité délivrée en fonction du nombre de cycles pour un matériau
NMC622 de morphologie conventionnelle (SL622) et de morphologie plaguettaire (FL622). Cyclage a
1C entre 2,8 et 4,3V vs Li*/Li. b) : Cyclage de ces mémes échantillons a différents régimes entre 0,1C

et 10C entre 2,8 et 4,3V vs Li*/Li¥’

L’orientation de ces plaquettes est également d’une grande importance pour 1’amélioration des
performances ¢électrochimiques. Du et al. ont montré qu’avoir les plaquettes orientées
radialement a I’intérieur des particules secondaires pouvait étre bénéfique pour améliorer les
performances électrochimiques, ces derniéres étant orientées idéalement pour faciliter
I’intercalation et la désintercalation des ions au sein de la structure durant le cyclage.%® Cette
organisation des plaquettes au sein des agglomérats permet également de minimiser les
variations de volume lors du cyclage et d’atteindre des rétentions de capacité plus élevées. Elle
permet également d’obtenir une meilleure stabilité structurale et de garder de bonnes rétentions
de capacité méme en cyclant a haut potentiel, en retardant les changements structuraux
intervenant a haut état de charge.%® Lors d’un cyclage a 1C entre 2.8 et 4,4V, les plaquettes de
NMC811 ont montré des performances tres similaires a celles des particules conventionnelles,
avec des capacités de décharge de I’ordre de 180 mAh/g et des rétentions de capacité
supérieures a 85% apres 200 cycles (voir Figure 21a). L’amélioration des performances est
Iégerement plus marquée lors de cyclages a plus haut potentiel. Lors d’un cyclage a 0,2C entre
2,8 et 4,6V, les particules orientées ont montré des performances légérement supérieures a
celles des particules conventionnelles, avec des capacités de 1°® décharge de 222 mAh/g contre
213 mANh/g et des rétentions de capacité supérieures a 80% apres 150 cycles (voir Figure 21b).
En augmentant le régime de cyclage a 1C dans la méme fenétre de potentiel, I’effet bénéfique
de la morphologie plaquettaire est encore plus marqué avec une rétention de capacité de 76%
pour les particules orientées contre 70% pour les particules conventionnelles aprés 200 cycles
(voir Figure 21c).10%
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Figure 21 : Performances électrochimiques de particules de NMC811 sous forme de plaquettes
radialement orientées dans les agglomérats (R-NCM) comparées a celles de particules
conventionnelles (C-NCM). Cyclage a 1C entre 2,8 et 4,4V (a), entre 2,8 et 4,6V a 0,2C (b) et entre
2,8et4,6ValC (c)'%

I1 est également possible de jouer sur les conditions de syntheése pour faire varier 1’épaisseur
des plaquettes et donc 1’épaisseur des facettes {010}. Fu et al. sont parvenus a faire varier
I’épaisseur des plaquettes Li(Nip3Mno3C003)O2 (NMC333) en jouant sur la tempeérature de
calcination lors de 1’étape de lithiation. 1% IIs ont constaté que plus la température de calcination
était élevée, plus leurs plaquettes étaient épaisses. Comme le montre la Figure 22, ils ont obtenu
des plaquettes de 67 nm d’épaisseur pour celles synthétisées a 800°C a 141 nm d’épaisseur en
moyenne pour celles synthétisées a 900°C. Ils ont également constaté que si 1’épaisseur des
plaquettes (hauteur des facettes {010}) augmentait avec la température, la longueur des cotes
des facettes augmentait également légérement, de 184 nm & 800°C a 200 nm a 900°C.1*2 |Is
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augmentent ainsi de maniére remarquable la surface des facettes {010} et donc la surface des
canaux de diffusion pour les ions Li*. Aprés avoir comparé les performances électrochimiques
de leurs plaquettes, ils ont constaté que les plus épaisses présentaient de meilleures
performances électrochimiques a haut régime. Les plaquettes de 141 nm ont en effet délivré des
capacités supérieures d’environ 30 mAh/g par rapport aux plaquettes de 67 nm lors d’un cyclage
a différents régimes entre 1C et 15C entre 2,5 et 4,6V (voir Figure 23).1%2

Figure 22 : (a-c) : Clichés MEB de particules primaires de composition Li(NiysMn13C01/3)O;
(NMC333 ou 111) sous forme de plaquettes d'épaisseurs différentes. (a) Plaquettes d’environ 21 nm
d’épaisseur en moyenne synthétisées a 450°C ; (b) Plaquettes d’environ 67 nm d’épaisseur en
moyenne synthétisées a 800°C ; (c) Plaquettes d’environ 141 nm d’épaisseur en moyenne synthétisées
a 900°C. Représentations schématiques des plaquettes synthétisées a 800°C (d) et a 900°C (e) apres
des mesures de hauteur et de longueur des facettes {010}*2
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Figure 23 : Cyclage a différents régimes (de 1C a 15C) entre 2,5 et 4,6V vs Li*/Li des plaquettes de
NMC333 de 67 nm d’épaisseur en moyenne synthétisées a 800°C (rouge) et de 141 nm d’épaisseur en
moyenne synthétisées a 900°C (noir)**?
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Aprés avoir detaillé les propriétés de particules de NMC présentant trois morphologies
distinctes, nous allons nous intéresser a la nature des produits formés aux interfaces entre

I’¢lectrode positive et 1’électrolyte.

1.5. Les interfaces électrode positive/électrolyte

1.5.1. Généralités

Ces interfaces étant la zone d’entrée et de sortie des ions Li* dans la structure lamellaire, les
propriétés de ces interfaces et la nature des produits qui s’y trouvent influencent grandement la
diffusion de ces ions et les performances électrochimiques de la batterie in fine. Il est donc
essentiel d’étudier les mécanismes mis en jeu aux interfaces solide-liquide dans les batteries Li-
ion ou solide-solide dans les batteries tout solide. Ces interfaces vont étre la zone de dépét de
composés chimiques variés issus de la dégradation de I’¢lectrolyte. L’identification de la nature
de ces produits de dégradation va permettre d’analyser la réactivité du matériau actif vis-a-vis
de I¢lectrolyte, de comprendre comment celle-ci influence les performances électrochimiques
du matériau en batterie et de concevoir des systemes offrant de meilleures performances sur le
long terme.

Dans le cadre de nos travaux, les tests électrochimiques ont été effectués dans des électrolytes
a base d’hexafluorophosphate de lithium (LiPFe) dans des solvants carbonatés, le dimethyl
carbonate (DMC) et le fluoro éthyléne carbonate (FEC). Ces espéces sont sujettes a des
réactions de dégradation durant le cyclage. Des produits de dégradation sont alors géenérés et
viennent se déposer a la surface de 1’¢lectrode positive pour constituer la CEI (Cathode
Electrolyte Interphase), appelée abusivement SEI (Solid Electrolyte Interphase) dans la suite

du manuscrit, terme défini et utilisé initialement pour 1’¢lectrode négative.

Dans la suite, nous faisons le point sur les produits de dégradation attendus a I’interface
électrode positive/électrolyte, compte tenu du sel de lithium et des solvants utilisés. Cette étude
nous permettra de prévoir quels types de produits de dégradation sont potentiellement attendus
a la surface de I’¢lectrode positive dans les travaux que nous avons menés.
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1.5.2. Dégradation du sel de lithium

La forte réactivité de LiPFe avec les traces d’eau entraine la formation d’acide fluorhydrique
HF et de LiF!7119

LiPF, + H,0 — LiF + POF; + 2HF (Eq.1)

Le HF réagit ensuite avec les composés lithiés présents a la surface du matériau actif tels que
Li,COs et LiOH pour former plus de LiF*?20-123 :

Li,CO5 + 2HF — 2LiF + CO, + H,0 (Eq.2)

LiOH + HF - LiF + H,0 (Eq.3)
LiPFs peut aussi se dissocier partiellement en LiF et PF5!19124125 .

LiPF,  LiF + PF; (Eq.4)

Le pentafluorure de phosphore PFs peut alors réagir avec les traces d’eau pour reformer du HF
et favoriser les réactions précédentes?%:122123 -

PF, + H,0 - POF, + 2HF (Eq.5)

Le PFs et le LiPFs peuvent aussi réagir avec le LioCOz en surface des particules pour former du
LiF ou se dissocier pour former des fluorophosphates selon les réactions®!®123126 .

Li,COs + LiPF; - 3LiF + POF, + CO, (Eq.6)
Li,COs + PF; - 2LiF + POF; + CO, (Eq.7)
LiPFg + ne”™ + nLit - (n — x)LiF + Li,PFy_, (Eq.8)
PFs + 2xe™ + 2xLi* — xLiF + Li,PFs_, (Eq.9)

Le POFs formé suite aux réactions avec LiCOs peut ensuite générer d’autres phosphates et
fluorophosphates ainsi que du LiF suite & plusieurs réactions secondaires telles que!?%:122:123.126 .
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POF; + 3ROLi - PO(RO)s + 3LiF (Eq.10)

POF; + 2xe™ + 2xLi* - Li,PF;_,0 + xLiF (Eq.11)

Il peut aussi réagir avec les traces d’eau pour former a nouveau du HF selon la réaction?’ :

POF; + H,0 - POF,(OH) + HF (Eq.12)

La dégradation du LiPFe va donc engendrer la formation de LiF et de composés phosphatés
PO(RO)s et fluorophosphatés LixPFyO..

1.5.3. Dégradation des solvants

Les solvants carbonatés peuvent également se dégrader et générer des produits de dégradation
qui vont se déposer a la surface de 1’électrode positive. Les solvants contenus dans les
électrolytes utilisé pour nos tests électrochimiques sont le dimethyl carbonate DMC et le
fluoroethyl carbonate FEC et d’autres solvants carbonatés restés confidentiels. Nous avons
donc décidé de comparer les mécanismes de dégradation de ces deux solvants ainsi que ceux
de I’éthyl carbonate EC, le solvant carbonaté de référence couramment utilisé dans les
électrolytes. Le DMC peut se dégrader par oxydation lorsque des potentiels élevés sont atteints
lors du cyclage. Moshkovich et al. ont proposé les mécanismes de dégradation du DMC et de
I’EC, ce dernier se dégradant prioritairement par rapport au DMC a des potentiels supérieurs a
4,2V vs Li*/Li.*?® Le mécanisme de dégradation du DMC est présenté Figure 24, celui de I’EC
Figure 25. Différentes techniques ont été utilisées pour identifier la nature des produits de
dégradation : la spectroscopie de résonance magnétique nucléaire, la spectrométrie de masse,
la chromatographie en phase gaz couplée spectrométrie de masse et la spectroscopie infrarouge
(FT-IR). La formation d’espéces carbonées avec des groupements carbonyles, CO2 et CO, et

des oligomeres d’alkyl carbonates a ét¢ identifiée.

Il a été montré que I’acide de Lewis PFs formé suite a la décomposition du LiPFs favorisait la
polymérisation de ’EC'2%-131

2n(CH,CH,)0C0, — —[(CH,CH,0), — / —(CHyCH,0C0,), ], — + nx €O, (Eq.13)

Il a également été montré que I’EC et le DMC pouvaient réagir avec des ions Li* désintercalés
pour former des alkyl carbonates ROCO,L.i selon les réactions 120-123126.132 .
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(DMC) CH;0C0,CH; + e~ + Li* > CH;0C0,Li + CHs - (Eq.14)
Ou (DMC) CH30C0,CHs + e~ + Li* - CH;0Li + CH50CO - (Eq.15)
2 (EC) CH,0CO0,CH, + 2~ + 2Li* > (CH,0CO,Li), + CH,CH, (Eq.16)
(EC) CH,0C0,CH, + 2e~ + 2Li* - LiCH,CH,0C0,Li (Eq.17)
0 OH
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Figure 24 : Mécanisme de dégradation du DMC proposé par Moshkovich et al.*?®

Les alkyl-carbonates ROCO,L.i formés peuvent aussi réagir avec le HF issu de la décomposition
du LiPFs pour former du LiFt20-12;

ROCO,Li + HF — LiF + ROCO,H (Eq.18)
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Figure 25 : Mécanisme de dégradation de I’'EC proposé par Moshkovich et al.*?®

Il a été montré que le FEC pouvait étre instable dans des électrolytes a base de LiPFs, surtout a
haute température (T>45°C).133134 Comme détaillé précédemment, I’hydrolyse du LiPFs peut
générer du LiF et du PFs. 119124125 PFEg est un acide de Lewis fort qui peut déclencher deux
réactions différentes avec FEC : la déhydrofluorination et des réactions par ouverture de cycle,
ces réactions sont représentées Figure 26. La déhydrofluorination génére du vinyléne carbonate
(VC) et du HF (Figure 26a) et cette réaction est catalysée par la présence de PFs issu de la
dissociation de LiPFg.133134 Cette réaction stimule la décomposition des anions PFg™ et génére
des composés acides variés, tels que HF ainsi que du PFs qui vont accélérer a la fois la
décomposition du solvant par de nouvelles réactions de déhydrofluorination (Figure 26a) et la
formation de LiF d’aprés les réactions présentées précédemment. La génération de composés
acides favorise la dissolution des métaux de transition et dégrade les performances
électrochimiques a cause de la formation d’une épaisse couche résistive en surface.*>1** Le
FEC peut également se dégrader par des réactions par ouverture de cycle, des réactions trés
semblables a celles que peut subir I’EC dans des électrolytes a base de LiPFe et qui générent
des espéces polyméres de type PEO.'® Ces réactions, dans le cas du FEC, entrainent la
formation d’espéces polymeres avec une structure partiellement fluorée et des motifs oléfines
(Figure 26b).1*3 Ces réactions sont également catalysées par la présence de PFs et favorisent la
décomposition des anions PFe". Les réactions de dégradation du FEC par déhydrofluorination
ou ouverture de cycle favorisant la décomposition des anions PFg’, elles vont donc également
participer a la dégradation du sel de lithium LiPFe.
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La dégradation des solvants de 1’¢lectrolyte va donc essentiellement générer des produits de
dégradation carbonés et oxygenés ainsi que du LiF due a la formation de HF lors de la
dégradation du FEC par dehydrofluorination.
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Figure 26 : Mécanisme des réactions de déhydrofluorination du FEC par un acide de Lewis (PFs) ou
HF entrainant la formation de VC et d’espéces acides (a). Mécanisme des réactions d’ouverture de
cycle du FEC entrainant la formation d’espéces polyméres (b)*3

En conclusion, au niveau des interfaces entre 1’¢lectrode positive et 1’¢électrolyte, on s’attend a
trouver du LiF et des especes phosphates et fluorophosphates de type LixPFyO; dues a la
dégradation du LiPFs ainsi que des especes carbonées et oxygénées suite a la décomposition
des solvants de I’¢lectrolyte, le DMC et le FEC. Si une certaine quantité de LiF est formée due
a la dégradation du FEC par déhydrofluorination, on considérera dans la suite que le LiF a la
surface de nos matériaux apres cyclage est uniquement dd a la dégradation du LiPFs. En effet,
la dégradation du FEC intervient essentiellement a haute température (T>45°C) alors que nos
tests électrochimiques ont été systématiquement effectués a 25°C. 133134
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Apres avoir détaillé les propriétés des matériaux NMC LiMO2 (M=Ni, Mn, Co) et les réactions
attendues aux interfaces électrode positive/électrolyte que nous allons étudier dans ces travaux,
nous allons nous intéresser aux limitations des batteries Li-ion et aux défis auxquels sont
confrontés actuellement les chercheurs dans ce domaine.

1.6. Défis technologiques et limitations des batteries Li-ion

Les batteries Li-ion sont désormais une technologie mature utilisée dans de nombreuses
applications telles que 1’électronique portable, les véhicules €lectriques ou encore le stockage
stationnaire.>’ L’¢élaboration d’une grande diversité de matériaux actifs d’électrode ont permis
d’atteindre de grandes densités d’énergie et de puissance. Cependant, ces systémes ont quelques

limitations qui posent toujours probléme a la communauté scientifique.

1.6.1. Emballement thermique et incendie

Un de ces principaux inconvénients est un probléme de sécurité causés par 1’utilisation d’un
électrolyte liquide organique. En effet, une sollicitation trop importante de la batterie (surcharge
ou « surdécharge », cyclage a tres haut régime), un court-circuit ou bien I’exposition a une
source de chaleur extérieure trop importante peut causer un dégagement de chaleur a I’intérieur
de la batterie. Celui-ci va accélérer les réactions de décomposition de 1’électrolyte. Un nombre
important de ces réactions génere des dégagements gazeux qui peuvent entrainer une
surpression et un gonflement de la batterie.

External abuses Battery incidents

Incidents inside the battery Incidents outside the battery

Electrical abuse

| Forced overcharge
| * Over discharge

| * Forced discharge
* High C-rate

SEI decomposition ~80°C Gas evolution
Anode-electrolyte reaction
Lithium plating ~100°C

Thermal abuse
¢ External heating
¢ Overheat (self-heating)

Electrolyte decomposition
and generation of
flammable gases ~110°C

Mechanical abuse
® Penetration

® Crash

* Drop

® Shock

® Vibration

o Immersion

Internal short
circuit

Explosion

Figure 27 : Série de réactions en chaine pouvant engendrer une surchauffe, un emballement thermique
et un incendie de la batterie Li-ion*3

48



Chapitre | - Généralités et état de I’art

Cette surpression accentue 1I’augmentation de la température a I’intérieur du systéme qui, si elle
est trop importante (T>150-200°C), peut entrainer la rupture du séparateur entre les deux
électrodes et créer un court-circuit. Si rien ne stoppe I’emballement thermique de la batterie,
elle peut s’ouvrir et la forte réactivité des composants vis-a-vis de I’oxygéne et de I’humidité
peut entrainer des réactions trés exothermiques et un incendie.32*® La Figure 27 schématise
une série de réactions en chaine pouvant entrainer un emballement thermique et un incendie de
la batterie. Lorsque la batterie est & un état de charge élevé et contient un matériau d’¢électrode
positive riche en nickel, il a été montré que cet emballement thermique se declenchait a plus
basse température, que la quantité de chaleur émise était plus importante et donc que la
dégradation de la batterie était plus sévere.3-88 Wang et al. ont étudié les emballements
thermiques de batteries 18650 2,9 Ah commerciales a 1’état chargé, avec du NMC811 et du
NMC532 comme matériau d’électrode positive.® Ils ont constaté que 1’emballement thermique
de la batterie contenant le NMC811 débutait & 158°C soit a une température plus basse de 21°C
par rapport au NMC532. lls ont aussi vu que la température moyenne maximale atteinte lors de
I’emballement thermique était de 858°C dans le cas du NMC811, soit 213°C de plus que pour
le NMC532 en moyenne.® Xie et al. ont étudié I’effet de 1’état de charge de la batterie sur
I’intensité de 1’emballement thermique.3! Des batteries 18650 avec du NMC, du LiCoO; et du
LiFePO4 comme matériaux d’électrode positive ont été testées (la composition du NMC n’était
pas précisée). En chauffant les batteries a 170°C, ils ont constaté que les batteries a un état de
charge plus avancé explosait ou prenait feu plus rapidement. Si les batteries avec le NMC
comme matériau d’électrode positive sont chargées a 30 et 50% seule une petite quantité
d’¢lectrolyte et de fumée est libérée aprés 5 minutes, celles chargées a 100% prennent feu en 8
min.3! Ils ont également procédé a 1’identification des produits gazeux émis lors de la
dégradation thermique de la batterie par chromatographie en phase gaz couplée spectrométrie
de masse (GC-MS), soit une douzaine de produits toxiques, dont 6 hautement toxiques.®! Geng
et al. ont étudié la stabilité thermique de composés NMC811 a différents états de délithiation
(ou différents état de charge) : Li(NiogMno1C00,1)O2, Lio75(NiogMno1C00,1)02,
Lios(NiosMno,1C001)O2 et Lios(NiosMno1C001)02.8 1Is ont confirmé, comme démontré
précédemment par Guilmard et al.**"*3 que la plus grande sensibilité des matériaux chargés
lors de I’emballement thermique était due & une réduction des ions Ni** accompagnée d’une
émission d’Oz lors d’une transition de phase d’une phase de structure lamellaire de composition
LixMO2 a une phase désordonnée de type rock-salt de composition MO en passant par une
phase de structure spinelle et de composition LixM204. Cette perte d’oxygene est d’autant plus
importante que la quantité d’ions Ni** instables est élevée. Or cette émission d’O2 va favoriser
I’oxydation de I’¢électrolyte et des réactions de dégradation genérant des dégagements gazeux
(que nous detaillerons dans le paragraphe suivant) et les réactions en chaine vont provoquer
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I’emballement thermique. Au-dela de la sensibilité intrinséque des matériaux a cause de leur
¢tat de charge, ils ont aussi montré que ce dégagement d’O> était grandement accentué en

présence d’électrolyte du fait de I’emballement thermique.®®

1.6.2. Instabilité de I’électrolyte liquide a I’interface avec I’électrode positive

Les performances des batteries Li-ion sont aujourd’hui principalement limitées par I’instabilité
de I’électrolyte liquide organique lorsque le cyclage est effectué a haut potentiel et & haut
régime. Comme expliqué dans les paragraphes précédents, cycler a haut potentiel a tendance a
entrainer 1’oxydation des solvants de I’électrolyte, notamment I’EC et le DMC a des potentiels
supérieurs a 4,2V vs Li*/Li, ce qui peut générer la formation d’une grande quantité de produits
de dégradation!?, Au-dela de la sensibilité des solvants & I’oxydation, cycler a plus haut
potentiel permet d’atteindre des états de charge plus élevés, qui, en particulier pour les
composés NMC riches en Ni, ont tendance a générer des changements structuraux dans les
matériaux accompagnés de dégagement d’O.. Jung et al. ont étudié le dégagement d’O> a haut
potentiel de NMC111, 622 et 811 lors de leur cyclage en cellules complétes face a une électrode
négative de graphite.?* Ils ont observé que le dégagement d’O- en fin de charge intervenait a
4,7V vs Li*/Li pour le NMC111 et le NMC622 contre 4,3V vs Li*/Li pour le NMC811, mettant
ainsi en évidence la plus grande instabilité structurale des NMC riches en Ni & haut potentiel.
Cette libération d’oxygene entraine 1’oxydation des solvants de 1’¢électrolyte par un processus
d’oxydation chimique, par opposition a 1’oxydation électrochimique par le seul effet du
potentiel.3* Le mécanisme de 1’oxydation chimique de ’EC est représenté a la Figure 28. On
constate que la libération d’oxygeéne entraine la dégradation du solvant mais également la
génération de produits de dégradation gazeux comme CO3 et CO qui, s’ils sont émis en grande
quantité, peuvent intervenir dans le phénomeéne d’emballement thermique décrit dans le

paragraphe précédent.
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Figure 28 : Mécanisme d’oxydation chimique de I’EC par réaction avec 1’O> libéré par des composés
NMC riches en Ni a haut potentiel. Mécanisme proposé par Jung et al.®

Effectuer des cyclages a haut potentiel peut donc fortement accélérer la dégradation de
I’¢lectrolyte et limiter la durée de vie et les performances de la batterie sur le long terme. De
méme, lors de cyclages réalisés a des régimes élevés, la circulation plus rapide des charges peut
déstabiliser la structure des matériaux en induisant des changements structuraux irréversibles
et dans le méme temps accélérer la dégradation de I’¢lectrolyte et la chute des performances du
systeme. De nombreuses études ont été effectuées pour optimiser les électrolytes en trouvant
les additifs appropriés pour augmenter leur stabilité, empécher leur décomposition lors de
cyclage a haut potentiel et a haut régime et stabiliser les interfaces entre 1’électrode positive et
électrolyte.’39143  Zheng et al. ont étudié Deffet de Iutilisation de N,O-
bis(trimethylsilyl)acetamide (BSA) comme additif d’un électrolyte 1M LiPFe dans EC/EMC :
3/7 (m/m) lors du cyclage d’échantillons de NMC811.1% Avec 0,5% d’additif, ils ont constaté
une amélioration significative des performances électrochimiques avec une rétention de
capacité de 86% apres 200 cycles a 1C entre 3,0 et 4,3V et de 73% apreés 400 cycles a 2C contre
respectivement 69% et 50% pour 1’électrolyte sans additif (voir Figure 29). Le BSA permet la
formation d’une couche stable a I’interface NMC/¢lectrolyte lors de son oxydation durant la
charge, ainsi que le piégeage du HF et des traces d’eau afin de limiter la dégradation des
solvants et du LiPFg.1%
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Figure 29 : Performances électrochimiques d’échantillons de NMC811 cyclés dans un électrolyte 1M
LiPFs dans EC/EMC : 3/7 (m/m) avec un pourcentage de BSA comme additif, comparé a 1’électrolyte
sans additif (baseline). Cyclage entre 3,0 et 4,3V a 1C (a) et & 2C (b).1*®

Deng et al. ont montré I’efficacité du tris(trimethylsilyl)phosphite (TMSPi) comme additif pour
éliminer les acides formés dans des électrolytes & base de LiPFs dans du FEC.*2 Comme on I’a
vu précédemment, la dégradation du FEC dans des électrolytes a base de LiPFe a tendance a
générer différents composés acides qui catalysent a leur tour les réactions de dégradation du
solvant et du sel de lithium.*331% ] a été montré que le TMSPi s’oxydait prioritairement sous
I’effet de ces acides pour former un film protecteur a la surface du matériau d’électrode positive
et ainsi limiter I’oxydation des autres composants de I’¢lectrolyte. Il a ainsi ét¢ montré qu’un
ajout de 3% de TMSPi dans un électrolyte 1M LiPFe dans un mélange EC/EMC/DMC : 1/1/1
(v/vIv) avec 5% de FEC permettait a des cellules completes NMC622-SiOyx/graphite d’atteindre
une rétention de capacité de 99% aprés 200 cycles a 1C entre 2,8 et 4,25V.142 Seok et al. ont
eux montré I’intérét de I’utilisation de LiPO2F2 comme additif d’un électrolyte 1,2M LiPFg dans
un mélange EC/EMC/DMC: 1/1/1 (m/m/m) dans des cellules complétes 18650
NMC622/graphite.1* Ils ont montré que 1’ajout d’1%m de LiPO,F. permettait de limiter la
décomposition de LiPFe et de former une SEI stable a la surface de 1’électrode de NMC622.
Apres un cyclage a 1,5C entre 2,8 et 4,2V, la cellule contenant I’additif avait une rétention de

capacité d’environ 90% aprés 500 cycles contre environ 80% pour la cellule sans 1’additif.4°

En plus du défi de trouver des électrolytes pouvant supporter des cyclages a haut régime, le défi
est également d’élaborer des matériaux qui aient une stabilité structurale suffisante pour étre
capables de gérer ces cyclages rapides. L’objectif est de diminuer les temps de charge des
batteries, notamment pour permettre I’utilisation des véhicules électriques sur de plus longs
trajets et ainsi permettre leur utilisation a plus grande échelle. L’existence de nombreux
matériaux d’électrodes et d’électrolytes multiplie le nombre de systémes et d’associations
possibles entre ces matériaux. L’optimisation des systémes existants nécessite 1’étude de la
réactivité des matériaux d’électrode et d’électrolyte afin de comprendre les mécanismes de
vieillissement aux interfaces entre ces matériaux et de permettre leur optimisation.
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Quelques défis technologiques restent encore a relever pour améliorer les performances
électrochimiques des batteries Li-ion, améliorer leur durée de vie et permettre leur utilisation
dans un spectre encore plus large d’applications. Nous allons voir dans la suite que la
conception de batteries tout-solide, avec un électrolyte solide est une réponse possible aux
limitations des batteries Li-ion.

|.7. Batteries tout-solide

1.7.1. Electrolytes solides

Une grande partie de la recherche actuelle est désormais axée sur 1’élaboration d’électrolytes
solides et sur leur intégration dans des batteries tout-solide. En effet, remplacer 1’¢lectrolyte
liquide organique utilisé dans les batteries Li-ion traditionnelles par un électrolyte solide
inorganique est un bon moyen de s’affranchir des problemes de sécurité énoncés
précédemment. L’utilisation d’un électrolyte solide a la place des solvants organiques
inflammables élimine le risque de voir un incendie se déclarer suite a une surchauffe et a un
emballement thermique du dispositif. On évite également les risques de fuite d’¢électrolyte ou

de solvants en cas d’ouverture de la batterie. 14414

Différents types d’électrolytes solides ont été étudiés dans la littérature, ils peuvent étre classés
en différentes catégories :

- les électrolytes sulfures (LisPSa, LisPSsCl, LiioGeP2Si2...)1*1%° Ils ont 1’avantage
d’avoir une conductivité de I’ion Li* trés élevée proche de celles des électrolytes
liquides (=107 S/cm) a température ambiante®°, mais ils sont instables a I’air et ont une
forte réactivité vis-a-vis des matériaux d’électrode positive et du Li métallique ce qui
complique leur intégration en batteries.’®1>2 De plus, ils possédent une fenétre de
stabilité électrochimique relativement faible ce qui empéche leur utilisation dans des
batteries & haut potentiel.*%?

- les céramiques grenat (LizLasZr.O12 (LLZO), LieslasZriesWo35012 (LLZWO),
Lis7sLasZry7sTao25012 (LLZTO)...)*53 1% |Is possédent une conductivité plus faible
que celles des électrolytes sulfures (=10#-10"° S/cm) mais un nombre de transport de
I’ion Li proche de 1, une bonne stabilité vis-a-vis des matériaux d’électrode positive et
du Li métal et un potentiel de décomposition €élevé a température ambiante (jusqu’a 6V

vs Li*/Li).15-1%0 |eurs principaux inconvénients sont leur texture rigide entrainant un
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mauvais contact aux interfaces avec les électrodes, leur fragilité ainsi que la possible
pénétration du Li au sein de I’électrolyte le long des joints de grains.'®1-164
- les phosphates de structure NASICON (Na ion Super lonic CONductor)
(Liz+xAlxTizx(POs)3 (LATP), Liz+xAlxGe2x(POs)s (LAGP), ...)*51% Ces électrolytes
ont une conductivité élevée (=103-10* S/cm) a température ambiante, une bonne
stabilité a air et un cofit faible.1’®172 |Is peuvent cependant avoir une forte réactivité
avec le Li métal, notamment a cause du titane dans le cas du LATP.**®
- les electrolytes polymeres (& base de PVDF-HFP (poly(vinylidene fluoride-co-
hexafluoropropylene)), de PEO (poly(ethylene oxide)), de PVDF (poly(vinylidene
fluoride)), de liquides ioniques (LiFSI, LiTFSI)).1"3185 es électrolytes polyméres font
partie des électrolytes solides les plus prometteurs pour les futures batteries. Ils ont
’avantage de posséder une conductivité ionique élevée a température ambiante (=107-
10 S/cm), d’étre produits et transformés facilement ce qui permettrait leur production
a grande échelle et de pouvoir fonctionner dans une large gamme de température. Pour
ajuster les propriétés des électrolytes polymeres, différents types de composites ont été
élaborés dans le but de combiner les propriétés de la matrice polymére et des
charges.’®® Ces composites peuvent étre congus en incorporant des charges de
différentes natures: des céramiques'® 1%, des phosphates!®®!’ des structures
organométalliques'® ou d’autres charges inorganiques'®®2%, Différents polyméres
peuvent également étre mélangés afin de combiner leurs propriétés.?®? Ces composites
permettent d’obtenir de meilleures propriétés mécaniques, une plus faible
inflammabilité, une meilleure stabilité électrochimique et une meilleure conductivité
ionique a température ambiante. Parmi ces électrolytes polymeéres, on trouve les gels,
constitués d’une matrice polymére piégeant des solvants liquides organiques.’* Ils
constituent un compromis intéressant entre les électrolytes solides et liquides : ils
présentent la sécurité offerte par les électrolytes solides, en piégeant les solvants
organiques liquides inflammables, tout en offrant une mouillabilité trés similaire a celles
des électrolytes liquides et une résistance aux interfaces plus faible que les électrolytes
solides traditionnels. lls possedent une conductivité ionique identique a celle des
électrolytes polyméres classiques (=103-10* S/cm), une flexibilité et une résistance
mécanique importante.**®

La Figure 30 compare les propriétés de 4 grandes catégories d’électrolyte solide (les gels, les

céramiques grenat, les sulfures et les polymeéres a base de PEO) a celles des électrolytes
liquides.
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Figure 30 : Comparaison des propriétés de 4 grandes catégories d’électrolyte solide (les gels, les
céramiques grenat, les sulfures et les polymeres a base de PEO) a celles des électrolytes liquides!#®

1.7.2. Défis technologiques

1.7.2.1. Réactivité aux interfaces électrode/électrolyte solide

Les performances des batteries tout-solide ne sont toutefois pas encore comparables a celles des
batteries Li-ion. Elles sont principalement limitées par la faible stabilité des interfaces entre les
¢lectrodes et I’¢lectrolyte qui se traduit par la formation d’une couche intermédiaire de produits
de dégradation de I’électrolyte. Cette couche avec une résistance plus élevée entraine une
augmentation d’impédance et la perte d’ions Li* électrochimiquement actifs. Le transport de
charge a travers ces interfaces solide-solide est par conséquent plus difficile ce qui limite les
performances électrochimiques.#>20%205 | 3 synthése d’un coating isolant électronique et
conducteur ionique a la surface du matériau d’électrode positive peut étre un moyen de stabiliser
les interfaces et de limiter cette augmentation d’impédance.1#6:147:206.207 Strayss et al. ont étudié
I’effet d’un coating de Li>ZrOz autour de particules de NMC622 dans un assemblage tout-solide
contenant un électrolyte LisPSsCl et une électrode négative LisTisO12 (LTO).**’ lls ont constaté
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une nette amélioration des performances électrochimiques grace au coating qui limite la
dégradation de 1’¢lectrolyte. Lors d’un cyclage a 45°C a C/5 entre 1,35 et 2,85V vs
LisTisO12/Li7TisO12 (ou 2,9 et 4,4V vs Li*/Li), I’échantillon coaté a atteint une capacité de 1°
décharge de 170 mAh/g proche de celle du matériau non coaté a 162 mAh/g, mais apres 60
cycles, le matériau coaté delivrait une capacité de décharge de 116 mAh/g contre 94 mAh/g
pour le matériau non coaté.’*” Kim et al. ont étudié¢ I’effet d’un coating de Li>CO3 et d’un
coating hybride Li>COs-LiNbO3z sur les performances électrochimiques d’un matériau
NMC622 face a un électrolyte solide LisPS4.2% Ils ont mis en évidence 1’effet bénéfique du
coating hybride sur les performances électrochimiques. A C/10 entre 1,35 et 2,85V vs
LisTisO12/Li7TisO12 (ou 2,9 et 4,4V vs Li*/Li) a 25°C, si le NMC622 non modifié a délivré une
capacité de 1% décharge de 106 mAh/g, celle du matériau modifié & sa surface par Li.COs et
LioCO3-LiNbOs était respectivement de 124 mAh/g et de 136 mAh/g. Aprés 100 cycles, le
premier a montré une rétention de capacité de 64% contre 79% pour le second et 91% pour le
troisiéme (Figure 31).2% Les capacités délivrées et les rétentions de capacité sont donc
significativement améliorées par la protection des interfaces grace au coating. On évite ainsi

I’augmentation d’impédance et la circulation des ions aux interfaces solide-solide est facilitée.
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Figure 31 : Performances électrochimiques de matériaux NMC622 coaté Li,COs, coaté Li,COs-
LiNbOs et non coaté dans des cellules tout-solide constituées d’un électrolyte solide B-LisPSs et d’une
électrode négative de LisTisO1, (LTO) coaté au carbone. Cyclage a C/10 entre 1,35 et 2,85V vs
Li4Ti5012/Li7Ti5012 (OU 2,9-4,4V VS LI+/LI) a 2500206

1.7.2.2. Mouillabilité et contraintes mécaniques

Au-dela de la protection des interfaces, le défi est de réussir a obtenir un électrolyte solide qui
ait la meilleure mouillabilité possible afin de multiplier les points de contact entre les matériaux
d’électrode et I’électrolyte et de faciliter la diffusion des ions a travers les interfaces.?®® La
conception de nano-composites entre les matériaux d’électrode et d’électrolyte, le frittage de
I’électrode a la pression appropriée ainsi que la synthese de coatings peuvent permettre

d’optimiser le contact entre le matériau d’électrode et 1’électrolyte.2%®
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Il est également nécessaire de trouver des matériaux avec des variations de volume limitées afin
d’éviter la création de contraintes mécaniques trop importantes dans 1’empilement tout-solide
lors du cyclage.}#8208-211 En effet, des contraintes mécaniques trop importantes peuvent
entrainer la formation de fractures entre les particules de matériau actif, ce qui peut causer une
diminution de la conductivité électronique et ionique et induire une chute importante des
performances électrochimiques.1#32%8-211 Dans ce cas, la chute des performances est encore plus
sévére que pour les électrolytes liquides car les électrolytes solides ne peuvent pas remplir les
fractures donc les particules de matériau actif se retrouvent isolées du reste des grains et
deviennent électrochimiquement inactives.?*?2!3 L’objectif n’est pas nécessairement d’avoir
des matériaux sans aucune variation de volume au cours du cyclage, c’est surtout de faire en
sorte que ces déformations soient réversibles afin d’éviter la formation d’espaces vides et de
fractures.?!! Pour ces raisons, I’incorporation de composés NMC riches en Ni dans des batteries
tout-solide peut étre difficile, ces derniers étant susceptibles de subir des variations de volume
importantes, ces variations étant d’autant plus importantes que le matériau est riche en Ni et
qu’il est cyclé & haut potentiel.21*?1” Kondrakov et al. ont étudié les variations de volume de
composés NMC333 (ou NMC111) et 811 lors d’un cyclage entre 3,0 et 4,3V vs Li*/Li a 45°C
en électrolyte liquide. Comme cela a été observé avec les variations de volume importantes du
LiNiO2 (entre 9 et 13% selon le potentiel de fin de charge)>* 79218221 jIs ont constaté que la
maille élémentaire du NMC811 subissait des variations de volume de 5,1%, supérieures aux
1,2% du NMC111, dues & la chute plus importante du paramétre ¢ en fin de charge.?'* Ces
variations de volume plus importantes entrainent la formation d’un plus grand nombre de
fractures intergranulaires et une chute plus rapide des performances électrochimiques. En effet,
si le NMC811 a montré une capacité de 1°® décharge de 193 mAh/g largement supérieure a
celle du NMC111 de 157 mAh/g, néanmoins, au bout de 80 cycles a C/2 la rétention de capacité
du NMC111 était de 87% contre seulement 68% pour le NMC811 (voir Figure 32a).2'* Les
variations de volume des particules secondaires au cours du cyclage ont été observées en
microscopie optique, elles sont illustrées Figure 32b-c. Les particules secondaires de NMC811
subissent une contraction de volume de 7,8 + 1,5% en fin de charge, contre 3,3 + 2,4% pour le
NMC111.214 Strauss et al. sont parvenus a incorporer des matériaux LiNio3Mno.1C00602 et
LiNio2Mno1C0o702 dans des cellules tout-solide avec un électrolyte LisPSsCl.2% Lors d’un
cyclage entre 1,35 et 2,85V vs LisTisO12/Li7TisO12 (ou 2,9-4,4V vs Li*/Li) a température
ambiante, ces composés ont délivré des capacités de 1% décharge a C/10 de 140 mAh/g. Aprés
5 cycles successivement a C/10, C/5, 1C puis 15 nouveaux cycles a C/10, les matériaux
délivraient des capacités d’environ 110 mAh/g (voir Figure 33a).2° Ces composés, moins riches
en Ni, ne générant que peu de variations de volume donc peu de contraintes au niveau des
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cellules tout-solide au cours du cyclage, ont délivré de bonnes performances électrochimiques
avec une bonne rétention de capacité, comme illustré Figure 33b-c.
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Figure 32 : a) Performances électrochimiques de matériaux NMC111 et 811 cyclés a C/2 entre 3,1 et

4,3V vs Li*/Li a 45°C dans un électrolyte liquide 1M LiPFe¢ dans EC/EMC : 3/7 (m/m). Variations de

volume des particules secondaires mesurées en microscopie optique in situ et courbes de potentiel et
de composition en Li x(Li) correspondantes pour le NMC111 (b) et le NMC811 (c).2*
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Figure 33 : a) Performances électrochimiques de matériaux NMC316 et NMC271 cyclés entre 1,35 et
2,85V vs LisTisO12/Li7TisO12 (0u 2,9-4,4V vs Li*/Li) dans des cellules tout-solide avec un électrolyte
LisPSsCl et une électrode négative de LisTisO1, (LTO). Contraintes mécaniques générées au niveau
des cellules tout-solide avec le NMC316 (b) et le NMC217 (c) durant le cyclage®®®
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L’incorporation de NMC dans des cellules tout-solide nécessite donc de faire un compromis
entre la haute densité d’énergie apportée par les NMC les plus riches en Ni et les importantes
variations de volume de la maille de ces composés qui peuvent générer des contraintes
mécaniques importantes et entrainer une chute trop rapide des performances électrochimiques.

1.7.2.3. Dendrites de lithium

1.7.2.3.1. Croissance dans les électrolytes solides

Si I'utilisation d’¢électrodes de lithium métallique a été proscrite en batteries Li-ion a cause de
la croissance de dendrites de lithium et la formation continue de lithium inactif?®%, leur
incorporation dans les batteries tout-solide est un peu plus envisageable.??? Leur utilisation dans
ces systémes permettrait d’augmenter grandement la densité d’énergie des batteries, grace a la
grande capacité spécifique théorique (3860 mAh/g) et la faible densité (0,59 g/cm®) du
lithium.21-26 Toutefois, la croissance de dendrites de Li est également problématique dans les
batteries tout-solide. 1l a été montré que des dendrites de lithium pouvaient croitre a travers des
électrolytes solides tels que les électrolytes céramiques de type LLZO ou des électrolytes
sulfures comme LisPS4.22322° Différentes stratégies ont été établies dans la littérature afin
d’empécher la croissance de ces dendrites. En élaborant des pastilles d’¢lectrolyte céramique
LLZTO de différentes densités entre 93 et 95%, Ren et al. ont constaté que les dendrites de Li
avaient tendance a croftre, plus facilement pour les pastilles plus poreuses, au niveau des joints
de grains et des pores, d’ou I’importance de limiter au maximum ces pores et ces joints de grains
dans le matériau d’électrolyte.??® Porz et al. ont également montré I’importance de la présence
de défauts tels que des fractures a I’interface entre le Li métallique et 1’électrolyte dans le
processus de croissance des dendrites.??® Ils ont en effet montré qu’au-dela d’un certain courant
critique, les dendrites de Li avaient tendance a croitre plus facilement au niveau de ces défauts
a 'interface entre le Li et I’¢électrolyte, le lithium s’infiltrant dans les fractures et favorisant leur
propagation au sein de 1’¢lectrolyte. Au-dela des propriétés mécaniques de 1’électrolyte, ils ont
donc insisté sur I’'importance de minimiser les défauts a I’interface Li métal/électrolyte afin de
la stabiliser et de freiner la croissance des dendrites.??®® Han et al. ont, quant & eux, mis en
évidence le rble joué par la conductivité ionique des matériaux d’électrolyte, la haute

conductivité ionique favorisant la formation de ces dendrites.?*
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1.7.2.3.2. Solutions pour pallier leur croissance dans les électrolytes
polymeres

Les électrolytes polyméres avec de bonnes conductivités ioniques (=103-10* S/cm) ne sont
donc pas épargnés par ce phénomene. C’est pourquoi beaucoup d’efforts sont consacrés a
modifier leurs propriétés pour empécher la croissance de dendrites, en lien avec les stratégies
évoquées précédemment. Une des stratégies est de moduler les propriétés mécaniques de
1’électrolyte polymeére. L’idée est de lui conférer :

- un module d’¢lasticité (ou module d”Young) pas trop élevé (entre 20-30 GPa comme pour les
électrolytes sulfures et 100-200 GPa comme pour les céramiques grenat??%22") afin de pouvoir
accommoder les éventuels changements de volume durant le cyclage en se déformant sans créer
de fractures.

- une grande dureté (8-9 GPa pour les céramiques grenat, 7 GPa pour le LATP) pour empécher
la pénétration des dendrites dans 1’¢électrolyte.2042%7

- une grande ténacité pour freiner la propagation des fractures au sein du matériau lorsqu’elles
apparaissent (=1 MPa/m2 pour les céramiques grenat et le LATP).204.227

- un module de cisaillement élevé, au moins 2 fois supérieur a celui du Li métal (> 8 GPa)
d’aprés le modéle de Monroe et Newman, afin qu’il soit suffisamment rigide pour éviter
d’augmenter la rugosité de surface a I’interface Li métal/électrolyte et qu’il n’amplifie pas la

croissance des dendrites a travers 1’electrolyte.??®

Moduler les propriétés mécaniques d’un é€lectrolyte polymere peut se faire en synthétisant un
composite avec différents types de charges tels que des grains de céramique par exemple. 18719
Une autre stratégie est d’obtenir un gel avec un réseau 3D réticulé avec une grande dureté, une
bonne étirabilité et une bonne conductivité ionique.??>2° Wu et al. sont parvenus & synthétiser
un double réseau polymérique a base de PVDF-HFP et de PEO avec une bonne conductivité
ionique de 0,81 mS/cm a 30°C et de bonnes propriétés mécaniques permettant un
fonctionnement stable pendant plus de 400 cycles dans une cellule avec LiFePOs a 1’électrode
positive et du lithium métallique a I’¢lectrode négative, en maintenant une efficacité
coulombique de 96,3%.2%° Une autre stratégie possible est de synthétiser une couche de surface
pour stabiliser I’interface Li/électrolyte.?®-2%% Duan et al. ont élaboré une cellule tout-solide
constituée d’une électrode positive de NMC622 ou NMC811, d’une électrode négative de Li
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métallique et d’un électrolyte solide composite poly(acrylonitrile) (PAN)-Li1 sAlo4Ge16(POa)3
(LAGP) (80%m).2 Les interfaces électrode/électrolyte ont été protégées par une couche de
polyacrylonitrile (PAN) c6té positive et une couche de polyéthylene glycol diacrylate (PEGDA)
coté négative (Figure 34c). Ce systétme a permis d’obtenir de bonnes performances
électrochimiques sur un grand nombre de cycles a température ambiante malgré la réactivité
accrue des NMC riches en Ni, tout en évitant la croissance de dendrites de lithium. En cyclant
a C/10 entre 2,8 et 4,3V vs Li*/Li, la cellule avec une électrode positive de NMC622 a délivré
une capacité de 1°® décharge de 180 mAh/g et une rétention de capacité de 81,5% aprés 270
cycles a C/2 (Figure 34a). Une cellule a également été congue de maniére identique avec une
électrode positive de NMC811. Cette cellule a délivre des capacités comprises entre 175 et 170
mAh/g pendant 100 cycles a C/2, correspondant a une rétention de capacite de 97,7% apres 100
cycles (Figure 34b).2%
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Figure 34 : a) Performances électrochimiques de la cellule tout-solide
LiI/PEGDA@LAGP@PAN/NMC622 cyclée entre 2,8 et 4,3V a C/2. b) Performances
électrochimiques de la cellule tout-solide LI/PEGDA@LAGP@PAN/NMC811 cyclée entre 2,8 et
4,3V a C/2 et C/5. ¢) Représentation schématique de la couche de PAN a I’interface avec le NMC et
de la couche de PEGDA 4 Dinterface avec le Li métal®®

L’¢élaboration d’un polymeére thermosensible peut également étre une solution efficace pour
lutter contre la croissance de dendrites de lithium en bloquant la conduction ionique entre les
électrodes au-dela d’une certaine température.?3® Zhou et al. ont congu un électrolyte polymére
par la copolymérisation de poly(1,3 dioxolane) (PDOL) et de poly(lithium allyl-sulfide)
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(PLAS), qu’ils ont incorporé dans une cellule tout-solide constituée d’une électrode négative
de Li et une électrode positive de LiFePO4.2%® En plus de constituer une interface stable avec le
lithium métal, le polymere subit des changements conformationnels a 1’échelle moléculaire
lorsque la température atteint 70°C, ce qui entraine une chute de la conductivité ionique de 2.10
4 S/cm a 30°C 2 3.10°7 S/cm a 70°C.%% La circulation des ions est ainsi ralentie ce qui empéche
I’amorce de I’emballement thermique en cas de surchauffe et limite la dégradation des
matériaux de la cellule.

Si les batteries tout-solide constituent une réelle avancée en matiére de sécurité grace a
I’utilisation d’un électrolyte solide, de nombreux défis technologiques restent a relever afin que
ces systemes atteignent des performances comparables a celles des batteries Li-ion a
température ambiante. Trouver le moyen de concevoir une batterie tout-solide stable avec une
électrode positive de type NMC riche en Ni et une électrode négative de lithium métal, qui font
partie des matériaux les plus prometteurs pour atteindre les densités d’énergie les plus élevees,
pourrait permettre la démocratisation de cette technologie dans les années a venir. Les travaux
de cette thése s’inscrivent dans cette démarche avec 1’étude de la réactivité de matériaux
NMC622 face a un gel polymeére dont la composition restera confidentielle mais dont le procedé
de fabrication est inspiré de celui décrit dans la référence 2%'.

1.8. Conclusion et objectifs

Aprés avoir rappelé le principe de fonctionnement d’une batterie Li-ion et expliqué les
propriétés générales des oxydes lamellaires, nous avons détaillé en quoi le matériau
Li(Nio,sMno2C002)02 (NMC622) était I’un des matériaux les plus prometteurs pour les batteries
Li-ion. Dans la littérature, ses propriétés sont déja bien connues et explorées, avec différentes
morphologies. Nous nous sommes intéressés aux spécificités de trois morphologies distinctes :
la morphologie polycristalline, la morphologie monocristalline ou single-crystal et la
morphologie plaquettaire. Les propriétés électrochimiques du matériau en cyclage dépendent
grandement de la réactivité du matériau vis-a-vis de I’électrolyte. L’étude de cette réactivité
passe par 1’étude des réactions de dégradation ayant lieu aux interfaces électrode/électrolyte.
Nous nous sommes donc intéresses ensuite aux différentes réactions de dégradation attendues
au niveau de I’interface entre 1’¢électrode positive et 1’électrolyte, en tenant compte de la nature
du sel de lithium et des solvants contenus dans les électrolytes utilisés lors de nos tests. Nous
avons ainsi pu faire le point sur la nature des produits de dégradation attendus a la surface de
nos matériaux apres cyclage. Si les batteries Li-ion sont une technologie fiable et mature déja

utilisée dans de nombreux domaines, il reste cependant d’importants défis a relever afin
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d’améliorer leurs performances électrochimiques. L’une des principales limitations de cette
technologie est le probléme de sécurité posé par I’utilisation d’un électrolyte liquide organique
inflammable. La recherche se penche donc de plus en plus sur 1I’étude et la synthése
d’électrolytes solides pour concevoir des batteries tout-solide, plus sires que les précédentes.
Bien que les batteries tout-solide n’en soient encore qu’a leurs débuts, elles pourraient substituer
les batteries Li-ion traditionnelles dans les années a venir. Nous avons donc fait le point sur les
challenges actuels concernant les batteries Li-ion et les limitations auxquelles ces systémes sont
actuellement confrontés. Nous avons ainsi pu mettre en exergue les spécificités et les apports
de I’utilisation d’un électrolyte solide tout en soulignant les défis restants a relever concernant
ces systemes. Nous nous sommes tout particulierement intéressés aux spécificités des
électrolytes polymeres et des gels qui font preuve d’une certaine facilité de mise en ceuvre et
dont les propriétés peuvent étre facilement ajustées par 1’¢laboration de composites. Les
performances des batteries Li-ion et des batteries tout-solide sont principalement limitées par
la réactivité entre les matériaux d’électrode et d’électrolyte. L’amélioration des performances
électrochimiques de ces batteries nécessite une amélioration de la compréhension des
mécanismes de dégradation et de vieillissement intervenant aux interfaces entre ces matériaux.
Si les oxydes lamellaires Li(NiosMno2C00,2)O2 sont déja bien étudiés dans la littérature, il reste
a améliorer notre compréhension des relations entre leur composition et structure, leur
morphologie, leurs performances électrochimiques et leur réactivité en batteries Li-ion et en
batteries tout-solide. Nos travaux s’inscrivent avec 1’objectif de permettre 1’amélioration des
performances des batteries Li-ion avec ces matériaux a 1’électrode positive, ainsi que leur

possible intégration dans les batteries tout-solide dans un futur proche.

L’objectif de ces travaux est donc de synthétiser des matériaux Li(NiosMno2C00,2)O2 sous
différentes morphologies au moyen d’une unique voie de synthese, de caractériser leurs
propriétés chimiques et structurales, d’évaluer leurs performances électrochimiques et d’étudier
leur réactivité en batteries Li-ion et en batteries tout-solide. Les matériaux seront synthétisés en
deux étapes, a I’aide d’une coprécipitation en voie liquide suivie d’une réaction solide-solide a
haute température. La structure et la composition des matériaux synthétisés sera
systématiquement évaluée par DRX et par ICP-OES. Les matériaux seront caractérisés
électrochimiquement en batteries Li-ion et une sélection d’entre eux le sera également en
batteries tout-solide. Enfin, des analyses de surface par XPS seront effectuées sur les matériaux
bruts et sur les matériaux apres cyclage afin de caractériser leur extréme surface et la nature des
produits de dégradation qui s’y trouvent. L’objectif ultime est d’établir des relations entre la
morphologie, la structure cristallographique, les propriétés electrochimiques du matériau et leur
réactivité de surface vis a vis de I'électrolyte.
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Chapitre Il - Synthése et caractérisation d’oxydes lamellaires
NMC622 avec différentes tailles de particules primaires - Etude de
I'effet de la taille de particules primaires sur les performances
électrochimiques en batteries Li-ion

11.1. Introduction

The rapid development of the electric and hybrid vehicles industry is increasing the demand for
Li-ion batteries with high energy densities and low cost. The best candidates at their positive
electrodes are layered oxides LiMO2 (M= Ni, Mn, Co).*? Among all the possible compositions,
the layered oxide LiNio.sMno2C00.202 (NMC622) was shown to be one of the best compromise
to combine the beneficial effects of Ni, Mn and Co for achieving good energy density together
with structural and thermal stability as well as good cyclability.*? Indeed, NMC materials with
higher Ni contents show higher reversible capacities up to 200 mAh/g for LiNio.sMno.1C00.102
(NMC811),2%81 put also higher volume expansion® and higher instabilities in the charged state
due to the presence of a large amount of Ni** ions®. Inversely, at lower Ni contents, lower
reversible capacities are obtained (for instance, 150 mAh/g for LiNiyzMny3C01302
(NMC111)%). In the meantime, as the Co and Mn contents increase, the proportion of Ni*
increases versus that of Ni®* in the pristine material, leading thus to a lower amount of unstable
Ni** ions in the charge state of the battery and to higher cyclability and thermal stability.808287
Many efforts have been made in the past twenty years to control the synthesis and properties of
these materials.*"°#¢ |n order to optimize their electrochemical properties, different studies
have been also focused on preparing them with different morphologies (i.e. particle size or
shape).91-939597-9 Among many others, these layered oxides can be found in two well-known
morphologies: the polycrystalline morphology with primary particles of several tens of
nanometres organized in spherical aggregates®® and the single-crystal morphology with
primary particles of several micrometres.®*% The polycrystalline morphology is the most
studied and reported in the literature 8909495100101 However, it was shown that polycrystalline
materials undergo anisotropic volume variations during cycling at the particle level, resulting
in cracks within the spherical agglomerates that modify the grain boundaries and disconnect the
primary particles between them. This leads to continuous formation of Solid Electrolyte
Interphase (SEI) due to the formation of fresh surfaces and to loss of cyclability and
performance at high rates, especially when cycled in temperature.'%3% Compared to the
polycrystalline morphology, the single-crystal morphology enables to limit the risk of thermal
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runaway by decreasing the amount of heat released during the NMC thermal decomposition.1%3
It was also shown that single-crystal particles had better performances at high rates at 45°C
compared to polycrystalline particles, which performances are mainly affected by their large
secondary particles and their larger charge-transfer resistance due to the grain boundaries
between the primary particles.!®® However, despite that single-crystal particles show better
cyclability than polycrystalline particles when cycled at 45°C, smaller first discharge capacity
and higher irreversible capacity (IRC) are obtained when cycled at 30 and 45°C, 101103

In this study, a series of NMC622 samples was synthesized with various primary particle sizes,
going from nanometric primary particles as for the polycrystalline morphology to micrometric
primary particles as for the single-crystal morphology. The aim of this work is thus, for
NMC622 samples with precisely controlled stoichiometry and 2D structure, to get a better
insight into the relationship between the powder morphology, electrochemical performance and
reactivity versus the organic liquid electrolyte.

11.2. Experimental section

Nio.sMno.2C00.2(OH)2 hydroxide was made by coprecipitation using similar synthesis protocol
to that described by Pajot et al.?*® NiSO4.6H,0, MnSO4.H,0 and CoS04.7H20 (Sigma-Aldrich,
>99%) were used as precursors to prepare an aqueous mixed solution of NiSO4.6H-0,
MnS0O4.H20 and C0S04.7H20 (0.6:0.2:0.2 in molar ratio) with a total transition metal (TM)
ion concentration of 2 mol/L. This solution was pumped slowly into a continuously stirred tank
reactor (CSTR). At the same time, a 4 mol/L aqueous solution of NaOH (Sigma-Aldrich,
>09%), used as precipitant, and a NH4OH (Sigma-Aldrich, 28-30%) aqueous solution used as
chelating agent, were separately fed into the reactor in order to maintain the pH value at 11 to
avoid the formation of oxy-hydroxides. The CSTR was maintained at 60°C and under stirring
at 300 rpm during the overall reaction and the final suspension was aged for 7 hrs. Afterwards,
the mixed transition metal hydroxide is washed several times by centrifugation, with hot water
to remove residual sodium and sulfate species until the pH of the solution becomes neutral. The
hydroxide is then recovered by filtration and dried in an oven at 80°C overnight. To synthesize
Li(Nio.sMno.2Co00.2)O> layered oxides, the hydroxide is intimately mixed with lithium carbonate
Li>COz (Sigma-Aldrich, >99%). A thermal treatment is performed at high temperature, between
780 and 930°C, with different Li.CO3 excesses (1 or 5 wt.% vs. the Li/TM ratio of 1.05) and
under air or O2 flow. This slight overlithiation (i.e. Li/TM > 1.05) is required to obtain a layered
structure with the smallest amount of Ni%* ions in the Li sites. The samples are named according
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to the synthesis conditions used for their preparation: lithiation temperature (°C) - weight
percentage of Li.COz excess - atmosphere.

The cationic composition of the lithiated layered oxides was determined by Inductively Coupled
Plasma - Optical Emission Spectrometry (ICP-OES) (Varian ICP/OES 720 ES) after their
complete dissolution into a mixture of hydrochloric acid and nitric acid (HCI/HNOs: 2/1 in
volume ratio). Each sample was dissolved twice and each solution is measured 5 times, meaning
the ICP values given hereafter are averages of 10 measurements. The carbon content of the
powders was also determined using a CHNS elemental Thermo Fischer Scientific analyser
equipped with an automatic sampler. Powder X-Ray diffraction (XRD) patterns were recorded
using a PANalytical X’Pert MPD Pro diffractometer equipped with a Cu radiation X-ray tube,
to determine the purity and structure of the synthesized materials. The XRD patterns were
collected in the angular range of 10-80°(20) with 0.008° intervals, for a total acquisition time
of around 35 hrs. Neutron Powder Diffraction (NPD) was performed using the high-resolution
powder diffractometer D2B at Institut Laue Langevin (ILL, Grenoble, France). The samples
were contained in a vanadium tube with a diameter of 8 mm. The NPD patterns were collected
at room temperature with a wavelength A = 1.5947(1) A, in the angular range of 0-160°(26)
with 0.05° intervals for a total acquisition time of around 5 hrs. The collected XRD and NPD
patterns were refined by the Rietveld method using FullProf software.?3® The peaks profiles
were described by a Pseudo-Voigt function, with n the proportion between Lorentzian and
Gaussian contributions, and with U, V and W the parameters of the full width at half maximum
Caglioti function. For the NPD patterns, due to the geometry of the diffractometer (transmission
mode), a correction factor uR of 0.79 was applied to take into account the absorption of the
signal by the powder and thus the decrease of diffracted intensities.?*° The particles morphology
and size were observed by scanning electron microscopy (JEOL 6700F & Hitachi S4500 FEG),
after being metallized by gold deposition. Average primary particle sizes were determined by
measuring 100 particles using the software ImagelJ. Granulometry measurements were
performed using a Malvern Mastersizer 2000. The powders were previously dispersed in
distilled water and sonicated for 1 min. Each sample was measured 3 times with 10 seconds
apart. The results given in that paper are thus an average of those 3 measurements. BET surface
areas were determined using a Micromeritics 3FLEX analyser. The powders were previously
degassed under vacuum at 90°C for 1 hr and then at 150°C for 10 hrs.

The surface composition of the pristine powders, pristine electrodes and corresponding cycled
electrodes was determined by X-ray Photoelectron Spectroscopy (XPS) using an ESCALAB

250 Xi spectrometer and a Kratos Axis Ultra DLD spectrometer with a monochromatized Al-
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Ko X-Ray source (hv = 1486.6 eV). In both cases, a neutraliser gun was used to minimize
surface charging. For the pristine powders, the spectral calibration was carried out using the C-
C/C-H component (285 eV) originated from the usual surface carbon contamination in C1s core
peaks. For the cycled electrodes, it was carried out using the CF> component (291 eV)
originated from the PVDF polymeric binder in C1s core peaks. The peak fitting process was
carried out using a non-linear Shirley-type background. The peak positions and areas were
optimized by weighted least-squares calculation method using 70% Gaussian and 30%
Lorentzian line shapes. The quantification of surface composition was performed using basis
of Scofield’s relative sensitivity factors corrected by specific values depending on the

apparatus.?*! The quantification and spectra fitting were carried out using CASA XPS software.

The samples were electrochemically tested in CR2032-type coin cells consisting of a positive
electrode and a lithium foil as negative electrode, separated by 2 Celgard 2400 separators. The
positive electrodes were prepared by coating a slurry on an aluminium foil as current collector.
The slurry was prepared by mixing the active material with the carbon black and the
polyvinylidene fluoride (PVDF, Sigma, average Mw ~ 534000 g/mol by Gel Permeation
Chromatography (GPC)) binder (92:4:4 wt.%) in N-methyl-2-pyrrolidone (NMP) (Sigma
Aldrich, 99%). The electrolyte was 1 mol/L LiPFs dissolved in a mixture of dimethyl carbonate
(DMC) and fluoro ethylene carbonate (FEC) in a 70/30 volume ratio. The coin cells were
assembled in an argon-filled glovebox and were cycled using a VMP (Biologic) in galvanostatic
mode. Galvanostatic Intermittent Titration Technique (GITT) experiments were performed at a
constant current pulse of C/100 for 30 min and then rest for 15 hrs to stabilize the cell voltage
between 2.5 and 4.6V. The electrodes were recovered after cycling for analyses. Coin cells were
dismantled after cycling in an Ar-filled glovebox. Electrodes were washed 3 times with
dimethyl carbonate (DMC) and dried under vacuum.

11.3. Results and discussion

11.3.1. Structural and physico-chemical characterizations

Starting from a mixed transition metal hydroxide precursor synthesized by coprecipitation (see
Figure 35 for more information on its composition, structure and morphology), lithiations were
performed in different conditions. First, lithiations were performed at different temperatures
with a 5 wt.% excess of LioCOz under air in order to determine the impact of the thermal
treatment temperature. Figure 36 depicts the XRD patterns collected for the samples
synthesized in air with a 5 wt.% excess of Lio,CO3. As expected from previous works,%2-9>242
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the temperature has a significant impact on the structure of the NMC-type materials. The
optimum temperature range, in which the structure is the closer to an ideal 2D packing, with
very few divalent nickel ions in the lithium site, was found to be 810 - 930°C. Indeed, if all
materials crystallize in an a-NaFeO-type layered structure described in the R3m space group,
those obtained in that temperature range show XRD patterns with the more separated (018) and
(110) diffraction lines, the higher (003)/(104) intensity ratios (> 1.2) (see Figure 36a) and the
smaller lattice parameters (see Figure 36b) giving the higher c/a ratios (> 4.95) (see Figure
36¢).4179.94243 These factors allow to perform a first evaluation of how far from the ideal
cationic distribution the structure of the synthesized sample is. Then, other lithiations were
performed with a lower amount of Li.CO3 excess (1 wt.%) and under O atmosphere to study
their respective effect on the composition and structure of the layered oxide phase, compared
with the materials synthesized with 5 wt.% excess of Li.CO3 under air. For the two amounts of
Li.COs excess (1 or 5 wt.%) and the two atmospheres (air or O2) chosen to perform lithiations,
the effect of the thermal treatment temperature on the purity and structure of the layered oxide
was explored in the selected temperature range of 780°C to 930°C. Among all these materials,
11 were selected to be studied in more details. Their XRD patterns are given in Figure 37. The
11 samples can be sorted into 3 different series: the materials made with 5 wt.% excess of
LioCO3 in air (“5-air” samples), those made with 1 wt.% excess of LioCO3 in air (“l-air”
samples) and those made with 5 wt.% excess of LioCOz under O flow (“5-O2” samples). Tiny
amounts of impurities were detected in the 5-air samples, as shown by the low intensity peaks
in the 22-23° region in the inset. Those peaks were tentatively attributed to one Mn-rich and
one Co-rich oxides but their identification remains uncertain because only the main peaks of
their XRD patterns could be observed.

As shown by the chemical analyses gathered in Table 1, all the selected samples show
compositions in transition metals close to the expected one, i.e. the stoichiometry Ni:Mn:Co of
6:2:2. A slight overlithiation is observed with Li/TM ratios larger than 1 for all the samples,
with traces of carbon estimated by gas phase chromatography analyses to be smaller than 1
wt.%. This was attributed to the presence of Li.COs in the powders. This carbonate can be,
either a residue of the Li precursor used in excess during the synthesis, or formed by reaction
of the lithiated layered oxide with ambient air after the synthesis.?*+-246
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Figure 35 : Mixed transition metal hydroxide precursor NiosMno2C0o2(OH). characterization. a) XRD
pattern and the corresponding Le Bail refinement. The obtained material is a mixture of Ni(OH). type
phases with a small amount of Ni(OH)..xH2O. Both phases crystallize in the P-3m1 hexagonal space

group. b) Thermogravimetric analysis. The experimental mass loss observed upon heating the
hydroxide under air at 10°C/min is around 22 wt.% in total, with first the desorption of H.O between
50 and 175°C (ca. 6 wt.%) and then the formation of a mixture of transition metal oxides MOy
between 200°C and 600°C (ca. 16 wt.%). The experimental mass loss of 16 wt.% is in good agreement
with the theoretical one calculated according to the chemical reaction NiosMno2C0o2(OH); + 0.13 O;
— 0.6 NiO + 0.2 MnO- + 0.2/3 C030. + H,0 (i.e. 15 wt.%). c) Morphology of the hydroxide observed
by SEM. The precursor particles are small platelets of 170 nm of length and 27 nm of thickness in
average.
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Figure 36 : a) XRD patterns obtained after lithiations carried out in the temperature range 780-980°C.
The samples are named according to the synthesis conditions used for their preparation: Lithiation
temperature (°C) - weight percentage of Li,COj3; excess - atmosphere. For instance, 930-5-air is the
name of the NMC622 sample obtained after a thermal treatment at 930°C, with a 5 wt.% excess of

Li,COs, and under air. b-c) Evolution of lattice parameters and c/a ratios depending on the synthesis
temperature. They were determined by Rietveld refinement of those patterns. In the temperature range
of 810-930°C the materials show structures closer to the ideal 2D layered structure, with the smaller
lattice parameters and the higher c/a ratios. Differences in the standard deviations are observed in b)
and c) due to the fact that 35h diffraction analyses were performed for the samples synthesized
between 810°C and 930°C while only 35 min analyses were done for the others.
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Figure 37 : X-ray diffraction patterns obtained for the synthesized samples. The samples are named as
follows: Lithiation temperature (°C) - excess of LioCOs (wt.%) - atmosphere. TM oxides MOy were
detected as impurities in very small amounts in the 5-air samples (in inset, the intensity is multiplied

by a factor of ca. 10).

Table 1 : Chemical analyses of the synthesized samples performed by ICP-OES.

ICP-OES analyses

Samples | Ni/’XTM | Mn/ZTM | Co/ETM | Li/XTM
930-5-0; | 0.60(3) 0.20(1) 0.20(1) 1.07(8)

930-5-air | 0.62(4) 0.19(1) 0.19(1) 1.00(7)

900-5-0, | 0.60(3) 0.20(1) 0.20(1) 1.06(7)

900-1-air | 0.58(5) 0.21(2) 0.21(1) 1.06(7)

900-5-air | 0.6(1) 0.202) 0.20(2) 1.1(1)
870-1-air | 0.60(5) | 0.20(1) 0.21(1) 1.04(7)
870-5-air | 0.62(6) | 0.19(2) 0.19(1) 1L.1(1)

840-1-air | 0.58(6) | 0.21(2) 0.21(1) 1.02(8)
840-5-air | 0.62(6) | 0.19(2) 0.19(1) 1.08(9)
810-5-0, | 0.60(3) | 0.20(1) 0.20(1) 1.06(7)
810-5-air | 0.62(5) | 0.19(2) 0.19(1) 1.03(8)
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For all these samples having the targeted composition and structure, more detailed structural

analyses were performed in order to evaluate the possible presence of extra Ni?* ions in the

interslab spaces.”®77:95247-245 Tq verify this point, neutron diffraction measurements have been

combined to those performed by X-ray diffraction for the “5-air” series of samples. Indeed, this

technique enables to localize the different transition metals present in the NMC layered

structure due to the Fermi lengths different in magnitude and in sign for Li (-0.19.107*2 cm), Ni
(1,03.10*? ¢m), Mn (-0.37.10? ¢m) and Co (0.25.10*? c¢m).?>%%3 Figure 38 shows, as an
example, the Rietveld refinement of the neutron and X-ray diffraction patterns recorded for the

sample 810-5-air.
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Figure 38 : Refinements of the neutron (a) and X-ray (b) diffraction patterns recorded for the sample
810-5-air. Axis breaks were used in order highlight better the quality of the refinements, as shown also

by the enlargements of the (018)/(110) diffraction lines given on the right of the figure.

The small residue observed between the calculated and the experimental patterns proves that

the structure of this compound is well described by a unit cell crystallizing in the R3m space
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group. The neutron diffraction patterns refinements confirmed that Ni?* ions occupy the
interslab spaces and that the transition metals occupancies in the slab were very close to 6:2:2,
confirming that the impurities detected in XRD were in very small amounts and did not affect
significantly the composition of our layered phases. All X-ray diffraction patterns refinements
were then performed considering the presence of Ni?* ions in Li sites. A small amount of 3.5%
extra Ni?* ions in the interslab layers was determined for the 810-5-O, sample, details on the
structural parameters of this sample can be found in Table 2.

Table 2 : Structural parameters determined for the 810-5-air sample by the Rietveld refinement of its
Neutron (upper line) and X-ray diffraction (lower line, in italics) patterns. On the contrary to neutron
diffraction, it is not possible to distinguish Ni, Mn and Co by X-ray diffraction.

810-5-air sample
Space group: R-3m, Z=3
a=2.86952(9) A =b;c=14.2152(9) A; c/a = 4.9539(5)
Neutron diffraction: Rwp = 4.09%; Ry = 3.23%; Rorage = 6.50%
XRD: Ruwp = 2.46%; Ry = 1.93%; Roragg = 4.33%
Atom Wyckoff x/a y/b z/c Biso Occ.
position

Li 3b 0 0 % 1.0(4) 0.961(3)
1.0(0) 0.965(0)
Ni 3b 0 0 % 1.0(4) 0.039(3)
1.0(0) 0.035(0)
Ni 3a 0 0 0 0.7(1) 0.573(3)
0.43(5) 1.000(0)
Mn 3a 0 0 0 0.7(1) 0.214(0)

/ /
Co 3a 0 0 0 0.7(1) 0.214(0)

/ /

0 6¢C 0 0 0.2584(3) 0.94(7) 1

0.2591(2) 0.23(9) 1

The lattice parameters and the amount of extra Ni?* ions in Li* sites as determined for all
samples are gathered in Table 3 and compared as a function of the synthesis conditions. The
small amount of Ni?* ions determined in the Lithium sites confirms that the structures are close
to the ideal 2D layered structure?'.7294243 as suggested by the previous qualitative analysis
(Figure 36). Thanks to the amounts of Ni?* ions in Li sites determined from XRD patterns
refinements, the cationic distribution is proposed for each sample, considering the charge
balance and the stabilization of Ni in the divalent state in the interslab spaces and of Co and Mn
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in the trivalent and tetravalent states respectively in the slabs.?*® The materials synthesized
under an O flow have the most layered structures (closest to the 2D structure) as less than 1.8%
Ni2* ions are present in Li* sites. The highest amount is observed for the samples obtained under
air at 900°C and 930°C (i.e. 3.8% and 3.7% respectively) with 5% of LioCOa. This result is in
accordance with previous works, in which higher amounts of Ni?* ions in Li* sites were
obtained for syntheses carried out under air, and even more at higher synthesis temperatures (T
> 900°C).%%9>

Table 3 : Comparison of the lattice parameters, c/a ratios, compositions and cation distributions
calculated from the Rietveld refinements of the X-ray diffraction patterns. The average primary
particle sizes were determined by measuring 100 primary particles on SEM pictures with the software
ImageJ. The corresponding SEM images are given in Figure 39, Figure 40 and Figure 41.

Av‘erage
primary
par:ticle
size
930-5-0, | 2.86356(3) 14.2006(4) | 4.9591(2) | (Li*0.0s26)Ni* 0.0183))(Ni2*0.22204)Ni* 0 3715 Mn* 0 2041)C0% 0 204(1)) O2 2.1 pm
930-5-air | 2.86988(3) 14.2189(5) | 4.9545(2) | (Li*0.9633)Ni*0.0373))(Ni%"0.24404)Ni* "0 3415 Mn* 0 2071)C0% 0. 207(1)) O2 1.2 pm
900-5-0, | 2.86298(3) 14.2021(3) | 4.9606(2) | (Li*0.0856)Ni* 0.015:3)(NiZ"0.2184Ni* 0 37665 Mn* 0 2031)C0% 0. 203(1)) O2 810 nm
900-1-air | 2.86691(3) 14.214433) | 4.9581(2) | (Li*o0813)Ni*0.0196))(Ni* 022304 Ni* "0 3705 Mn* 0 2041)C0% 0. 204(1)) O2 1.1 pm
900-5-air | 2.86846(3) 14.2196(5) | 4.9572(2) | (Li*0.9623)Ni*0.0383))(Ni20.24604)Ni* 0 3305 MN* 0 2081/ C 0% 0 208(1)) O2 400 nm
870-1-air | 2.86789(3) 14.2190(4) | 4.9580(2) | (Li%00733Ni* 0.0273)(Ni*023204)Ni* 0.3575Mn*0.2051yC0>*0.205(1)) O2 370 nm
870-5-air | 2.86778(6) 14.2160(5) | 4.9571(3) | (Li"0.9666)Ni* 0.034:3))(Ni* 0.241)Ni* 0 34665 Mn* 0 2071)C0* 0. 207(1)) O2 280 nm
840-1-air | 2.86755(6) 14.2169(5) | 4.95793) | (Li*0.9716)Ni* 0.02003))(Ni**0.23504)Ni* "0 3545 Mn* 0 206(1/C0> 0 206(1)) O2 240 nm
840-5-air | 2.86920(6) 14.2147(8) | 4.9542(4) | (Li‘0.9776)Ni*"002363)(Ni* 02284 Ni** 036365 Mn** 0 2051/C 0> 0.205(17) O2 200 nm
810-5-0, | 2.86252(6) 14.2014(6) | 4.9612(3) | (Li‘0.98203)Ni**001833)Ni* 02220 Ni** 03715y Mn** 0 204(1C 0> 0.204(17) O2 240 nm

810-5-air 286952(9) 14.21 52(9) 49539(5) (Li+[),9(,5(3)Ni2+[),035(3))(Ni2+[),242(4)Ni3+0.344(5)Mn4+()_207(|)C03+o_207(|))02 170 nm

Samples a(A) c(A) c/a Composition and cation distribution

Figure 39 compares the morphologies of four of the “5-air” samples by SEM. The 810-5-air,
870-5-air, 900-5-air and 930-5-air samples were chosen to compare the morphologies obtained
for the 810-930°C temperature range of this series of materials. The average primary particle
size increases with the lithiation temperature, from 170 nm in diameter at 810°C to 1.2 um at
930°C as detailed in Table 3. These sizes were estimated by measuring 100 particles on SEM
pictures with the software ImageJ. To estimate the variation of specific surface area generated
by this variation of primary particle size, surface area measurements were carried out on the “5-
0O.” samples as they are representative of the particle size range observed for those samples,
from 200 nm to 2 pm. The results are shown in Table 4, the specific surface area decreases
from 3 m2/g for the 240 nm particles of the 810-5-O> sample to 1 m?/g for the 2.1 pum particles
of the 930-5-O, sample, in good agreement with an expected decrease of the surface area for
larger particles. The pore volumes are also indicated and they show that the 810-5-O, sample
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with 240 nm particles is more porous than the 930-5-O sample with 2.1 um particles. The three
samples synthesized at 900°C, as well as the corresponding distribution in sizes, are compared
in Figure 40 and allow to determine the impact of the atmosphere and the Li.CO3 content on
the morphologies: larger primary particles are obtained under O. in comparison to those
obtained under air for 5% of Li.COs. Similarly, the smaller excess of lithium carbonate used
during the synthesis gives larger primary particles in the same atmosphere synthesis. The 900-
5-air sample has thus a narrow distribution of smaller primary particle size compared to the two
others. The morphology of the other samples is shown in Figure 41. For all the materials, the
primary particles are embedded into large, non-spherical and porous agglomerates. To go
further in the study of the morphology of the materials, laser granulometry measurements were
performed. Figure 42 shows very similar particles’ size distributions, in volume or in number
percentages, for the three samples synthesized at 900°C with or without applying 1 min
sonication. The appearance of a group of smaller particles on the sizes distribution in volume
percentage (Figure 42b) as well as the shift of the distribution in number percentage towards
smaller sizes after sonication (Figure 42d) reflect the deagglomeration of some particles and
confirm that the primary particles are embedded into large micrometric agglomerates. As shown
by the particles’ size distribution in number percentages given in Figure 42, the average primary
particle sizes are in good agreement with the ones determined by the SEM pictures analysis,
confirming also that the smaller primary particles are obtained for the 900-5-air sample. The
distribution in size expands from 0.1 to 1.0 um for the primary particles observed by SEM, and
from 0.1 to 3.0 um for the primary particles and aggregates observed by laser granulometry.

oof
v."

o~

Wy 870-5-air

Figure 39 : Morphologies obtained for the 810-5-air, 870-5-air, 900-5-air and 930-5-air samples,
selected in the “5-air” series.
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Figure 40 : Morphologies of the samples synthesized at 900°C and the corresponding size

900-5-air M

e

900-1-air

A pm

distributions determined by Image J considering 100 particles.

Table 4 : BET surface areas and pore volumes determined for the 3 samples.

900-5-02
b=t ! A
0 0.5 1.0 15 2.0 2.5
Primary particle size (um)
900-5-air
, hlﬁ
0 0.5 1.0 1.5 2.0 2.5
Primary particle size (um)
900-1-air
0 ' I } r] / —
0.0 0.5 1.0 1.5 2.0 2.5
Primary particle size (um)

Sample Averag.e prifnary BET surface Pore v;)lume
particle size area (m?%/g) (cm’/g)
930-5-0, 2.1 pm 1 0.002
900-5-0; 810 nm 2 0.003
810-5-0; 240 nm 3 0.009
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Figure 42 : Secondary particle size distribution for the samples synthesized at 900°C. Size distribution
in volume percentage without sonication (a) and with 1 min sonication (b), as well as in percentage by
number without sonication (c) and with 1 min sonication (d).
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11.3.2. Surface analyses

The surface of these samples was analysed by XPS. Figure 43 compares as an example the C1s,
O1ls and Lils spectra obtained for the samples synthesized at 900°C.

For the 900-5-air material, the C1s spectrum is decomposed into four contributions observed at
285.0, 286.4, 288.6 and 290.1 eV and corresponding to C-C/C-H, C-O, C=0 and CO3*/0-C=0
environments respectively. The O1s spectrum exhibits a component at 529.7 eV corresponding
to O% anions in the NMC crystalline network and two other components located at higher
binding energies assigned CO3?/0-C=0/C=0 and C-O environments. In the 45-80 eV binding
energy range, Ni3p, Co3p, Lils and Mn3p core peaks have been identified for which the peak
maxima are located at 68.1 eV, 61.3 eV, 54.4 eV and 49.9 eV respectively. Those peaks were
chosen to perform a more precise quantitative analysis as they are in the same binding energy
range as opposed to the corresponding 2p core peaks. On the basis of literature, the Ni3p core
peak at 68.1 eV corresponds to nickel in a mixed valence Ni?*/Ni®*, the Co3p core peak at 61.3
eV corresponds to Co®*" and the Mn3p core peak at 50.0 eV corresponds to Mn** in an oxygen
environment.?>?%° The Lils peak is decomposed into two components at 54.4 eV and 55.6 eV
attributed respectively to Li atoms in the NMC crystalline network (labelled Linmc) and LioCO3
(labelled Li2CO:s).

The 900-1-air and 900-5-O, materials exhibit the same components for each core peak
spectrum. First, we can easily observe that, under air atmosphere, limited use of Li>COs excess
increases the proportion of the Onmc contribution to the O1s core peak. The same observation
can be made when the synthesis atmosphere is changed from air to O> for a given Li.COs
content. This observation is confirmed by the decrease of the components located at 290.0 eV
in the C1s spectra and at 55.6 eV in the Lils spectra, associated both to carbonate species, when
the Li2CO3z excess is lowered or when the synthesis atmosphere is O2. The less covered particles
by adsorbed species and/or carbonate species are obtained for the 900-1-air and 900-5-O>
samples.

From these spectra, quantitative analyses were performed in order to compare the surface
compositions of these three samples. The results obtained from the quantitative analysis of the
900-5-air material are shown in Table 5 as an example. The results obtained from the analyses
of the three samples, displayed in atomic percentages, are summarized in Table 6 and in Table
7. Only the most interesting values obtained from those quantitative analyses are shown
hereafter. In Table 6, the atomic percentages of the Li.COs contributions in the Lils and C1s
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spectra, extracted from global quantification, are given, with the contribution attributed to the
oxygen atoms in the NMC network (Onmc) with respect to the rest of the O1s spectra. Thus, we
can confirm that the samples 900-1-air and 900-5-O; are those showing the lowest carbonate
concentrations on their surface, and thus the highest concentrations of transition metals and
oxygen assigned to the layered material. The results in Table 7 confirm the transition metal
stoichiometry on extreme surface for the materials synthesized at 900°C.

Table 5 : XPS guantitative analyses of the 900-5-air sample (400 nm particles).

Peak Assignment BE (eV) At %
C-C/C-H 285.0 17.2
C1s C-0 286.4 1.3
C=0 288.6 1.1
CO; 290.1 10.0
Lils NMC 54.4 2.2
Li>CO3; 55.6 30.4
NMC 529.7 1.6
O1s Surface 531.9 31.8
Surface 534.0 0.9
Ni 3p Ni 68.1 1.6
Co 3p Co 61.3 0.4
Mn 3p Mn 50.0 0.4
S 2psnan S 169.6-170.8 1.2

Table 8 summarizes the transition metal compositions for the 11 samples selected for this study.
They are all closed to 6:2:2, as reported for ICP measurements, showing that the composition
does not differ much from the surface to the bulk. Moreover, for a given atmosphere, the %.at
range value of carbonate species at the surface (see Table 9) is directly related to the amount of
Li excess during synthesis. For each series of materials (same Li.COs and atmosphere
conditions), the trends is that a higher proportion of LioCOs3 is detected as the synthesis
temperature is increasing which could be related to the particle size increase. This remaining
Li.COs is prone to be found at the extreme surface as no impurities associated to carbonate
species have been identified by XRD measurements and very small amount (<1 wt.%) of carbon
were detected in the bulk by gas phase chromatography.

Note that there is no relationship between the quantity of Li.COs measured at the surface and
the amount of Ni?* ions in the interslab spaces as determined by the Rietveld refinement. Indeed,
the “5-0,” samples have very similar amounts of Ni?* ions in the interslab spaces (between 1.5
and 1.8%, as shown in Table 3) but different amounts of Li>COs at their surface.
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Table 6 : Comparison of the contribution of the carbonates species in the C1s and Lils spectra, and
the contribution of oxygen from the electrode material in atomic percentages extracted from the global
guantitative analyses performed from XPS spectra of the materials synthesized at 900°C.

Atomic percentages

Samples (Li(zj(ljih) (Lig(s)g) % Onmcin Ols
900-5-0; 6.3 12.7 23.5
900-1-air 6.2 13.6 22.4
900-5-air 10.0 30.4 4.7

Table 7 : Transition metal ratio of the materials synthesized at 900°C obtained from Ni, Mn and Co

atomic percentages extracted from the global quantitative analyses performed from XPS spectra.

Atomic percentages
Samples Ni 3p Mn3p | Co3p XTM (Ni:Mn:Co)/XTM
900-5-0, 5.8 1.3 1.4 8.5 0.68:0.15:0.16
900-1-air 4.9 1.1 1.2 7.2 0.68:0.15:0.17
900-5-air 1.6 0.4 0.4 2.4 0.67:0.17:0.17

Table 8 : Transition metal ratios obtained for all materials from Ni, Mn and Co atomic percentages
extracted from the global quantitative analyses performed from XPS spectra.

Atomic percentages
Samples | Average particlesize | Ni3p | Mn3p | Co3p | XTM | (Ni:Mn:Co)/XTM
930-5-0; 2.1um 4.1 1.0 1.0 6.1 0.67:0.16: 0.16
930-5-air 1.2 pm 1.8 0.5 0.5 2.8 0.64:0.18:0.18
900-5-0; 810 nm 5.8 1.3 1.4 8.5 0.68:0.15:0.16
900-1-air 1.1 um 4.9 1.1 1.2 7.2 0.68:0.15:0.17
900-5-air 400 nm 1.6 0.4 0.4 2.4 0.67:0.17:0.17
870-1-air 370 nm 4.9 1.4 1.2 7.5 0.65:0.19:0.16
870-5-air 280 nm 1.6 0.7 0.4 2.7 0.59:0.26: 0.15
840-1-air 240 nm 6.0 1.8 1.1 8.9 0.67:0.20:0.12
840-5-air 200 nm 3.5 1.9 0.9 6.3 0.56:0.30:0.14
810-5-0; 240 nm 5.8 1.5 1.5 8.8 0.66:0.17:0.17
810-5-air 170 nm 1.7 1.0 0.6 33 0.52:0.30:0.18
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Table 9 : Comparison of the contribution of the carbonates species in the C 1s and Li 1s spectra, and
the contribution of oxygen from the electrode material in atomic percentages extracted from the global
guantitative analyses performed from XPS spectra of all materials.

Atomic
percentages

Samples Av.eragt.e C 1s I..i 1s % Onmc in

particle size | (Li2COs) | (Li»COs) O1ls
930-5-0; 2.1 pm 9.1 18.8 14.8
930-5-air 1.2 pym 11.3 22.6 6.0
900-5-0; 810 nm 6.3 12.7 23.5
900-1-air 1.1pm 6.2 13.6 22.4
900-5-air 400 nm 10.0 30.4 4.7
870-1-air 370 nm 6.0 12.1 23.6
870-5-air 280 nm 111 23.0 7.5
840-1-air 240 nm 54 111 27.0
840-5-air 200 nm 9.0 171 20.6
810-5-0, 240 nm 6.2 13.0 27.0
810-5-air 170 nm 8.2 16.6 134

a) cis b) o1s

C-C/C-H

Surface oxygen

€c03*/0-C=0

900-5-air

NN
N

532
Bi ndlng Energy (V) Blnd ng Energy (eV] Bl"d"‘g E"WQ!' (BV}

Figure 43 : C1s, Ols and Lils XPS spectra of the samples synthesized at 900°C. The Ccoz and
LiLizcos peaks are highlighted in blue and the Onmc and Linmc peaks are highlighted in red.
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11.3.3. Electrochemical analyses

These samples were electrochemically tested in CR2032 type coin cells versus Li in
galvanostatic mode. Figure 44 compares the results obtained for the “5-air” materials (Figure
44a), the “5-O2” materials (Figure 44b) and the samples synthesized at 900°C (Figure 44c).
They were cycled at C/20 (1 charge-discharge cycle in 20 hours) in the 2.5-4.3V potential range.
The 1% discharge capacities, irreversible capacity rates (IRCs) and capacity retention after 30
cycles are gathered for comparison in Table 10.

As shown in Figure 44a and in Table 10, the materials “5-air” deliver a 1% discharge capacity
between 149 and 165 mAh/g with an irreversible capacity (IRC) between 11 and 21%. The
samples with the largest primary particles, 400 nm and 1.2 um, show the highest 1% discharge
capacities of 165 mAh/g and the lowest IRCs of 11-13%. In inset, the corresponding derivative
curves dQ/dV are compared. They are very similar for all samples. Only the material with 170
nm primary particles shows a slightly larger polarization. Indeed, the corresponding oxidation
and reduction peaks are located at 3.79 V and 3.72 V, while they are at 3.76 V and 3.73 V
respectively for the other samples. Figure 45 shows the evolution of the discharge capacity
delivered by those samples as a function of the number of cycles. The materials 870-5-air and
900-5-air with primary particles of around 280 and 400 nm respectively deliver higher
capacities. Moreover, the sample 810-5-air with 170 nm primary particles shows a better
capacity retention (95% after 30 cycles, see Table 10).

Figure 44b compares the results obtained for the “5-O2” series in the same cycling conditions.
All samples have very similar performances as shown in Table 10, with 1% discharge capacities
between 159 and 173 mAh/g and IRCs between 7 and 11%. The sample 810-5-O, with 240 nm
primary particles has a 1% discharge capacity of 173 mAh/g, similar to that of the sample 900-
5-O2 with 810 nm primary particles (170 mAh/g) and much higher than that of the sample 930-
5-0O2 (159 mAh/g) with primary particles of 2.1 um. Larger discharge capacities are reached
compared to the previous series of materials, probably in relation with the smaller amounts of
Ni2* in Li* sites for these materials. As shown in inset of Figure 44b, very similar polarization
curves are observed for the “5-O” samples during the 1% cycle. Figure 46 shows that the
materials 810-5-O; and 900-5-O2 with 240 nm and 810 nm primary particles deliver larger
specific capacities and capacity retentions. Inversely, the sample 930-5-O, with 2.1 um primary
particles delivers significantly lower capacities with a lower capacity retention of 82% after 30
cycles versus 94% and 92% for the 810-5-O; and 900-5-O2 samples respectively (Table 10).
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On Figure 44c are displayed the 1% charge-discharge curves obtained for the 3 materials
synthesized at 900°C. These materials deliver a 1% discharge capacity ranging between 165 and
176 mAh/g with IRCs between 8 and 11% (Table 10 and Figure 44c). The Figure 47 shows the
evolution of the discharge capacities delivered by those three samples. The 900-1-air sample
shows the highest 1 discharge capacity of 176 mAh/g and the 900-5-O, shows the best capacity
retention of 92% after 30 cycles (see Table 10), both showing the smallest amounts of Ni%* ions
in Li* sites (3.8% for 900-5-air versus 1.5% for 900-5-O; and 1.9% for 900-1-air).
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Figure 44 : Charge-discharge curves and corresponding dQ/dV curves obtained at 1% cycle for the “5-
air” samples (a), the “5-0,” samples (b) and the samples synthesized at 900°C (c).
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Table 10 : 1% discharge capacities, irreversible capacities rates (IRC, %) and capacity retentions

determined for the “5-air” samples, “5-O,” samples and the samples synthesized at 900°C.

Cycle number

C/20 ; 2.5-4.3V
Average 1% discharge . .
Samples % NiLi primary capacity IRC (%) Ség:;?;;:;g:g%;
particle size (mAh/g)
810-5-air 3.5 170 nm 149 21 95
840-5-air 2.3 200 nm 152 19 87
870-5-air 34 280 nm 160 15 93
900-5-air 3.8 400 nm 165 11 88
930-5-air 3.7 1.2 pm 165 13 61
810-5-0, 1.8 240 nm 173 7 94
900-5-0> 1.5 810 nm 170 11 92
930-5-0> 1.8 2.1 pm 159 10 82
900-1-air 1.9 1.1 pm 176 8 82
207 C/20 ; 2.5-4.3V
180
’ES:LGO_ :;"""‘00,000000 S
< 1¢%%¢ses22ss :::“‘:‘0:::102::.:’
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Figure 45 : Discharge capacities as a function of the cycle number for the “5-air” samples cycled at
C/20 in the 2.5-4.3V potential range.
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Figure 46 : Discharge capacities as a function of the cycle number for the “5-O,” samples cycled at

C/20 in the 2.5-4.3V potential range.
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Figure 47 : Discharge capacities as a function of the cycle number for the samples synthesized at
900°C cycled at C/20 in the 2.5-4.3V potential range.

To investigate further the influence of the primary particle size on the electrochemical
performances of these NMC622 materials, four of the “5-air” samples were cycled in harder
conditions: (i) at higher rate C/5 (vs. C/20 as just discussed) and (ii) in a larger potential window
25 -46V (vs. 25 - 4.3 V previously). The 810-5-air, 840-5-air, 900-5-air and 930-5-air
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samples were chosen to be compared as they allow to screen the particle size range studied in
our reference “5-air” series of materials. Figure 48 gathers the results obtained. The
corresponding 1% discharge capacities and irreversible capacity rates (IRC, %) are given in
Table 11. Figure 49 and Figure S-11 1 display the evolution of discharge capacities for those
four samples when cycled at C/5 in the 2.5-4.3V and 2.5-4.6V potential range respectively. As
shown by the comparison between Figure 48a and Figure 48b, when cycled at higher cycling
rate, lower performances are obtained whatever the particle size. The more pronounced
performances drop is observed for the 1.2 um primary particles (930-5-air sample), as shown
by the capacity drop from 165 to 87 mAh/g and the IRC increase from 13 to 30% observed
when increasing the cycling rate from C/20 to C/5 in the 2.5-4.3V potential range (Table 11).
The second more pronounced performances drop is observed for the 170 nm particles (810-5-
air sample), as shown by the capacity drop from 149 to 119 mAh/g and the IRC increase from
21 to 34% observed when increasing the cycling rate from C/20 to C/5 in the 2.5-4.3V potential
range (Table 11). As shown in Figure 49, the 400 nm particles (900-5-air) offer the best
performances with significantly larger capacities compared to the three other samples and good
capacity retention. When the samples are cycled at the same cycling rate (C/5) but in larger
potential window with a cut-off voltage of 4.6V (Figure 48c), as expected, larger reversible
capacities are obtained whatever the particle size, as a larger amount of Li* ions are
deintercalated from the layered structure. As for the two previous cycling conditions, the best
performances at 1% cycle are obtained for the 400 nm particles (900-5-air sample) with a 1%
discharge capacity of 185 mAh/g and an irreversible capacity rate of 16% (Table 11). However,
as shown in Figure S-1l 1 in I1.5. Supporting information, those particles have a declining
capacity retention compared to the previous cycling conditions and the best capacities are
obtained for the 200 nm particles (840-5-air sample) after 5 activation cycles.

Table 11 : 1% discharge capacities and irreversible capacities (IRC, %) of four samples representative
of the “5-air” series cycled in different conditions

C/20 5 2.5-4.3V C/5;2.5-4.3V C/5;2.5-4.6V
1% disch.arge IRC 1% disch.arge IRC 1% disch.arge IRC
Sample capacity (%) capacity (%) capacity (%)
(mAh/g) (mAh/g) (mAh/g)
810-5-air (170 nm) 149 21 119 34 151 30
840-5-air (200 nm) 152 19 128 27 165 25
900-5-air (400 nm) 165 11 158 18 185 16
930-5-air (1.2 pm) 165 13 87 30 130 38
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Figure 48 : Charge-discharge curves and corresponding dQ/dV curves obtained for the 1% cycle at
C/20 2.5-4.3V (a); C/5 2.5-4.3V (b) and C/5 2.5-4.6V (c) for four samples representative of the “5-air”
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Figure 49 : Discharge capacities as a function of the cycle number for 4 samples representative of the
“S-air” series, cycled at C/5 in the potential range of 2.5-4.3V.

To better understand those differences of performances and investigate the impact of those
different cycling conditions on the electrode/electrolyte interface composition, XPS analyses
were performed on cycled electrodes.

11.3.4. Electrode/Electrolyte interface analysis

XPS analyses were performed on electrodes recovered after cycling of the 900-5-air sample
(400 nm primary particles), the one that showed good electrochemical performances regardless
of the cycling conditions. One electrode was analysed after cycling at C/20 in the 2.5-4.3V
potential window; one after cycling at C/5 in the same potential window to see the impact of
the increase of cycling rate and another one after cycling at C/5 in the larger potential window
2.5-4.6V to estimate the impact of higher states of charge (reaching higher delithiated
compositions for the active material). Those electrodes were analysed after 50 cycles at end of
discharge. A 900-5-air pristine electrode was also analysed as a matter of comparison.

The XPS results will be focused on carbonaceous and oxygenated species resulting from the
degradation of the solvents and on LiF/LixPFyO; species resulting from the degradation of
LiPFe. As cycling was performed at 25°C in an electrolyte consisting of LiPFe in DMC and
FEC, the analysis is focused on some elements, especially C and F to study the apparition of
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the degradation products of the solvents and lithium salt. The degradation of LiPFg is expected
to generate LiF and LixPFyO,-type species while the decomposition of the solvents will generate
carbonaceous and oxygenated species, 132 134142256-258 It \was shown that FEC could be quite
unstable in LiPFe-based electrolytes, especially at high temperature (T > 45°C). Indeed, the
hydrolysis of LiPFs can generate LiF and PFs.2%" PFs is a strong Lewis acid that can trigger two
different reactions with FEC: dehydrofluorination and ring-opening reactions. The
dehydrofluorination generates vinylene carbonate (VC) and HF.1331342% Ring-opening
reactions lead to the formation of polymer species with partially fluorinated structure and olefin
motif.*3 The decomposition reactions of FEC can stimulate the decomposition of PFs anions
and generate various acid compounds, including HF, that can cause the acceleration of the
electrolyte decomposition and the formation of LiF.133134142258 The generation of acid
compounds favours the dissolution of transition metals and causes severe performance decay
because of the formation of a thick resistive surface layer on the positive electrode surface. 33134
These reactions mainly occur at elevated temperatures (T > 45°C) so the degradation of FEC is
expected to be limited in our case. Regarding the DMC, it was shown that it could degrade at
high potential leading to the formation of alkyl carbonates and carbonated species and also react
with deintercalated Li* ions to form lithium alkyl carbonates ROCO,L.128132

The C1s, F1s, Lils, Ni3p, Co3p, Mn3p and O1s XPS spectra obtained are shown in Figure 50.
First, we discuss the spectra of the pristine electrode.

As for the bare materials, we find several carbonaceous species at 285.0 eV, 286.4 eV, 287.5
eV and 290.2 eV assigned to C-C/C-H, C-O, C=0 and CO3?>/O-C=0 environments
respectively.?®%2%° The carbonate contribution comes from the presence of Li,COs at the surface
of the active material, as shown in Figure 43. According with the presence of electrode
additives, two others components located at 286.5 eV and 291.0 eV are attributed to CH>, and
CF2 environments of the PVDF binder. The signature of the carbon black in the electrode is
well characterized by a set of black peaks corresponding to the XPS signal of our reference.
The F1s spectrum is composed of two contributions, one from the PVVDF binder located at 688.1
eV attributed to the CF2 environments respectively and one contribution at 685.1 eV attributed
to LiF.2%%2%0 |n the 45-80 eV binding energy range, Ni3p, Co3p, Lils and Mn3p core peaks
have been identified for which the peak maxima are located at 68.0 eV, 61.0 eV, 55.0 eV and
50.0 eV. Those peaks were chosen to perform a more precise quantitative analysis as they are
in the same binding energy range, as opposed to the corresponding 2p core peaks. On the basis
of literature, the Ni3p core peak at 68.0 eV corresponds to nickel in a mix valence Ni?*/Ni®*,
the Co3p core peak at 61.0 eV corresponds to Co®*" and the Mn3p core peak at 50.0 eV
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corresponds to Mn** in an oxygen environment.?**?® The two components associated to Li in
the NMC material and from carbonate species are located, as previously, at 54.3 eV and 55.5
eV. Compared to the pristine material, we identify a new component under the Lils peak
according to LiF species at 56.3 eV in accordance with the LiF contribution in the F1s spectrum.

The O1s spectrum exhibits three components, a first one corresponding to O% anions in the
NMC crystalline network at 529.8 eV and the two others mainly corresponding to the LioCO3
oxygen atoms at 531.9 eV and 533.4 eV. Compared to the Figure 43, we can note a decrease of
the contribution of the Onmc component in the O1s spectrum corresponding to the presence of
oxygenated species coming from the electrode formulation.

After 50 cycles and whatever the cycling conditions, we observe an evolution in the core peaks
spectra. In the F1s spectra, the cycling is concomitant with the appearance of a third component
at 686.1 eV associated to the LixPFyO; species coming from the electrolyte salt decomposition.
A huge increase of the LiF components is also observed due to the electrolyte decomposition
during cycling. Those new species induce an increase of the LiF/LixPFyO, component in the
Lils spectra at 56.1 eV. The O1s and C1s spectra are also modified after cycling, due to the
degradation of electrolyte salt and solvents. For O1s spectra, the two peaks of the pristine
material are still present, associated to the NMC oxygen atoms and Li>CO3z at 529.6 eV and
531.9 eV respectively. In this last peak, oxygen function linked to solvent degradation like CO>
or O=C species are also included. Beside them, two new peaks are visible. Indeed, the
apparition of fluorophosphates species is characterized by the peak at 534.2 eV, while the last
component at 533.0 eV can be attributed to the C-O species.?>°2% This is consistent with the
evolution of the contributions in the C1s spectra at 285.1 eV, 286.3 eV, 287.5 eV, 288.8 and
290.1 eV assigned to C-C/C-H, C-O, C=0, 0-C=0 and COs? environments respectively, linked
to the solvents degradation, and confirm the attributions previously made. Quantitative analyses
were performed to estimate the surface composition of those electrodes as a function of the
cycling conditions in order to study the reactivity of the material versus the electrolyte. The
results obtained from the quantitative analyses of the 900-5-air cycled at C/20 in the 2.5-4.3V
potential range are shown in Table 12 as an example. The quantitative analyses from XPS
spectra are reported in Table 13 and summarized in Figure 51. Complementary data are also
shown in Figure 52. Only the most interesting values obtained from those quantitative analyses
are discussed hereafter. The different contributions are gathered into 5 different categories:
carbon black (comprising the as-named contributions in the C1s spectra); PVDF containing the
PVDF contributions in C1s and F1s spectra; active material comprising the TM contributions
and the NMC contributions in the Ols and Lils spectra (Onmc and Linmc respectively);
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LiF/LixPFyO, species containing the LiF and LixPFyO, contributions in Lils, F1s and the
phosphate contributions; and carbonaceous species comprising the remaining contributions in
C1s spectra (i.e. contributions that are not in the carbon black or PVDF section), the remaining
contributions in O1s spectra (i.e. contributions that are not NMC nor phosphate species) and
the Li2COs contribution in Lils spectra.

Table 12 : XPS quantitative analyses of the 900-5-air electrode (400 nm particles) cycled at C/20 in
the 2.5-4.3V potential range.

Peak Attribution BE (eV) At %
C-C/C-H 285.1 10.2

C-0 286.3 4.2

C=0 287.5 3.9

CO; 288.8 2.8

CO; 290.1 1.5

CH, (PVDF) 286.5 3.9

Cls CF,; (PVDF) 291.0 3.9

CB 283.7 0.1

CB 284.5 5.7

CB 284.9 2.2

CB 285.6 24

CB 288.3 0.3

CB 290.8 0.9

LiF 685.1 9.5

Fls Li,PF,0, 686.1 1.1

CF; (PVDF) 688.0 7.9

CF; (PVDF) 689.6 0.2

NMC 54.3 1.9

Lils Li>CO3 55.5 2.8
LiF/LixPF,0O, 56.1 19.4

NMC 529.6 0.5

O 1s CO3, CO,, O=C 531.9 3.5

0-C 533.0 5.2

O-P 534.2 34

Ni 3p Ni 68.1 04

Mn 3p Mn 50.0 0.3

Co 3p Co 613 0.1

N 1s N 400.4 0.2

P 2psp-an P 134.0-136.1 1.5

S 2psnan S 164.1-169.6 0.3

First, the pristine electrode is compared to the electrode cycled at C/20 in the 2.5-4.3V potential
range for 50 cycles. The decrease of carbon black and PVDF proportions from 25.1 at.% to 11.6
at.% and from 26.0 at.% to 15.8 at.% respectively between the pristine electrode and the
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electrode cycled at C/20 in the 2.5-4.3V potential range reflects the covering of the electrode
by degradation products after cycling. This decrease is not observed for the active material
contributions because it is already covered by Li2COs in the pristine electrode and this Li2CO3
is dissolved during cycling and replaced by a SEI layer at the surface of the cycled electrodes.
The proportion of carbonaceous species also decreases from 43.7 at.% to 34.1 at.% because of
the important increase of LiF/LixPFyO; proportion (from 2.7 at.% to 34.9 at.%) due to the
electrolyte degradation. To get a better insight into the solvents degradation through the
formation of carbonaceous species, their proportion compared to the rest of the C1s spectra was
also determined, its evolution is shown in Figure 52 and Table 13. The proportion of
carbonaceous species due to the solvents degradation compared to the rest of the C1s spectra
(SEI species in C1s) increases from 33.8 at.% to 54.0 at.% showing the degradation of the
solvents after cycling.

Then, the electrode cycled at C/20 in the 2.5-4.3V potential range is compared to the one cycled
at C/5 in the same potential range to study the effect of the increase of cycling rate on the surface
composition. The decrease of carbon black and PVDF proportions from 11.6 at.% to 6.1 at.%
and from 15.8 at.% to 11.0 at.% respectively (Table 13) shows that the electrode is more
covered with SEI when increasing the cycling rate from C/20 to C/5. So increasing the cycling
rate generates a higher quantity of degradation products, especially LiF/LixPFyOz species as
shown by the increase of their proportion from 34.9 at.% to 46.2 at.% in accordance with the
increase of the LiF/LixPFyO contributions in the F1s and Lils spectra (Table 13 and Figure
50b-c). And even if the global proportion of carbonaceous species slightly decreases from 34.1
at.% to 32.0 at.%, more carbonaceous species are formed when the cycling rate is increased
from C/20 to C/5, as their proportion compared to the rest of the C1s spectra (SEI species in
C1s) increases from 54.0 at.% to 65.0 at.% (see Figure 52 and Table 13). This increase is
actually hidden by the more important increase of the LiF/LixPFyOz species contributions.

A significant amount of Li2COs (% Cco,) is detected at the surface of our electrode before

cycling (4.3 at.%, see Figure 52) (as well as at the surface of our material initially, as shown by
the XPS analyses of the powders Table 6 and Table 9), but this amount is less important after
cycling at C/20; 2.5-4.3V (1.5 at.%) and at C/5 (1.3 at.%) and at higher potential at 4.6V (1.2
at.%), showing that this carbonate is dissolved in the electrolyte during cycling.

When the potential window is enlarged from 2.5-4.3V to 2.5-4.6V for the C/5 cycling, the
amount of degradation products decreases and the electrode is less covered with SEI. Indeed,
the carbon black and PVDF proportions increase from 6.1 at.% to 8.4 at.% and from 11.0 at.%
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to 21.5 at.% respectively, while the proportions of LiF/LixPFyO, species and carbonaceous
species decrease from 46.2 at.% to 37.6 at.% and from 32.0 at.% to 28.9 at.% respectively
(Table 13). Increasing the cut-off voltage allows the electrode to be covered with a lower
amount of SEI products resulting from the degradation of the solvents and the electrolyte salt.

F1s

b)

Carbon black

cos co LixPFyOz
Pristine elec UF Pristine elec

C/20
2.5-4.3V
50 cycles

cr20
2.5-4.3V
50 cycles

Cc/5
2.5-4.3V
50 cycles

C/5
2.5-4.6V
50 cycles

C/5
2.6-4.6V
50 cycles

292 290 Bindilz'lgaEnemy (33)6 284 2892 690 GBEIsndIng Enes?gsy (o) 684 682
i Li1s Mn3p
C, Ni3p Co3p Lipcos d)
LiFLixPFyOz Pristine elec

NMC NMC pyistine elec

CO3/CO2/0=C
Ccro

2.54.3V
50 cycles

C/20
2.5-4.3V
50 cycles

NMC

ch5
2543V
50 cycles

C/s
2.5-4.3V
50 cycles

(o]
2546V
50 cycles

Cls
2.54.8V
50 cycles

30 75 70 55 50 45 536 530 528

65 60 534 532
Binding Energy (eV) Binding Energy (eV)

Figure 50 : C1s (a), F1s (b) Lils, Ni3p, Co3p, Mn3p (c) and O1s (d) XPS spectra of the 900-5-air
pristine electrode and 900-5-air electrodes cycled for 50 cycles at C/20 between 2.5 and 4.3V, at C/5
between 2.5 and 4.3V and at C/5 between 2.5 and 4.6V.
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Figure 51 : Evolution of atomic percentages (at. %) of carbon black (CB), PVDF, active material, LiF
I LixPF,O; species and carbonaceous species at the surface of 900-5-air pristine electrodes and
electrodes cycled for 50 cycles at C/20 2.5-4.3V; C/5 2.5-4.3V and C/5 2.5-4.6V.
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Figure 52 : Evolution of atomic percentage (at.%) of carbonaceous species due to the solvents
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surface of 900-5-air pristine and cycled electrodes.
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Table 13 : Comparison of the contributions in atomic percentages of carbon black (CB), PVDF, active
material, LiF/LixPF,O, species and carbonaceous species extracted from the global quantitative
analyses performed from XPS spectra of the 900-5-air electrodes cycled in different conditions. They
are compared to the contributions obtained for the 900-5-air pristine electrode.

Pristine | C/20;2.5-43V; | C/5;2.5-43V; | C/5;2.5-4.6V;
electrode 50 cycles 50 cycles 50 cycles

Carbon black (CB) 25.1 11.6 6.1 8.4
PVdF 26.0 15.8 11.0 21.5
Active material (AM) 2.6 3.2 4.4 34
LiF/Li.PF,0, 2.7 34.9 46.2 37.6
Carbonaceous species 43.7 34.1 32.0 28.9
SEI species in Cls 33.8 54.0 65.0 49.2
Cco, 4.3 1.5 1.3 1.2

Finally, to investigate the influence of the primary particle size on the electrode/electrolyte
interface composition, XPS analyses were performed on electrodes with the 170 nm primary
particles (810-5-air), 400 nm primary particles (900-5-air) and 1.2 um primary particles (930-
5-air). The electrodes were analysed after cycling at C/5 in the 2.5-4.6V potential window after
50 cycles at end of discharge. The corresponding pristine electrodes were also analysed as a
matter of comparison. The C1s, F1s, Lils, Ni3p, Co3p, Mn3p and Ol1s XPS spectra obtained
are shown in Figure 53. Quantitative analyses were performed the same way as previously; the
results are shown in Table 14 and summarized in Figure 54. Complementary data are also
shown in Figure 55. The decrease of the relative atomic percentages of carbon black and PVDF
contributions between the pristine and the cycled electrodes (from 25.1 at.% to 8.4 at.% and
from 26.0 at.% to 21.5 at.% respectively for the 900-5-air sample for example) reflects the
covering of the electrodes by the degradation products formed after cycling. This decrease is
not observed for the active material contributions because it is already covered by Li>COs in
the pristine electrode and this Li.COs is dissolved during cycling and replaced by a SEI layer
at the surface of the cycled electrodes. Regarding the SEI composition, it is shown that a higher
quantity of LiF/LixPFyO, species is formed at the surface of the 400 nm particles (900-5-air
sample) and 1.2 um particles (930-5-air sample) after cycling (37.6 at.% and 36.7 at.%
respectively versus 30.4 at.% for the 810-5-air cycled electrode). As a consequence of this
higher amount of LiF/LixPF,O; species, a lower amount of carbonaceous species is observed at
the surface of the cycled electrodes with 400 nm and 1.2 um particles (28.9 at.% and 28.6 at.%
respectively versus 32.7 at.% for the 810-5-air cycled electrode) (Figure 54 and Table 14).
However, the more important proportion of carbonaceous species compared to the rest of the
C1s spectra (SEI species in C1s) for the 3 cycled electrodes compared to their pristine
counterparts reflects the degradation of the solvents through the generation of carbonaceous
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products (from 33.8 at.% for the pristine electrode to 49.2 at.% for the cycled electrode of the
900-5-air sample for example, see Figure 55 and Table 14). As previously, a significant amount
of Li2CO3 (% C CO:s) is detected at the surface of the electrodes before cycling (4.3 at.% for
the 900-5-air sample for example, see Figure 55 and Table 14) but this amount is less important
after cycling at C/5 in the 2.5-4.6V potential range (1.2 at.% for the 900-5-air sample for
example) showing that this carbonate is dissolved in the electrolyte during cycling.
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Figure 53 : C1s (a), F1s (b) Lils, Ni3p, Co3p, Mn3p (c) and O1s (d) XPS spectra of the 810-5-air,
900-5-air and 930-5-air pristine electrodes and of the same electrodes cycled for 50 cycles at C/5
between 2.5 and 4.6V.
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Figure 54 : Evolution of atomic percentage (at. %) of carbon black (CB), PVDF, active material,
LiF/LixPF,O;, species and carbonaceous species at the surface of 810-5-air, 900-5-air, 930-5-air
electrodes cycled for 50 cycles at C/5 in the 2.5-4.6V potential range and their corresponding pristine
electrodes.
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Figure 55 : Evolution of atomic percentage (at.%) of carbonaceous species due to the solvents
degradation in the C1s spectra (% SEI species in C1s) and of the Ccos contribution (% C CO3) at the
surface of 810-5-air, 900-5-air and 930-5-air electrodes cycled at C/5 in the 2.5-4.6V potential range

and their corresponding pristine electrodes.
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Table 14 : Comparison of the contributions in atomic percentages of carbon black (CB), PVdF, active
material, LiF/LixPF,O, species and carbonaceous species extracted from the global quantitative
analyses performed from XPS spectra of the 810-5-air, 900-5-air and 930-5-air electrodes cycled at
C/5; 2.5-4.6V. They are compared to the contributions obtained for the corresponding pristine

electrodes.
810-5-air | S10-52I | g0 5 ajp | 290SAIN | g30 5 gip | 2505
Pristine C/5;2.5- Pristine C/5;2.5- Pristine C/5;2.5-
1SN 1 4.6V ;50 1N 1 4.6v ;550 1S 1 4.6v ;550
electrode electrode electrode
cycles cycles cycles
Carbon black (CB) 41.1 15.7 25.1 8.4 36.8 15.5
PVdF 18.9 17.9 26.0 21.5 24.3 15.6
Active material (AM) 1.7 2.7 2.6 34 1.4 3.2
LiF/Li.PF,0, 54 304 2.7 37.6 4.5 36.7
Carbonaceous species 32.9 32.7 43.7 28.9 33.1 28.6
SEI species in Cls 24.5 46.1 33.8 49.2 23.4 46.7
Cco, 3.3 1.0 43 1.2 3.5 1.3

11.3.5. Discussion

11.3.5.1. Effect of particle size on the electrochemical performances and
reactivity versus electrolyte

The kinetics of the Li* deintercalation and reintercalation can be affected by two obvious factors
as illustrated by the results discussed in Figure 44: (i) the amount of Ni?* ions localized in the
interslab spaces and (ii) the particle size. The first penalizes fast Li* ions diffusion in the
interslab spaces and the second increases the diffusion length for Li* ions. The “5-O2” samples
with lower amount of Ni2* ions in interslab spaces (1.5-1.8%) show higher reversible capacities
compared to the “5-air” samples which contain between 2.3 and 3.8% of Ni?* ions in Li sites.
However, this beneficial effect of the lower amount of Ni?* ions in Li sites is only critical for
samples with particles sizes smaller than 810 nm. For larger sizes, the diffusion length becomes
the limiting factor, as observed for instance for the 930-5-O2 sample with only 1.8% Ni?* ions
in Li sites but 2.1 um primary particles, and thus lower 1 discharge capacity (Table 10, Figure
46), and as also reported by Wang et al.!! and by Li et al.?® Indeed, as the particle size grows,
the Li" ion diffusion path gets longer and more Li* ions are trapped at the centre of the particles,
becoming electrochemically inactive and leading to a reduction of the reversible discharge
capacities. Furthermore, increasing the particle size allows the decrease of the specific surface
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area to limit the parasitic reactions at the electrode/electrolyte interface, reducing in
consequence the amount of resistive degradation products formed in the SEI and the charge
transfer resistance at the interface. It also implies less Li* ions lost in the formation of
degradation products such as LiF/LixPFyO; species composing the SEI, and thus more Li* ions
remaining electrochemically active. Indeed, a decrease of the irreversible capacity at the end of
the first cycle (IRC, %) is observed, from 21% to 11% when increasing the particle size from
170 nm (810-5-air sample) to 400 nm (900-5-air sample), as well as a significant increase in
discharge capacities from 149 mAh/g to 165 mAh/g (Table 10). As shown previously, thicker
Li.COs layers are found at the surface of larger particles (see Table 9). This Li.COs3 tends to
react in LiPFe-based electrolyte to form LiF.2®* This implies an increasing amount of
LiF/LixPFyO; species at the surface of the largest particles after cycling, as shown in Figure 54.
As LiF is highly ionically resistive?®262-264 it participates also to an increasing resistivity, to a
lower Li" ions diffusion through the electrode/electrolyte interface, and thus to a rapid decrease
of the reversible discharge capacities for the largest particles (Table 11).

This study demonstrates that in-depth characterization of the samples (structure, morphology,
surface composition) is highly useful to predict and optimize the performance in Li-ion
batteries. Indeed, Ronduda et al. had also studied the impact of the calcination temperature on
the structure and morphology of NMC622.9 They obtained a series of samples with particle
sizes ranging from 100 nm to 1.2 pm, but with very different and rather large amounts of Ni%*
ions in Li sites. They were thus not able to discriminate between the effect of the particle size
and that of the dimensionality of the structure, for cycling conditions such as C/20 between 2.8
and 4.4V.

11.3.5.2. Effect of the increase of cycling rate on the electrochemical
performances and the reactivity versus electrolyte

The detrimental effect of the increase of the Li* ions diffusion path, observed when the particle
size is increased up to more than 1 um, is exacerbated for cycling performed at higher rate. It
is shown for instance for the 1.2 um particles (930-5-air sample) by the large decrease of the
1%t discharge capacity from 165 to 87 mAh/g and the increase of IRC from 13 to 30% when the
cycling rate is changed from C/20 to C/5 (Table 11). Such a drastic drop of performance is also
observed for the smallest 170 nm particles (810-5-air sample), with the decrease of capacity
from 149 to 119 mAh/g and the increase of IRC from 21 to 34% (Table 11). In that case, the
formation of a thicker resistive layer is observed due to an exacerbated decomposition of the
electrolyte for those particles showing higher specific surface area. Indeed, the XPS results

100



Chapitre 11 - Etude de I’effet de la taille de particules primaires sur les performances €lectrochimiques en batteries Li-ion

given in Figure 51 and Table 13 show a clear decrease of the carbon black and PVDF
contributions (from 11.6 at.% to 6.1 at.% and from 15.8 at.% to 11.0 at.% respectively) for the
900-5-air (400 nm particles) cycled electrodes when increasing the cycling rate from C/20 to
C/5. Such result illustrates a more important particles covering with degradation products. The
large increase of the LiF/LixPFyO; proportion from 34.9 at.% to 46.2 at.% (Figure 51 and Table
S8) and that of carbonaceous species in C1s spectra from 54.0 at.% to 65.0 at.% (Figure 52 and
Table 13) reveal that higher cycling rate favours the degradation of the solvents and, to a greater
extent, of the electrolyte salt,133134142:257,258

11.3.5.3. Effect of the increase of cut-off voltage on the electrochemical
performances and the reactivity versus electrolyte

In the 2.5-4.6V potential window, the 400 nm primary particles (900-5-air electrodes) deliver
the best initial capacity, as in the 2.5-4.3V potential window, but have a declining capacity
retention as shown in Figure S-11 1 in I1.5. Supporting information. After 5 activation cycles,
larger capacities are delivered by the 200 nm particles (840-5-air electrodes). More reactivity
detrimental to the capacity retention could have been expected for smaller particles, but it is not
the case as shown by their very good capacity retention. Upon cycling at higher cut-off
potential, the materials go through higher deintercalation states at end of charge and are thus
prone to undergo more important volume changes due to the successive deintercalation and
reintercalation of Li" ions (as discussed in details in Figure S-11 2 in I1.5. Supporting
information). Those volume changes are expected to be amplified and thus detrimental to
capacity retention upon long range cycling for larger particles (here for the 400 nm particles of
the 900-5-air sample versus the 200 nm ones of the 840-5-air sample).

Concerning the nature of the solid-liquid interface, the decrease of the proportion of
LiF/LixPFyO, from 46.2 at.% to 37.6 at.% observed at the surface of the 900-5-air electrodes
(400 nm particles) when increasing the cut-off voltage from 4.3V to 4.6V (Figure 51 and Table
13) is in accordance with previous works.?84265 As the amount of settled LiF would decrease
during the charge process, its amount at the surface of the positive electrode decreases when
cycling is performed at higher cut-off voltage.?64?% Indeed, apart from the decomposition of
LiPFs at the positive electrode surface?®’, LiF can also be formed at the Li metal negative
electrode and migrate from the negative to the positive electrode during discharge so it was
shown that LiF would preferentially settle on the positive electrode during discharge.?5®
Moreover, it was shown that increasing the charge voltage up to 4.5V could cause a

decomposition / dissolution of the SEI layer with a vanishing of the spectral features originated
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from the degradation products of the electrolyte salt and organic solvents, with no noticeable
change in the surface chemistry of the NMC material.?®® This SEI layer dissolution could be
caused by weakening or breaking of chemical bonds due to mechanical stresses induced by
lattice volume changes, that tend, as just discussed, to be larger when cycling is performed at
higher voltages due to the larger amount of deintercalated Li* ions. This is also in accordance
with the decrease of the proportion of carbonaceous species from 32.0 at.% to 28.9 at.%
observed for these 900-5-air electrodes (400 nm particles) when increasing the cut-off voltage
from 4.3V to 4.6V (Figure 51 and Table 13).

As a conclusion, an optimum for the particles size has obviously always to be found in order to
find the good balance between the limitation of the reactivity on one side, by increasing the
particle size, and the minimization of the diffusion path on the other side, by decreasing the
particle size. From those results, an optimum primary particle size of 400 nm can be inferred
for cycling performed up to 4.3V, the 900-5-air sample delivering the highest reversible
capacities and best capacity retentions regardless of the cycling rate. For cycling performed at
higher cut-off potentials up to 4.6V, the optimum primary particle size would rather be 200 nm.
Smaller primary particles should prevail upon others for cycling at high potential as they have
better capacity retention than larger primary particles, as shown by the very good capacity
retention of the 170 nm particles. It thus appears that samples with primary particles between
200 and 400 nm are the most versatile as they deliver the best performances regardless of the
cycling conditions. To optimize the performance of the materials, the amount of Ni?* ions in
the interslab spaces has to be lowered to less than 2 % and that of Li.CO3 at the surface to less
than 5 at.%, by performing the lithiation under O atmosphere with an excess of Li limited to 1
wt.%. Those results show that the cycling conditions can affect significantly the reactivity of
the materials versus the electrolyte and the composition of the positive electrode/electrolyte
interface. Increasing the cycling rate from C/20 to C/5 in the 2.5-4.3V potential window
enhances the formation of degradation products of the solvents (carbonaceous and oxygenated
species) and, to a greater degree, degradation products of LiPFs (LiF and LixPFyO, species).
Enlarging the potential window from 2.5-4.3V to 2.5-4.6V at the same cycling rate reduces the
proportion of LiF/LixPFyO; species at the surface and increases that of carbonaceous species,
resulting from the solvents degradation, DMC and FEC.
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11.4. Conclusion

The parameters of a two-step synthesis consisting of a coprecipitation of the transition metal
precursor, followed by a solid-state reaction with LioCO3 have been investigated to obtain
NMC622 layered oxides. Samples with crystallographic structure close to the ideal 2D layered
structure (less than 3.8% Ni?* ions in Li* sites) and with variable primary particle sizes from
170 nm to 2 um were obtained. Larger primary particles are obtained when the lithiation
temperature is increased up to 930°C, the lithium carbonate excess minimized to 1 wt. % and
the thermal treatment carried out under O, flow. The amount of Ni%* ions in Li* sites of
NMC622 can be minimized until less than 1.8% by doing the lithiation under O flow, the
oxidant atmosphere disfavouring the stabilisation of nickel ions at the divalent oxidation state.
The decrease of the amount of LioCOz3 at the surface of the particles can be achieved by
minimizing the excess used for lithiation or by doing the lithiation under O> flow. In terms of
particle size, an optimum has to be found. On one hand, increasing the particle size enables to
decrease the interfacial area with the electrolyte and limit the parasitic reactions. It also
decreases the number of grain boundaries that hinders Li* ions diffusion so the performances
are significantly enhanced. On the other hand, too large particles are detrimental for the
performances because of their larger diffusion path for Li* ions and of their tendency to form
higher amounts of highly resistive LiF at the electrode/electrolyte interface during cycling, as a
consequence of the larger amount of LioCOs located at their surface in their pristine state. An
optimum primary particle size of 400 nm can be inferred for cyclings performed up to 4.3V,
those particles delivering the highest reversible capacities and best capacity retentions
regardless of the cycling rate. For cyclings performed at higher cut-off potentials up to 4.6V,
the optimum primary particle size would rather be 200 nm, those particles having better
capacity retention than larger primary particles. The cycling conditions have a significant
influence on the electrode/electrolyte interface composition after cycling. Increasing the cycling
rate from C/20 to C/5 enhances the formation of LiF/LixPFyO; species at the surface of 400 nm
particles which is an evidence of a more important degradation of LiPFs. Increasing the
potential window from 2.5-4.3V to 2.5-4.6V reduces the proportion of LiF/LixPFyO; species in
favour of carbonaceous species that are degradation products of the solvents used in the
electrolyte, DMC and FEC in our case. As a conclusion, particles between 200 and 400 nm
must be preferred as they deliver the best performances regardless of the cycling conditions and
do not generate a too large amount of degradation products at the positive electrode/electrolyte
interface.
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11.5. Supporting information
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Figure S-11 1 : Discharge capacities as a function of the cycle number for 4 samples representative of
the “5-air” series, cycled at C/5 in the potential range of 2.5-4.6V.

As explained by Wang et al., cycling to higher cut off voltage can generate microcracks at the
surface of the particles and also the formation of a small amount of cubic phase due to the highly
oxidative environment, making the contact between the SEI and the particles less good and
creating pathways for Li ions.>® The lower stability of the SEI and the lower amount of resistive
LiF at the surface of the electrodes would reduce the charge transfer resistance at the interface
and would explain the increasing capacities observed for the first cycles (or activation cycles
as mentioned earlier) for the 200 nm and 400 nm particles (840-5-air and 900-5-air sample
respectively) (Figure S-11 1). It can be inferred that, after some cycles, the volume changes
become less important and the SEI becomes more stable. The degradation products would then
settle more easily at the surface of the electrode, this would increase the charge transfer
resistance at the interface and make the capacities decrease gradually, as observed in Figure S-
Il 1. The fact that the capacities start decreasing after a less important number of cycles and
decrease faster for the 400 nm particles (900-5-air) compared to the 200 nm particles (840-5-
air) can be explained by the more important amount of Li>CO3 at the surface of the 400 nm
particles (900-5-air), as shown in Table 9.
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Figure S-11 2 : a) GITT curves stopped at 3.8V (blue), 4.3V (red) and 4.6V (black) during the 1%
charge; b) lattice parameters determined from Rietveld refinements of ex situ XRD patterns collected
for 870-5-air GITT electrodes.

GITT experiments were performed with the 280 nm particles to estimate the volume changes
observed upon cycling of these NMC622 samples. Different coin cells were cycled and stopped
at different stages of the 1% charge: 3.8, 4.3 and 4.6V (Figure S-1I 2a). This sample was chosen
because it corresponds to medium-sized particles among all the materials of the “5-air” series
and it is one of the samples giving the best electrochemical performances. After dismantling
the coin cells, the electrodes were recovered and analysed by ex situ XRD, the changes in lattice
parameters were determined by Le Bail refinement of the corresponding XRD patterns (Figure
S-112b). When Li* ions are deintercalated from the structure, the chex. parameter increases at the
beginning of charge before decreasing at the end of charge, while the anex. parameter decreases
continuously.?7-26° Those variations lead to the coexistence of 2 phases described in the R3m
space group: H1 and H2.2°27t Figure S-11 2b shows the variations of the anex and Chex
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parameters obtained at each state of charge for the H1 and H2 phases. These results show that
charging up to 4.6V (and reaching a lithiation ratio of 0.1) causes, as expected, an increase
followed by a decrease of the chex parameter, and thus more volume changes (“breathing”). On
the contrary, charging up to a limited potential of 4.3V (and reaching a lithiation ratio of 0.3)
prevents this decrease observed at high state of charge and thus minimizes volume changes.
Indeed, when charging up to 4.3V, the H1->H2 phase transition leads to an increase of 1.1% of
the cnex parameter (from 14.163(3) A to 14.322(3) A), as well as a decrease of 1.2% of the anex
parameter (from 2.842(2) A to 2.8077(5) A) at 4.3V inducing a global lattice volume decrease
of 1.3%. When charging further up to 4.6V, higher state of charge is reached and the Chex
parameter of the H2 phase undergoes a slight decrease of 0.8% (from 14.322(3) A to 14.212(4)
A) and the anex parameter undergoes a slight increase of 0.7% (from 2.8077(5) A to 2.8277(5)
A) leading to a global lattice volume increase of 0.6% between 4.3 and 4.6V. When cycling at
C/5, the lithiation ratio reached at 4.6V by the 400 nm particles is of 0.2 (vs. 0.1 for the 280 nm
particles in GITT conditions) while it is of 0.35 (vs. 0.3 for the 280 nm particles in GITT
conditions) at 4.3V, we can thus assume the lattice parameters of the 400 nm particles change
in a similar way than for the 280 nm particles when cycling at those potentials. Changes in
lattice parameters upon cycling can lead to strains at the primary particle level. Depending on
their amount and nature, cracks can be formed to accommodate these strains, with generation
of new fresh surfaces in contact with the electrolyte. Larger primary particles are expected to
be more prone to the formation of intragranular cracks and thus to intergranular decohesion
within the aggregates (for instance, as discussed in the main text for 400 nm particles versus
the 200 nm ones).
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Chapitre 11l - Reactivité aux interfaces électrode/électrolyte en
batteries Li-ion et en batteries tout-solide pour des oxydes
LiNio.sMno2Co00.02 avec différentes tailles de particules primaires

I11.1. Introduction

Lithium-ion batteries (LiBs) are already widely used in many applications, especially for
electronics, stationary storage and electric vehicles. The rapid development of renewable
energies and electric transportation is especially responsible for the exponential demand for
LiBs with higher energy densities.?’? Different strategies are followed in order to supply this
demand: (i) optimization of high energy density positive electrode materials such as Li-rich or
Ni-rich layered oxides or high voltage spinel LiNi12Mns204,* 27274 (ii) migration towards Li
metal all-solid-state batteries (ASSBs) with the replacement first of the organic liquid
electrolyte by a solid (inorganic, polymer or hybrid) electrolyte and then of graphite at the
negative electrode by Li metal,14414>222 gnd (iii) development of new battery chemistries such
as Li/S or Li-air batteries.?”®> One of the main problems for the first strategy remains the safety
issues, reinforced when combining organic liquid electrolyte with high voltage positive
electrode materials. Indeed, their instability in the charge state of the battery or at high cycling
rates can lead to oxygen gas and heat release, to thermal runaway with electrolyte
decomposition and flammability, and possibly to fire of the battery.31:32:8>86,136 Qne of the main
concern to develop even higher energy LiBs remains thus the optimization of organic
electrolytes with appropriate additives to stabilize the electrode-electrolyte interfaces when
cycled at high potential and/or at high rate.139-143.276.277 The additional motivation beyond the
higher energy density for the development of ASSBs is that, as free of organic solvents, they
appeared as another effective way to address the safety issues. However, the performances of
those systems remain poor, as facing a series of challenges to be solved before their
development and introduction into the market: mainly, interfacial irreversible reactivity4523-
295 and strong mechanical strains#82%-2!1 Jeading to poor Li* ion diffusion at the solid-solid
electrode-electrolyte interfaces and to formation of cracks, Li dendrites??2?% until possible
short-circuits and safety concerns.

The layered oxide LiNigsMno2C00202 (NMC622) is a very attractive positive electrode
material as already extensively reported, with its good reversible capacity (up to 180-190
mAh/g), chemical stability and cyclability upon long range cycling in Li-ion batteries.4288-95

107



Chapitre 111 - Réactivité aux interfaces électrode/électrolyte en batteries Li-ion et en batteries tout-solide pour des oxydes
LiNio.sMno.2Co0.202 avec différentes tailles des particules primaires

Recently we have explored a large panel of synthesis conditions to tailor the primary particle
size of NMC622 powders from 170 nm to 2.1 um.2’® Their electrochemical performance in Li-
ion batteries and surface reactivity have been shown to be highly sensitive to cycling conditions
(C-rates and potential windows), as well as to primary particle size. Indeed, larger particles
have shown the formation of solid electrolyte interphase with a larger proportion of lithium salt
degradation products, induced especially by the larger amount of Li.COs at their pristine
surface. Furthermore, degradation of the lithium salt was favoured at higher cycling rate,
whereas in a lesser extent that of the organic solvents in larger potential windows with a higher
cut-off voltage. In this study, we have focused our interest on three different NMC622 materials
with particle sizes of 240 nm, 810 nm and 2.1 um, to compare their electrochemical
performance in conventional LiBs with an organic liquid electrolyte and in Li metal ASSBs
with a gel electrolyte. The reactivity was studied in both systems as a function of the primary
particle size, combining X-ray diffraction (XRD), X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) and
scanning electron microscopy (SEM).

I11.2. Experimental section

The synthesis of the three Li(Nio.sMno2C00.2)O2 layered oxides studied here is described in
details elsewhere.?’® The mixed transition metal (TM) hydroxide is intimately mixed with
lithium carbonate Li.COz (Sigma-Aldrich, >99%) such as an excess of 5 wt.% versus the Li/TM
ratio of 1.05 is used. Thermal treatments are performed at increasing temperatures to promote
the particle growth, i.e. at 810°C, 900°C and 930°C, and under O flow to favour the
stabilization of a 2D structure with almost no Ni?* ions in excess in the Li* sites. The samples
are named in the following according to their synthesis conditions: lithiation temperature (°C)
- weight percentage of Li2CO3 excess - atmosphere.

As reported in reference 2’8, the cationic composition of the lithiated layered oxides was
determined by Inductively Coupled Plasma - Optical Emission Spectrometry (ICP-OES)
(Varian ICP/OES 720 ES), whereas the carbon content of the powders was also determined
using a CHNS elemental Thermo Fischer Scientific analyser equipped with an automatic
sampler. Powder X-Ray diffraction (XRD) patterns were recorded using a PANalytical X Pert
MPD Pro diffractometer equipped with a Cu radiation X-ray tube, in the angular range of 10-
80° (20) with 0.008° intervals, and for a total acquisition time of around 35 hrs. The collected
XRD patterns were refined by the Rietveld method using FullProf software.?3® The powders, as
well as the electrodes and their cross sections before and after cycling, were observed by
scanning electron microscopy (JEOL 6700F and TESCAN Vega), after their metallization by
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gold deposition. The cross-section of the electrodes was performed using a cross section
polisher (Gatan Ilion Il 697). A wedge-type polishing at 90° was performed at a 5 kV voltage
for 2 hrs and at 1 kV for 1h. Granulometry measurements were performed using a Malvern
Mastersizer 2000. The powders were previously dispersed in distilled water and sonicated for
1 min. BET surface areas were determined using a Micromeritics 3FLEX analyser. The
powders were previously degassed under vacuum at 90°C for 1 hr and then at 150°C for 10 hrs.

The surface composition of the pristine powders, pristine electrodes and corresponding cycled
electrodes was determined by XPS using an ESCALAB 250 Xi spectrometer with a
monochromatized Al-Ka X-Ray source (hv = 1486.6 eV). A neutraliser gun was used to
minimize surface charging. For the pristine powders, the spectral calibration was carried out
using the C-C/C-H component (285 eV) originated from the surface carbon contamination in
C1s core peaks. For the electrodes, it was carried out using the CF, component (291 eV)
originated from the PVDF polymeric binder in C1s core peaks. The peak fitting process was
carried out using a non-linear Shirley-type background. The peak positions and areas were
optimized by weighted least-squares calculation method using 70% Gaussian and 30%
Lorentzian line shapes. The quantification of surface composition was based on Scofield’s
relative sensitivity factors corrected by specific values depending on the apparatus.?** The
quantification and spectra fitting were carried out using CASA XPS software.

The samples were electrochemically tested in CR2032-type coin cells prepared in an argon-
filled glovebox and consisting of a positive electrode and a lithium foil as negative electrode,
separated by two Celgard 2325 separators. The positive electrodes were prepared by coating a
slurry on an aluminium foil as current collector. The slurry was prepared by mixing the active
material with Super C65 carbon black and Solef® 5130 polyvinylidene fluoride (PVDF) binder
(91:5:4 wt.%) in N-methyl-2-pyrrolidone (NMP) (Scharlau, GC head space grade). The
samples were cycled versus Li metal, either in a liquid organic electrolyte consisting of LiPFe
(1M) in a mixture of cyclic and linear carbonate solvents, or in a gel electrolyte consisting of
LiPFe in carbonated solvents and liquid in its pristine state. The gelified electrolyte, which
composition cannot be disclosed but similar to that described in reference %7, was obtained after
its polymerization in situ at 60°C overnight after assembling the coin-cell with exactly the same
protocol to that already described.?’® The coin cells were cycled using a VMP (Biologic) in
galvanostatic mode. After cycling, the electrodes were recovered in an Ar-filled glovebox to
prevent any evolution in air atmosphere before their characterization, and they were washed
with dimethyl carbonate in large excess in order to remove the salt and dried under vacuum.
The protocol was similar whatever the electrolyte, liquid or gelified.
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111.3. Results and discussion

111.3.1. Structural and physico-chemical characterizations

The structure of the three Li(Nio.sMno2Co02)O, layered oxides was analysed by X-ray
diffraction. Their X-ray diffraction patterns are compared in Figure 56. They reveal that each
compound is a pure layered oxide with a sharpening of the diffraction lines reflecting an
increase of the crystallinity of the powder when the temperature is increased from 810°C to
900°C, as shown by the increase of the Full Width at Half Maximum (FWHM) of the (003) and
(104) peaks as reported in Table 15. As already reported in details in reference 2’8, they
crystallize in an a-NaFeO»-type layered structure described in the R-3m space group and close
to a perfect 2D structure, as determined by Rietveld refinement of their XRD patterns and as
shown by the presence of less than 2% of Ni%* in excess in the Li* sites. The structural
parameters of these three materials are gathered in Table 15, with also the description of the
cationic distribution between the Li* sites on one side and the transition metal sites on the other
side. This description is based on a global charge compensation and on the stabilization of Ni
in the divalent state in the interslab space and of Co and Mn in the trivalent and tetravalent
states in the slabs respectively.?*® These three samples are very similar layered oxides from a
composition and structural point of view, with similar cell parameters, amount of Ni?* in the
Li* sites and cationic distribution within the layered framework. Ni?*, Ni**, Co®" and Mn*
cations are in fact randomly distributed in the transition metal sites. This structural study
confirms as reported in reference 2’8 that a thermal treatment under oxygen with a small excess
of Li precursor favours the formation of almost ideal 2D layered structures at 810°C, 900°C
and 930°C.

The composition of the samples was verified by ICP-OES analyses; the results are shown in
Table 16. The three samples show compositions in transition metals close to the targeted ones,
i.e. the stoichiometry Ni:Mn:Co of 6:2:2. A slight overlithiation is observed with Li/TM ratios
larger than 1 for the 3 samples, despite a Li/TM ratio slightly smaller than 1 in the layered
structures (0.96-0.97 obtained from XRD refinements). Traces of carbon were estimated by gas
chromatography analyses to be smaller than 1 wt.%. Combined with the Li excess, it suggests
the presence of Li.COs in the powders despite not detected by XRD. This carbonate can be,
either a residue of the Li precursor used in excess during the synthesis, or formed by reaction
of the lithiated layered oxide with ambient air after the synthesis.?4+-246

110



Chapitre 111 - Réactivité aux interfaces électrode/électrolyte en batteries Li-ion et en batteries tout-solide pour des oxydes

(003)

A\
AN\

AN\

A\

Intensity (a.u.)

m_——

18

/

LiNio.sMno.2C00.202 avec différentes tailles des particules primaires

(104)

ol
|

—

_
.

930-5-O5 - 2.1 um

900-5-O5 - 810 nm
JaPr .

810-5-O5 - 240 nm

T ||| T ||' 1 '////|||' T T ||| T || —~. ‘J'lll_'_lI’;'igl'izoozl'070'4310
36 38 40 42 44 46 48 58 60 62 64 66 68 76 78 80

26(°), ACu

Figure 56 : X-Ray diffractions patterns obtained for the synthesized samples. The indexation of the
diffraction lines is given in the R-3m space group.

Table 15 : Lattice parameters, c/a ratios, FWHM of the (003) and (104) peaks, compositions and
cationic distributions calculated from the Rietveld refinement of the X-Ray diffraction patterns.
Average primary particle sizes determined by measuring 100 primary particles on SEM pictures with
the software ImageJ.

SEM
.e average
FWHM FWHM Composition and .
Samples a(A) e(A) c/a (003) (104) cation distribution primary
particle
size
o+ 2+ 2+ 3+
930-5-0, | 2.86356(3) | 14.2006(4) | 4.9591(2) 0.05 0.08 (Li 0'982<;}INL+°-°‘*‘3>)0‘311 022N 2.1 um
03716MN*0.2041yC0” 0.204(1)) O2
+ 12+ 12+ 13+
900-5-0, | 2.86298(3) | 14.2021(3) | 4.9606(2) 0.05 0.08 (L0985 Ni"o.015)) (NI 02150 Ni 810 nm
0.376(yMnN 0.203(1)C0 0.203(1))02
+ 12+ 12+ 13+
810-5-0, | 2.86252(6) | 14.2014(6) | 496123) |  0.09 0.14 | ToowoNToose)NITom@Ni™ |40 )
03716Mn 0.204(1)C0 0.204(1))02
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Table 16 : Chemical analyses of the synthesized samples performed by ICP-OES. The Ni:Mn:Co
stoichiometry and Li/TM ratio are in good agreement with the expected ones, i.e. Ni:Mn:Co = 6:2:2
and Li/TM > 1.

ICP-OES
Ni/ZxTM | Mn/2xTM | Co/ZxTM | Li/ZxTM
930-5-0, | 0.60(3) 0.20(1) 0.20(1) 1.07(8)
900-5-0, | 0.60(3) 0.20(1) 0.20(1) 1.06(7)
810-5-0, | 0.60(3) 0.20(1) 0.20(1) 1.06(7)

Figure 57 compares the morphology of the three compounds. As shown in reference 2’8 that is
devoted to the screening of synthesis conditions to control the formation of NMC622 with 2D
structure and tailored morphology, the average primary particle size increases with the lithiation
temperature from 240 nm at 810°C, to 810 nm at 900°C and to 2.1 um at 930°C (Table 15).
These sizes were estimated by measuring 100 particles on SEM pictures with the software
Imagel. The corresponding particle size distributions are also compared in Figure 57, they
widen with the increase of the lithiation temperature. To get more insight into the morphology
of the three materials, laser granulometry measurements were performed with or without
applying 1 min sonication. Figure 58 gives the distribution in number of the particles and
aggregates’ sizes. These results obtained by SEM and laser granulometry confirm that smaller
primary particles are obtained for the 810-5-O. sample and larger primary particles are obtained
for the 930-5-O, sample. The 810-5-O; size distribution expands from 0.1 to 0.5 um for the
primary particles observed by SEM (Figure 57b), and from 0.3 to 10 um for the primary
particles and aggregates observed by laser granulometry (Figure 58a). The 930-5-O> size
distribution expands from 0.8 to 4.2 um for the primary particles observed by SEM (Figure
57f), and from 0.8 to 10 um for the primary particles and aggregates observed by laser
granulometry (Figure 58a). Despite at the limit of accuracy of the technique, a trend was
observed in the variation of the BET specific surface area as a function of the synthesis
temperature. As shown in Table 17, it decreases from around 3 m2/g for the 240 nm particles
(810-5-O2 sample) to around 1 m#/g for the 2.1 um particles (930-5-O, sample), and in parallel
the pore volume also decreases from around 0.009 cm®/g to 0.002 cm?®/g respectively.
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Figure 57 : Morphologies obtained for the samples synthesized at 810°C (a), 900°C (b) and 930°C (c).
An increase of the average primary particle size from 240 nm to 2.1 um is observed between 810°C
and 930°C. These average sizes were determined by measuring 100 particles using the software

ImageJ (b, d and f).

Table 17 : BET surface areas and pore volumes determined for the three samples. The surface area
and pore volume decrease slightly because of the increase of primary particle size with the lithiation

temperature.

Sample | Average primary particle size | BET surface area (m?/g) Pore volume (¢cm¥/g)
930-5-0, 2.1 pm 1 0.002
900-5-0, 810 nm 2 0.003
810-5-0; 240 nm 3 0.009
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Figure 58 : Size distributions obtained by laser granulometry measurements. Results displayed in
percentage by number without sonication (a) and with 1 min sonication (b). The average primary
particle sizes determined here are in good agreement with those obtained after SEM pictures analysis.
Larger secondary particles are obtained with larger primary particles.

111.3.2. Surface analyses

The surface of these samples was analysed by XPS. Figure 59 compares the C1s, O1s and Ni3p-
Co3p-Lils-Mn3p spectra collected for the three compounds. Chemisorbed contamination
species are detected at the surface of the particles and are responsible for several contributions
in the C1s and O1s spectra. The C1s spectra are decomposed into four contributions observed
at 285.1, 286.4, 287.5 and 288.9 eV and corresponding to C-C/C-H, C-O, C=0/0-C=0 and
COs? environments respectively.3 Those species are assigned to adventitious carbon usually
identified at the material surface. The O1s spectra exhibit a component at around 529.2 - 529.4
eV corresponding to O anions in the NMC crystalline network and two other components
located at 531.7 eV and 532.8 eV attributed to CO3*/0O-C=0/C=0 and C-O environments.**?
In the 45-80 eV binding energy range, Ni3p, Co3p, Lils and Mn3p core peaks have been
identified and located at 68.1 eV (Ni?*/Ni®*)?*°, 61.2 eV (C0%")?4, 54.2 eV (Li)%* and 49.9 eV
(Mn**)?%5, Those peaks were chosen to perform a more precise quantitative analysis as they are
in the same binding energy range as opposed to the 2p core peaks. The Lils peak is decomposed
into two components at 54.2 eV and 55.6 eV attributed to Li* ions in the NMC crystalline
network (labelled Linmc) and in Li.COs (labelled LioCO3)?™, respectively. From these spectra,
quantitative analyses were performed in order to compare the surface compositions of these
three samples. As an example, the complete quantitative analysis of the 810-5-O, material can
be found in Table 18. The results, displayed in atomic percentages, are summarized in Table 19
and Table 20 for the three compounds. Only the most interesting values obtained from these
quantitative analyses are discussed hereafter. In Table 19 the atomic percentages, extracted
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from global quantification, are given for the Li and C coming from Li.COs contributions and
for the oxygen atoms in the NMC network (Onmc). The samples 810-5-O2 and 900-5-O; are
those that show the lowest carbonate proportions at their surface, and thus the highest
proportions of transition metals and oxygen from the layered oxide (NMC), as less covered.
The sample 930-5-O shows a higher proportion of LioCOz detected at the surface and thus less
transition metals and oxygen from the layered oxide. Note that the detection of Li.CO3 by the
XPS surface characterization spectroscopy (with an analysis depth of 5-10 nm), despite not
detected by XRD, allows explaining the overlithiation results obtained by ICP-OES and CHNS
chemical analyses. In addition, it is worth mentioning that there is no relationship between the
quantity of Li,COs measured at the surface and the amount of Ni?* ions in the interslab spaces,
as determined by the Rietveld refinements. Indeed, the samples have very similar amounts of
Ni%* ions in the interslab spaces (between 1.5 and 1.8%, as shown in Table 15) but different
amounts of LiCOs at their surface. The results in Table 20 confirm the transition metal
stoichiometry on extreme surface for the materials. All samples are characterized by a
stoichiometry Ni:Mn:Co close to 6.7:1.6:1.7 at the surface versus 6:2:2 in the bulk, showing
that the composition at the surface is enriched in Ni versus Co and Mn.

a) C1s

CCiC-H

810-5-07 ., 2.

930-5-0

—
292 290 288 286 284 28280 75 70 65 60 55 50 45 536 534

- . 932 530 528 526
Binding Energy (eV) Binding Energy (eV) Binding Energy (eV)

Figure 59 : C1s (a), Ni3p-Co3p-Lils-Mn3p (b) and O1s (c) XPS spectra of the three samples. The
Ccos and Licizcos peaks are highlighted in blue and the Onmc and Linmc peaks are highlighted in red.
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Table 18 : XPS quantitative analyses of the 810-5-O, sample (240 nm particles).

Peak Assignment BE (eV) At. %
C-C/C-H 285.0 13.6
C-0 286.5 1.2
Cls C=0 288.7 1.6
CO; 290.0 6.2
Li1s NMC 54.2 18.3
Li;CO; 55.6 13.0
NMC 529.2 10.1
O1s CO5*, 0-C=0, 0=C 531.7 26.8
0-C 532.8 0.4
Ni 3p Ni 68.1 5.8
Co 3p Co 61.2 1.5
Mn 3p Mn 49.9 1.6

Table 19 : Comparison of the contribution of the carbonate species in the C1s and Lils spectra, and
the contribution of oxygen from the electrode material in atomic percentages extracted from the global

quantitative analyses performed from XPS spectra of the materials.

Atomic percentages
Samples C (LizCO3) Li (LizC03) ONMC
930-5-0, 9.1 19.2 6.8
900-5-0, 6.3 12.7 9.7
810-5-0, 6.2 13.0 10.1

Table 20 : Transition metal ratios obtained from Ni, Mn and Co atomic percentages extracted from the
global quantitative analyses of the XPS spectra collected for the three compounds.

Atomic percentages
Samples Ni 3p Mn 3p Co 3p XTM (Ni:Mn:Co)/XTM
930-5-0; 4.1 1.0 1.0 6.1 0.67:0.16 : 0.16
900-5-0; 5.8 1.3 1.4 8.5 0.68:0.15:0.16
810-5-0; 5.8 1.5 1.6 8.9 0.65:0.17: 0.18

111.3.3. Electrochemical analyses

These three NMC622 powders were electrochemically tested in CR2032 type coin cells versus
Li metal in galvanostatic mode, either in an organic liquid electrolyte or in a gelified electrolyte,
in the same cycling conditions, at room temperature and in the 2.5-4.3V vs. Li*/Li potential
range. First, three formation cycles were performed at room temperature: the first at C/20 (1
charge and 1 discharge in 20 hrs), the second at C/10 and the third at C/5. Then, the samples
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were cycled at C/5 in the same potential range, with a constant voltage step at 4.3V at the end
of every charge until the current becomes smaller than that corresponding to C/85. Figure 60
shows the charge-discharge curves obtained for the three compounds during the 1% formation
cycle at C/20 (Figure 60a) and the 4™ cycle at C/5 (i.e. that corresponding to the 1 cycle after
the three formation cycles) (Figure 60c), in both types of electrolytes. The corresponding
dQ/dV=f(V) curves are given in Figure 60b and 61d, respectively. As highlighted by the cycling
curves given in Figure 60 and in Figure 61, the duration of the constant voltage step increases
with the size of the particles and when cycling is performed in gelified electrolyte.
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Figure 60 : Charge-discharge curves of the three samples cycled in a conventional organic liquid
electrolyte and in a gelified electrolyte: 1% cycle (a) and 4™ cycle (c). Corresponding dQ/dV=Ff(V)
curves for the 1% cycle (b) and the 4™ cycle (d). The samples underwent three formation cycles at
C/20, C/10 and C/5 and were then cycled at C/5 in the potential window 2.5-4.3V vs. Li*/Li. The
potential is maintained at 4.3V until the current becomes smaller than that corresponding to C/85, at
the end of every charge.

The discharge capacity and irreversible capacity (IRC) obtained at the end of the 1% cycle, as
well as the discharge capacity obtained during the 4" cycle are gathered in Table 21, for the
three electrode materials and the two types of electrolytes. The evolution in performances

117



Chapitre 111 - Réactivité aux interfaces électrode/électrolyte en batteries Li-ion et en batteries tout-solide pour des oxydes
LiNio.sMno.2C00.202 avec différentes tailles des particules primaires

according to changes in the particles’ size is similar in both types of batteries, using a liquid
organic electrolyte and a gelified electrolyte. The performance tends to decrease with the
increase of the particles’ size on one side and in gelified electrolyte versus the conventional
organic liquid electrolyte on the other side, as highlighted especially in Figure 60c-d by
increasing voltage polarization for larger particles’ sizes and even more in gelified electrolyte.
The larger the polarization, the longer is the duration of the constant voltage step. Beyond these
observations, it is worth mentioning that the performances are very similar for the powders
showing 240 and 810 nm particles’ sizes (the samples 810-5-O2 and 900-5-O-, respectively) in
the conventional liquid electrolyte. Furthermore, the 240 nm primary particles deliver the best
and similar performances in both electrolytes: a discharge capacity of ~182 mAh/g and an IRC
of ~6.5%.
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Figure 61 : Cycling curves obtained for the three samples in an organic liquid electrolyte and in a
gelified electrolyte: 1% cycle (a, b) and 4" cycle (c, d). The samples were cycled at C/5 in the potential
window of 2.5-4.3V vs Li*/Li, after three formation cycles at C/20, C/10 and C/5. The potential is
maintained at 4.3V (constant voltage step) until the current becomes smaller than that corresponding
to C/85, at the end of every charge. The performances delivered by the 240 nm particles are identical
in both types of electrolytes, while those of the 2.1 um particles decrease rapidly in gelified electrolyte
with a significant polarization increase.
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Table 21 : 1%t and 4" discharge capacities and irreversible capacities percentage (IRC, %) obtained
upon cycling of the 3 samples versus Li metal in conventional organic liquid and gelified electrolytes.

C/20 ; 2.5-4.3V, 1% formation cycle C/552.5-4.3V, cycle 4
Liquid Gelified Liquid Gelified
electrolyte electrolyte electrolyte electrolyte
Average Discharge Discharge Discharge Discharge
. . . IRC . IRC . .
Sample %NiLi primary capacity (%) capacity (%) capacity capacity
particle size | (mAh/g) ° (mAh/g) ° (mAh/g) (mAh/g)
930-5-02 1.8 2.1 pm 171 12 165 14 141 116
900-5-02 1.5 810 nm 180 9 166 13 174 156
810-5-0: 1.8 240 nm 181 7 183 6 173 170

Figure 62 shows the evolution of the discharge capacities delivered by the 3 samples after a
larger number of cycles, 53 cycles were performed in the gelified electrolyte and 105 cycles in
the conventional organic liquid electrolyte. Figure 62 reveals that the reversible discharge
capacity decreases continuously upon cycling of the three samples, whatever their particles’
size, in the conventional electrolyte, with a loss of capacity smaller than 36% after 100 cycles
and in good agreement with the results we recently reported.?’® When cycled in the gelified
electrolyte, much lower performances are obtained as already discussed, with a first rapid drop
during the first three cycles and a second rapid drop of the reversible discharge after less than
50, 30 and 20 cycles for the 810-5-O, 900-5-O> and 930-5-O> samples respectively as
highlighted in Figure 62 and in Figure 63. It is interesting to highlight that despite the cycling
is performed at room temperature and at a rather fast rate of C/5, performances are similar in
gelified electrolyte as in conventional organic liquid electrolyte for the sample 810-5-O; with
240 nm particles’ size during the 40 first cycles.
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Figure 62 : Evolution of discharge capacities delivered by the 3 samples cycled versus Li metal in
conventional organic liquid and gelified electrolyte. The samples were cycled at a C/5 rate, in the
potential window 2.5-4.3V after 3 formation cycles at C/20, C/10 and C/5. A constant voltage step is
performed at end of every charge until the current becomes smaller than that corresponding to a C/85
rate.
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Figure 63 : Evolution of the charge-discharge curves for the 3 samples cycled in the gelified
electrolyte versus Li metal, at least for cycles 4, 13, 23, 33, 43 and 53, illustrating the capacity drop
and polarization increase.

In order to get more insight into the reactivity of the 3 materials, showing different particle sizes
ranging between 240 nm and 2.1 um, different analyses were carried out to characterize the
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electrodes recovered after cycling in both types of electrolytes: after 10 cycles (after the 3
formation cycles) and after 105 (or 53) cycles at the end of the charge (EOC) or of the discharge
(EOD). They were first observed by SEM to compare their morphologies and determine if some
of them contained more fractures than others, that could reflect more important mechanical
strains. The electrodes were then investigated by XPS analyses to study the electrode/electrolyte
interface composition.

111.3.4. Electrodes morphology analysis after cycling

As shown in Figure 64 (left) the morphology of the agglomerates made of 2.1 pum or 240 nm
size particles is not affected after cycling in the conventional electrolyte, showing that the
particles and the agglomerates keep good integrity and that the large number of cycles doesn’t
have a significant impact on their morphology. Nevertheless, when observing the electrodes at
lower magnification, the electrodes made with 240 nm size particles (Figure 64g-i left) seem to
become slightly more porous after cycling, regardless of the state of charge or discharge. These
240 nm particles seem to be also covered by a thick layer after 10 or 105 cycles compared to
the OCV ones (Figure 64j-1 left). Figure 64d-f (left) suggest that no cracks are observed within
the large 2.1 um size particles after 10 or 105 cycles in liquid electrolyte, even in the charge
state (EOC) of the battery, in good agreement with the composition of the layered oxide
NMC622 and with the potential window limited to 4.3 V vs Li*/Li. Indeed, intragranular cracks
were previously observed in NMC 811 layered oxides, richer in Ni and prone to undergo huge
volume variations in the highly deintercalated state,3*25198.10° and especially in a wider potential
window (> 4.45 V vs Li*/Li). 1197 The same comparison is made for electrodes cycled in the
gelified electrolyte in Figure 64 (right). As shown especially in Figure 64d-f (right), a part of
the gel remains within the electrodes even after the washing protocol making difficult to figure
out if cracks are formed within the large 2.1 um size particles after 10 or 50 cycles in the
potential window 2.5-4.3V vs Li*/Li. The electrodes appear to keep good integrity after their
cycling in gelified electrolyte, as in the conventional organic liquid electrolyte. As the formation
of the gel is performed after assembling the cell, the electrolyte in its liquid state fills the
porosity of the electrodes as well as that of the separator, and then the increase of the
temperature to 60°C allows creating an interpenetrated network of the gel electrolyte within the
solid-state batteries.
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Figure 64 : Electrodes morphology observed by SEM after being exposed to the electrolyte
(conventional organic liquid electrolyte on the left and gelified electrolyte on the right): in the pristine
state without cycling (OCV) (a, d, g, j), after 10 cycles at the end of charge (EOC) (b, e, h, k) and after

105 (or 50) cycles at the end of charge (EOC) (c, f, i, ). SEM images observed for 2.1 um size
particles (a-f) and for 240 nm size particles (g-1) are compared.

In order to get more insight into the volume of the electrodes, cross sections were analysed by
SEM. Figure 65 compares cross sections of electrodes made with 2.1 um and 240 nm size
particles, after their contact with a conventional organic liquid electrolyte (left side of the
figure) and with a gelified electrolyte (right side of the figure). Figure 65 gives the comparison
of the pristine state before cycling, with that observed at the end of the charge after 105 (or 50)
cycles. These cross sections allow showing a good distribution, on the left of the PVVdF binder,
carbon black and active material in the volume of the electrodes, and on the right of the same
components with in addition the gelified electrolyte. As shown in Figure 66, it appears that the
penetration of the gel is probably not achieved in the intergranular spaces (red arrows) within
the aggregates of large 2.1 um size particles, whereas it is for 240 nm size particles. It could be
one of the origins of the lower performance of the 930-5-O2 sample (2.1 um size particles) in
all these solid-state batteries (Figure 62). Indeed, this smaller “wettability” by the gelified
electrolyte induces, combined with larger particle sizes, diffusion limitations.?*
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Figure 65 : Observation by SEM of cross sections of electrodes after being put in contact with the
electrolyte (conventional organic liquid electrolyte on the left and gelified electrolyte on the right): in
the pristine state without cycling (OCV) (a, c, €) and after 105 (or 50) cycles at the end of the charge

(EOC) (b, d, f). SEM images of electrodes made with 2.1 um size particles (a, b) and 240 nm size

particles (c and d, and their magnification in e and f respectively) are compared. The red arrows
emphasize the limited number of intergranular spaces in the aggregates of the 2.1 um primary particles
after cycling in liquid electrolyte (to be compared with the numerous intergranular spaces observed
after cycling in gel electrolyte in Figure 66).
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Figure 66 : Cross sections of electrodes made of 2.1 um size particles and observed by SEM after 50
cycles at the end of charge (EOC) in the gelified electrolyte. b and d are magnifications of a and ¢
respectively. In the intergranular spaces highlighted by the red arrows in the aggregates of large
particles, it appears that the penetration of the gel was not achieved. Reasonably, it could be at the
origin of the lower performance of the 930-5-O, sample (2.1 pm size particles) in all these solid-state
batteries.

111.3.5. XPS analysis of the positive electrode/electrolyte interface after cycling

XPS analyses were performed on these electrodes made from the 930-5-O2 (2.1 um particles),
900-5-02 (810 nm particles) and 810-5-O- (240 nm particles) samples after their cycling in the
conventional organic liquid electrolyte and in the gelified electrolyte, in order to compare the
nature of the interface. Electrodes were analysed after being exposed to the electrolyte without
cycling (OCV), after 10 cycles at the end of charge and discharge (10 EOC and 10 EOD
respectively) and after 105 (or 50) cycles at the end of charge and discharge (105 (50) EOC and
105 (50) EOD respectively). Pristine electrodes were also analysed for comparison. The
comparison of all these XPS spectra is given in Figure 67, as an example for the 810-5-O>
sample showing 240 nm particles. The results obtained from the quantitative analysis of the
spectra collected for the 810-5-O electrode recorded after 10 cycles at the end of the charge
(810-5-O2 - 10 EOC liq) are given in details in Table 22 as an example.
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Figure 67 : C1s (a), F1s (b), Lils, Ni3p, Co3p, Mn3p (c) and O1s (d) XPS spectra collected for
electrodes made of 240 nm particles (810-5-O, sample) cycled in the conventional organic liquid
electrolyte (left) and in the gelified electrolyte (right). The spectra obtained after 10 cycles and 105 (or
50) cycles at the end of charge and discharge are compared to those obtained for the pristine and OCV
electrodes.

As the two types of electrolytes (organic liquid and gelified) contain LiPFs as salt and
carbonate-type constituents, the compounds expected to compose the degradation layer
localized at the interface between the electrode and the electrolyte are the same as those already
identified in our recent work on these NMC622 type compounds?’®: LiF and LixPFyO,-type
species, as well as carbonaceous and oxygenated species. We thus focused on the analysis of
the C1s, F1s, Lils, Ni3p, Co3p, Mn3p and O1s XPS spectra as their combination allows getting
more insight into the degradation of the solvents and of the salt, but also on the degree of
coverage of the pristine electrode by degradation products.

In good agreement with the presence of additives (carbon black and binder) additional
components are observed in the spectrum of the pristine electrode versus that given in Figure
59 for the powder. In the C1s spectra, two contributions located at 286.5 eV and 291.0 eV were
attributed to CH> and CF, chemical environments of the PVDF binder, respectively. The
signature of the carbon black in the electrode is also well characterized by a set of black peaks,
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represented in Figure 68. The F1s spectrum is composed of two contributions, one from the
PVDF binder located at 688.0 eV and attributed to the CF2 environments and a very small
contribution at 685.2 eV attributed to LiF.2>%2%° A new component also appears at 56.1 eV under
the Lils peak according to LiF species. In comparison with the Figure 59, we can note a
decrease of the contribution of the Onmc component (from 30% to 20%) in the whole O1s
spectrum corresponding to the presence of oxygenated species coming from the electrode
formulation.

Table 22 : XPS quantitative analyses of the 810-5-O- electrode (240 nm particles) after 10 cycles at
the end of the charge in the conventional organic liquid electrolyte.

Peak Attribution BE (eV) At. %

C-C/C-H 285.1 6.9

C-0 286.3 3.8

C=0 287.7 4.5

CO; 289.0 1.9

CO; 290.3 0.8

CH; (PVDF) 286.5 3.1

Cl1s CF, (PVDF) 291.0 3.1
CB 284.7 5.7

CB 283.9 0.4

CB 291.0 1.4

CB 286.5 2.2

CB 285.0 2.9

CB 286.0 0.2
LiF 685.1 11.9

F 1s Li,PF,0, 686.0 2.1
CF, (PVDF) 688.0 6.5

NMC 54.5 2.2

Lils Li,CO3 55.5 2.5
LiF/Li,PF,0, 56.1 24.3

NMC 529.7 0.3

O 1s CO;, CO,, O=C 532.0 2.5
0-C 532.9 5.0

O-P 534.5 3.8

Ni 3p Ni 68.0 0.3
Mn 3p Mn 50.0 0.3
Co 3p Co 61.0 0.1
P 2p3/2.1/2 LixPFyOZ 135.0 1.5
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Figure 68 : XPS signature of the carbon black used in our electrodes formulation

111.3.5.1. Cycling in the conventional organic liquid electrolyte

After OCV, the contribution of LiF in the F1s spectrum slightly increases, which is correlated
with the increase of the component at 56.1 eV under the Lils peak according to LiF species.
The oxygen function linked to solvent degradation like CO2 or O=C species on one side and to
C-O species?>*?%° on the other side are associated to the peaks at 531.9 eV and 532.9 eV,
respectively. A very low amount of phosphate species has been also deposited after OCV (less
than 1 at.%). No other modification has been reported.

Now, we follow the evolution in the core peaks spectra associated to the deposition of species
on the electrode surface upon cycling at different stages (Figure 67-left, Table 23), especially
to investigate the impact of the particles size on the degradation products and the covering in
the conventional organic liquid electrolyte.

In the F1s spectra (Figure 67b-left), the cycling is concomitant with the appearance of a third
component at 686.1 eV associated to the deposition of LixPFyO, species, which is more
quantitative for the 810-5-O, sample (6.8 at.% at the end of discharge after 105 cycles). We
also note a large increase of the LiF component, coming from the electrolyte salt decomposition
(from 3.8 to 18.0 at.% after 105 cycles for the component at 685.1 eV). Concomitantly, a
corresponding increase of the LiF/LixPFyO, component in the Lils spectra at 56.2 eV is
observed (from 8.4 for the OCV to 38.9 at.% after 105 cycles).
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The O1s and C1s spectra are also modified after cycling, due to the degradation of electrolyte
salt and solvents. For O1s spectra, the Onmc component at 529.6 eV tends to disappear (from
20% to 2% of the O1s signal) while the contribution of the components at higher binding energy
(532.0 eV, 533.0 eV and 534.3 eV) is continuously increasing as the covering increases along
the cycling. The formation of oxygenated fluorophosphates species corresponds to the peak at
534.3 eV.

All along the cycling, the contributions in the C1s spectra located at 285.1, 286.4, 287.5 and
288.9 eV assigned to C-C/C-H, C-0, C=0 and O-C=0 environments respectively are increasing
according to the solvents degradation. From the direct observation of these spectra, we can
easily detect a slight consumption of the degradation species at the end of each discharge.

The comparison of the results obtained for the three materials cycled in the conventional organic
liquid electrolyte are summarized in Figure 69a-c and in Table 23. Only the most interesting
values obtained from those quantitative analyses are discussed hereafter. The atomic
percentages contribution of each element associated to the electrode composition and to
degradation species are gathered into three different categories: carbon black; LiF/LixPFyO,
species containing the LiF and LixPFyO; contributions in Lils and F1s and the phosphate
contributions; and carbonaceous species comprising the remaining contributions in C1s spectra
(i.e. contributions that are not carbon black nor PVDF), the remaining contributions in O1s
spectra (i.e. contributions that are not NMC nor phosphate species) and the LioCOz contribution
in Lils spectra.

First, the amount of LiF/LixPFyO; species is increasing along the cycling reflecting an important
degradation of the LiPFg at the surface. We note a significantly larger amount of those species
at the surface of the 240 nm particles (810-5-O, sample) especially after 105 cycles. The salt
degradation is decreasing as the particles size is increasing (after 105 cycles at the end of charge:
64.6 at.% for the 810-5-O2, versus 45.4 at.% for the 900-5-O; and 42.6 at.% for the 930-5-O>
samples). Consequently, the evolution of the carbon black and carbonaceous species surface
composition is affected as the amount of those two species are less observed for the sample
with smaller particles (810-5-O2 sample).

We found that the atomic percentages of carbonaceous species are increasing with the particles

size and along the cycling. For example, after 105 cycles at end of charge, we report 25.7 at.%,
38.0 at.% and 40.4 at.% for, respectively, the 810-5-O2, 900-5-O> and 930-5-0> samples.
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For the carbon black (CB), the tendency is an increase of its covering by the SEI during cycling,

this covering being thicker for smaller particles (1.6 at.% for 240 nm particles (810-5-O-

sample) after 105 cycles at end of charge for example, versus 7.9 at.% and 8.1 at.% for the 810

nm (900-5-O, sample) and the 2.1 um particles (930-5-O2 sample) respectively).

Table 23 : Comparison of the contributions in atomic percentages of carbon black (CB), LiF/LixPF,O,
species and carbonaceous species extracted from the global quantitative analyses performed from XPS
spectra of the 810-5-O,, 900-5-O and 930-5-0- electrodes cycled in the conventional organic liquid
electrolyte during 10 and 105 cycles and recovered at the end of charge and discharge (referenced as

G

“10 EOC liq”, “10 EOD liq”,

105 EOC lig” and “105 EOD liq” respectively). They are compared to

the contributions obtained for the pristine and OCV electrodes (exposed to the electrolyte without
cycling for that latter).

Pristine | OCV | 10 EOC | 10 EOD 105 105
electrode lig lig liq EOC liq | EOD liq
930-5-0; | 3¢5 352 | 208 223 8.1 8.1
(2.1 pm)
Carbon black 900-5-0;,
(CB) (810 nm) 38.9 36.3 26.7 23.4 7.9 9.6
810-5-0;
(240 nm) 34.5 30.4 12.8 18.5 1.6 4.2
930-5-0, 2.6 16.2 28.6 26.8 42.6 39.1
(2.1 pm)
ey s 900-5-0,
LiF/LiPF,0, (810 nm) 2.9 11.3 17.7 32.5 454 442
810-5-0;
(240 nm) 2.3 13.2 43.6 26.7 64.6 67.7
930-5-0, 23.3 20.1 28.2 26.4 40.4 43.7
(2.1 pm)
Carbonaceous | 900-5-O; 233 21.0 271 26.6 38.0 390
species (810 nm) ’ ) ) ’ ’ )
810-5-0;
(240 nm) 25.3 18.6 27.9 27.4 25.7 22.6

We thus identify that the covering of the electrode material by the SEI is less important for

larger particles as for the 930-5-O, sample (2.1 pm). As shown in Table 17, the increase of

particle size allows the decrease of the specific surface area which limits the parasitic reactions
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at the electrode/electrolyte interface, thus reducing the amount of degradation products formed
in the SEI and limiting the covering of the electrode.?’® These XPS results show that the amount
of LiPFe and solvent degradation products deposited at the surface of the electrodes during the
cycling depends on the particle size, i.e., the degradation products of the LiPFs are much more
represented in the SEI of smaller particles electrode material whereas the SEI of larger particles
electrode material contain a larger proportion of solvents degradation products.

111.3.5.2. Cycling in the gelified electrolyte

The C1s, Fl1s, Lils, Ni3p, Co3p, Mn3p and Ols XPS spectra obtained for the 810-5-O;
electrodes after their cycling in the gelified electrolyte are shown in Figure 67-right as an
example. The spectra were decomposed in the same way as previously described. The complete
quantitative analysis achieved for the spectra collected for the 810-5-O> electrode recovered
after their cycling for 10 cycles and at the end of the charge (810-5-O2 - 10 EOC gel) are given
in Table 24 as an example. The results obtained from those analyses are compared for the three
samples in Figure 69d-f and in Table 25, as for those obtained in the conventional organic liquid
electrolyte. Moreover, we can notice, for some electrodes, a slight content (<1 at.%) of
Aluminium which origin is not known but that could come from the current collector.

We remark that, for the three materials, a much larger quantity of carbonaceous species
(especially C-O species located at 286.6 eV) was found at the surface of the electrodes,
regardless of the particles morphology, as soon as they were exposed to the electrolyte (from
24.3 at.% for the pristine electrodes to 69.0 at.% for the OCV electrodes). This could be
explained by the thin layer of gel, observed by SEM (Figure 64d-f and 63j-1), which remains at
the surface of the electrodes after DMC washing. Thus, the components associated to the
electrode material (Onmc, Cpvar, Fpvar and CB) are very quickly not discernible anymore on
the XPS spectra. As an example, the carbon black contributions are decreasing from 36.7 at.%
for the pristine electrodes to 2.5 at.% for the OCV electrodes (Table 25).

In that condition, we can only investigate the LiPFs degradation of the gelified electrolyte along
the cycling regarding the particles size of the NMC622 electrodes.
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Table 24 : XPS quantitative analyses of the 810-5-O; electrode (240 nm particles) after 10 cycles at

the end of the charge in the gelified electrolyte (10 EOC gel).

Peak Attribution BE (eV) At. %

C-C/C-H 285.1 12.4

C-0 286.5 34.5

C=0 288.0 1.3

CO; 289.1 3.6

Cls CO; 290.0 0.4
CH; (PVDF) 286.4 0.6

CF, (PVDF) 290.9 0.6

CB 284.5 2.0

CB 283.7 0.2

CB 290.8 0.5

CB 286.3 0.7

CB 284.8 1.0

CB 285.8 0.1

LiF 684.7 0.2

F 1s Li,PF,0, 686.5 10.0
CF, (PVDF) 688.1 11

NMC 54.4 0.8

Lils Li>CO3 55.4 0.9
LiF/Li,PF,0, 56.4 3.0

NMC 529.8 0.5

O 1s CO3, CO,, 0=C 531.8 1.5
0O-C 532.9 17.5

O-P 534.0 2.9

Ni 3p Ni 68.0 0.3
Mn 3p Mn 50.0 0.3
Co 3p Co 61.0 0.1
P 2psi-1n2 LixPF,0, 135.0 2.7
S 2p3nan S 165.0 0.3
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Table 25 : Comparison of the contributions in atomic percentages of carbon black (CB), LiF/LixPF,O,
species and carbonaceous species extracted from the global quantitative analyses performed from XPS
spectra of the 810-5-O2, 900-5-O, and 930-5-0- electrodes cycled in the gelified electrolyte for 10 and
50 cycles and recovered at the end of charge and discharge (referenced as “10 EOC sol”, “10 EOD
s01”, “50 EOC sol” and “50 EOD sol” respectively). They are compared to the contributions obtained
for the pristine and OCV electrodes (exposed to the electrolyte without cycling for that latter).

Pristine | OCV | 10 EOC | 10 EOD | 50 EOC | 50 EOD
electrode gel gel gel gel gel
930-5-0,
2.1 pm) 38.5 0.7 2.3 1.6 0.8 1.1
Carbon black 900-5-0;
(CB) (810 nm) 38.9 0.7 0.4 0.8 0.9 43
810-5-0,
(240 nm) 34.5 43 45 3.7 4.0 4.1
930-5-0; |, ¢ 27.6 39.4 21.9 40.9 29.4
(2.1 pm)
N 900-5-0,
LiF/LisPF,0, (810 nm) 2.9 25.0 26.0 24.9 47.4 39.4
810-5-0,
(240 nm) 23 23.3 18.9 20.4 31.1 20.9
930-5-0, 23.3 68.3 51.4 70.9 54.1 65.8
(2.1 pm)
Carbonaceous | 900-5-0; 23.3 715 71.5 68.0 48.2 522
species (810 nm)
810-5-0,
(240 nm) 25.3 66.4 72.2 72.4 62.5 71.3

Although the degradation products may be hidden by the remaining gel layer at the surface of
the electrodes, the proportions of LiF/LixPFyO; species are similar after 10 or 50 cycles and
increase less sharply than for the liquid electrolyte (18.9-31.1 at.%, 24.9-47.4 at.% and 21.9-
40.9 at.% for respectively the 810-5-O2, 900-5-O, and 930-5-O, samples) showing a probable
more moderate degradation of the LiPFs at the surface and a relatively stable
electrode/electrolyte interface. The results exhibit a lower degradation of the polymer
electrolyte for the 240 nm particles sample regardless of the cycle number and state of charge
according to the atomic percentages evolution of the LiF/LixPFyO; species (31.1 at.%, 47.4 at.%
and 40.9 at.% for, respectively, the 810-5-O,, 900-5-O and 930-5-O, samples, at end of charge
of the 50" cycle for example).
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Figure 69 : Evolution of the amount of LiF/LixPF,O, species (a, d), carbonaceous species (b, e) and
carbon black proportions (c, f) depending on the state of charge and discharge in the conventional
organic liquid electrolyte (a-c) and in the gelified electrolyte (d-f). These amounts were determined
from the quantitative analyses of the XPS spectra collected for the 240 nm (black dots), 810 nm (red
dots) and 2.1 um size particles (blue dots).

Those results show that, for very different particles size from 240 nm to 2.1 um, the composition
of the electrode/gel electrolyte interface does not differ much from one material to another. It
is also not very different from the one observed in the liquid electrolyte so the nature of the
degradation products cannot explain the capacity drop observed for the 3 samples after a given
number of cycles (Figure 62). Also, as the SEI compositions after 50 cycles, i.e. after the
capacity drop, is not that different from those after 10 cycles, this rapid capacity drop may not
be caused only by the degradation of the electrolyte on the positive electrode side. The reactivity
of the gel versus the Li metal electrode and the possible formation of Li dendrites have to be
considered to explain this capacity drop. Further studies are needed to better understand the
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reactivity between the Li metal negative electrode and the gel electrolyte. To this end, a similar
study of the Li metal negative electrode/gel electrolyte interface at different states of charge
along cycling, like the one we performed on the positive electrode side, could be interesting to
perform.

To support the hypothesis that the reaction between the gelified electrolyte and the lithium metal
electrode is responsible for the capacity drop, a complementary cycling test was performed in
the gelified electrolyte with an 810-5-O- electrode. As shown in Figure 70, a coin cell was
cycled in the same conditions as those previously described (C/5 rate; in the potential window
of 2.5-4.3V vs. Li*/Li after 3 formation cycles at room temperature at C/20, C/10 and C/5) until
the capacity drop occurs after 53 cycles. It was dismantled, the positive electrode was
recovered, washed with DMC and put back in a new coin cell with a new separator and Li
negative electrode, to see if the performances could be improved or recovered when the Li
metal/gelified electrolyte interfaces are renewed. The first discharge capacity obtained in the
new coin cell is significantly improved compared to the discharge capacity delivered at the end
of the previous cycling: 126 mAh/g vs. 52 mAh/g. This shows that renewing the Li
metal/gelified electrolyte interfaces has a significant beneficial effect over the electrochemical
performances so the reactivity at the negative electrode side has an actual impact on the capacity
drop observed for the 3 samples. However, the capacity delivered by this new coin cell is still
far from that obtained at the beginning of the pristine cycling: 126 mAh/g vs. 173 mAh/g,
meaning a 27% decrease of the 1% discharge capacity between the pristine and the second
cycling. Indeed, as shown by the SEM analyses previously discussed, a residual gel electrolyte
layer remains at the surface of the positive electrode even after being washed with DMC. So on
the contrary to the Li metal/gelified electrolyte interface, that of the positive electrode with the
electrolyte could not be renewed, which could explain why the performances could be improved
only to some extent.

One of the possible strategies to stabilize the interface with the Li metal and prevent the Li
dendrites growth into the gel electrolyte is to improve the mechanical properties of the polymer
matrix by synthesizing a composite, often by adding ceramic fillers for example (LizLasZr201.
(LLZO), LigrsLasZri7sTao2s012 (LLZTO), LiossLaossTiOs (LLTO)...).187-190.192-195280 Tpg
idea is to give the gel, on one hand, a high hardness to prevent the Li dendrites from penetrating
inside the electrolyte and, on the other hand, a shear modulus at least twice as high as the one
of Li metal (>8 GPa) to avoid increasing the surface roughness at the Li/electrolyte interface
that would enhance the Li dendrites growth through the electrolyte.?%4228 Another way to
decrease the reactivity between the Li and the gelified electrolyte could be to synthesize a
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surface layer to stabilize the Li metal/electrolyte interface to prevent the electrolyte degradation

and maintain a good contact and conductivity at the interface.?! Different kinds of surface
layers can be formed: alloy interfacial layers (based on AI?81282 Sj283 Gg284.285 gp286.287 288
for example), polymer layers (based on CPMEA ((polyethylene glycol)methyl ether acyalte)?®°,
PEO (poly(ethylene oxide))?*°, PAN (poly(acrylonitrile))?**, PEGDA (poly(ethylene glycol
diacrylate))? for example) or LiPON (lithium phosphorus oxynitride)?%.

This study has revealed that, despite undergoing similar degradation phenomenon, induced

mostly by the reactivity between the gelified electrolyte and the negative electrode, the

morphology of the positive electrode material plays an important role in those degradation

reactions. Degradation reactions are mitigated for smaller particles’ sizes, promoting longer

cyclability and better performance.
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Figure 70 : Electrochemical performances of an electrode made of the 810-5-O; (240 nm particles)
sample and cycled in the gelified electrolyte. One first coin cell was cycled (black squares) and
dismantled after the capacity drop after 53 cycles, the positive electrode was recovered and

reintroduced in a new coin cell (red squares).
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111.4. Conclusion

Three NMC622 type layered oxide samples, with crystallographic structure close to the ideal
2D layered structure (less than 2% Ni?* ions in Li* sites) and with different primary particle
sizes of 240 nm, 810 nm and 2.1 um, were obtained. They were tested in coin cells vs. Li metal
in a conventional organic liquid electrolyte and in a gelified electrolyte, both containing LiPFe
as salt and carbonate type constituents. Their electrochemical performance and surface
reactivity at the interface with the electrolytes were compared to identify a possible effect of
the primary particle size. In the liquid electrolyte, the 240 and 810 nm particles showed good
performances upon long range cycling, whereas the 2.1 pum particles showed limited
performance due to diffusion limitations. Despite a larger quantity of LiF/LixPFyO; species
reflecting a more important LiPFe degradation in the liquid electrolyte for the 240 nm particles,
induced by their larger interfacial area, it is not detrimental to their performance. Only these
240 nm particles show similar performance in both electrolytes, despite a rapid loss of
cyclability in the gelified electrolyte after few tens of cycles. For larger particles of 810 nm and
2.1 um in diameter, limited discharge capacity is observed in the gelified electrolyte versus the
conventional organic liquid one, with a capacity drop after a more limited number of cycles
compared to the 240 nm particles. Lower amounts of LiF/LixPFyO; species were found at the
surface of the 240 nm particles, regardless of the state of charge, reflecting a less important
LiPFe degradation compared to the 810 nm and 2.1 pum particles. In both electrolytes,
degradation reactions are mitigated for smaller particles’ sizes, promoting longer cyclability
and better performance. The similar compositions of the positive electrode/gel electrolyte
interfaces between the three materials and between the beginning and the end of the cycling
suggest the role played by the reactivity between the Li metal negative electrode and the gel
electrolyte in these performances drop. Indeed, the recovery of a significant part of the
electrochemical performances lost after the capacity drop was observed after renewing the Li
metal/electrolyte interfaces. Those results suggest that the reactivity between the gelified
electrolyte and the negative electrode is mostly responsible for this capacity drop observed for
the three materials and that the morphology of the positive electrode material plays an important
role in the degradation reactions occurring at the interface. Further studies are needed to better
understand the reactivity between the gel electrolyte and the Li metal negative electrode in order
to improve the performances of the batteries containing this gel electrolyte.
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Chapitre 1V - Dévoiler la dépendance de la morphologie sur la
réactivité de ’oxyde lamellaire LiNio.sMno.2C00.202 en batteries Li-
ion

1VV.1. Introduction

The rapid development of the electric and hybrid vehicles industry caused an increasing demand
for Li-ion batteries (LiBs) with high energy densities and low cost in the last decade. Indeed
the global Li-ion cell manufacturing capacity was expected to increase between 4 and 6 times
by 2021-2022 compared with 2017 levels.” The demand for LiBs is still expected to increase
exponentially until 2030 thanks to the democratization of electric vehicles. By 2040, 50 times
more electric vehicles are expected to be on the road compared to 2018.” One of the main
challenges remains to find materials that can handle fast charge as the goal of the electric vehicle
industry is to manage to decrease the charge duration of the vehicles to enable their use during
long journeys. Layered oxides LiMO2 (M= Ni, Mn, Co) are part of the best candidates as
positive electrode materials for LiBs.*? Among all the possible compositions, the
LiNio.sMno2C00.20> layered oxide (NMC622) was shown to be one of the best compromises to
combine the beneficial effects of the Ni, Mn and Co for good energy density, structural and
thermal stability and good cyclability respectively.*? Many efforts have been made in the past
twenty years to control the synthesis and properties of this material.8-°>°7%9 In order to
optimize their electrochemical properties, different studies have been focused on preparing
them with different morphologies (i.e. particle size or shape), especially as oriented or platelet-
shaped particles in order to obtain materials that can handle fast charge. 91-97:98.105-1122%0 |ngeed,
the platelet morphology tends to stabilize the {010} facets, that are the Li* ions diffusion
pathways into the structure, so it enhances the alkali diffusion during cycling and increases the
performances of the material.®”% A further enhancement of the electrochemical performances
has been observed when these platelets are radially oriented inside secondary particles as this
particular morphology is the best one to maximize the access to the diffusion paths.'% Such
morphologies are mostly obtained by coprecipitation®:106-10811L112  or  hydrothermal
synthesis®" %1% followed by a solid-state reaction at high temperature. Regardless of the
synthesis method chosen, the growth of platelet particles requires the use of a surfactant that
will adsorb preferentially on specific facets of the particles and impede the growth of the
particles in one particular direction.'® The most usual surfactants are cetyltrimethylammonium
bromide (CTAB)%, sodium dodecyl sulfate (SDS)°"1%, polyvinylpyrrolidone (PVP)%-112 and
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ammonium hydroxide (NH4OH).%1%-1%8 NH,OH is a reactant commonly used during
coprecipitation as a chelating agent but it was shown by Hua et al. that it could also play the
role of a surfactant when it is used in large amount.%

In this study, NMC622 samples with platelet-shaped particles were synthesized using the
NHsOH-assisted coprecipitation method. Their electrochemical performances and reactivity
were studied and compared with particles with a more conventional morphology. Indeed,
despite numerous studies were already performed on NMC622 with platelet morphology. The
surface reactivity versus the electrolyte of NMC622 materials, depending on their morphology,
still requires to be studied for an optimization of their performance in Li-ion batteries. The aim
of this work is thus to get better insight into the relationship between the particles’ morphology
of NMC622 materials with controlled composition and structure, their electrochemical
performances and their reactivity in organic liquid electrolyte.

IVV.2. Experimental section

The synthesis of Nio.sMno2Coo.2(OH)2 hydroxide was made by coprecipitation using the same
synthesis protocol to that described in one of our previous works,?”® using a 0.36 mol/L NH4OH
(Sigma-Aldrich, 28-30%) aqueous solution to obtain the transition metal hydroxide precursor
of the NMC622 with conventional particles, and using a highly concentrated 5 mol/L NHsOH
aqueous solution to obtain the transition metal hydroxide precursor of the NMC622 with
platelet particles of different thicknesses. Figure S-1V 1 given in IV.5. Supporting information
shows the XRD patterns and SEM pictures of the mixed transition metal hydroxide precursors
obtained in the two conditions. These mixed transition metal (TM) hydroxides are intimately
mixed with lithium carbonate Li>COs (Sigma-Aldrich, >99%) to prepare three different lithiated
transition metal oxides NMC622. A thermal treatment of the Nio.sMno2C00.2(OH)2/Li2CO3
mixture is performed at high temperature, under air, and with a Li/TM ratio of 1.05 (an
additional 5 wt.% Li>COz excess is added to ensure this ratio despite Li loss during the
synthesis). This slight overlithiation (i.e. Li/TM > 1.05) is required to obtain a layered structure
with the smallest amount of Ni?* ions in the Li sites. Two platelet-type layered oxide samples
obtained at 780°C (sample 17-PL) and 810°C (sample 86-PL) are compared to a conventional
material obtained at 870°C (sample 870-5-air).2’® Figure S-IV 2 given in IV.5. Supporting
information shows how the XRD patterns and morphologies of the samples evolve with the
temperature of the thermal treatment, when the mixed TM hydroxide is obtained from the
highly concentrated 5 mol/L NH4OH solution. This preliminary study revealed that the higher
the temperature, the less 2D is the layered structure (as shown for instance by the decreasing
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(003)/(104) line intensity ratio?®) and the thicker are the platelets. These results explain the
temperatures chosen for the thermal treatment to obtain the platelet-like layered oxide samples,
i.e. 780°C and 810°C.

The cationic composition of the lithiated layered oxides was determined by Inductively Coupled
Plasma - Optical Emission Spectrometry (ICP-OES) (Varian ICP/OES 720 ES) and the carbon
content of the powders was determined using a CHNS elemental Thermo Fischer Scientific
analyser equipped with an automatic sampler. The detail protocol has already been described
in a previous work.?

To identify the phases contained in the samples and to determine the crystallographic structure
of the layered oxides, powder X-Ray diffraction (XRD) patterns were recorded using a
PANalytical X’Pert PRO MPD diffractometer equipped with a Cu radiation X-ray tube, and the
powder neutron diffraction (NPD) patterns using the high-resolution powder diffractometer
D2B at Institut Laue Langevin (ILL, Grenoble, France). The XRD patterns were collected in
the angular range of 10-80°(26) with 0.008° intervals, for a total acquisition time of around 35
hrs, whereas the NPD patterns were collected at room temperature with a wavelength
A =1.5947(1) A, in the angular range of 0-160° (20) with 0.05° intervals, for a total acquisition
time of around 5 hrs. For NPD, the powders were contained in a vanadium tube with a diameter
of 8 mm. The collected XRD and NPD patterns were refined by the Rietveld method using
FullProf software.*® The peaks’ profiles were described by a Pseudo-Voigt function and the
full width at half maximum by a Caglioti function. For the NPD patterns, due to the geometry
of the diffractometer (transmission mode), a correction factor uR of 0.79 was applied to take
into account the absorption of the signal 24 XRD patterns were also collected to study structural
changes in electrode materials recovered from coin cells after cycling, using a Philips PW1820
diffractometer equipped with a Cu radiation X-ray tube. The electrodes were fixed with a
Kapton tape in a hygroscopic sample-holder made of aluminium alloy and Kapton windows.
The XRD patterns were collected in the angular range of 5-80°(26) with 0.02° intervals, for a
total acquisition time of around 10 hrs.

The particles morphology and size were observed by scanning electron microscopy (Hitachi
S4500 FEG), after being metallized by gold deposition. Transmission electron microscopy
(JEOL JEM-2100) and Selected Area Electron Diffraction (SAED) were performed to get
information on the nature of the faces. Granulometry measurements were performed to study
the morphology of the agglomerates using a Malvern Mastersizer 2000. The powders were
previously dispersed in distilled water and sonicated for 1 min. Each sample was measured 3
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times with 10 seconds between each measure. The results given in this article are thus an
average of those 3 measurements. BET surface areas were determined using a Micromeritics
3FLEX analyser, after degassing the powders under vacuum at 90°C for 1 hr and then at 150°C
for 10 hrs.

X-ray Photoelectron Spectroscopy (XPS) has been used to determine the surface composition
of the pristine powders using a Kratos Axis Ultra DLD spectrometer, of the pristine electrodes
using an ESCALAB 250 Xi spectrometer, and of cycled electrodes using a Thermo Scientific
K-Alpha spectrometer. A monochromatized Al-Ko X-Ray source (hv = 1486.6 eV) has been
used with a neutraliser gun to minimize surface charging. For the pristine powders, the spectral
calibration was carried out using the C-C/C-H component (285.0 eV) originated from the usual
surface carbon contamination in C1s core peaks. For the cycled electrodes, it was carried out
using the CF, component (291.0 eV) originated from the PVDF polymeric binder in C1s core
peaks. The peak fitting process was carried out using a non-linear Shirley-type background.
The peak positions and areas were optimized by weighted least-squares calculation method
using 70% Gaussian and 30% Lorentzian line shapes. The quantification of surface composition
was performed using basis of Scofield’s relative sensitivity factors corrected by specific values
depending on the apparatus.?** The quantification and spectra fitting were carried out using
CASA XPS software.

Evaluation of the electrochemical performances was done in CR2032-type coin cells versus a
lithium metal foil as negative electrode. The positive electrodes were prepared by coating a
slurry on an aluminium foil as current collector. The slurry was prepared by mixing the active
material with the carbon black and the polyvinylidene fluoride (PVDF, Sigma, average Mw =~
534000 g/mol by Gel Permeation Chromatography (GPC)) binder (92:4:4 wt.%) in N-methyl-
2-pyrrolidone (NMP) (Sigma Aldrich, 99%). The electrolyte was 1 mol/L LiPFg dissolved in a
mixture of dimethyl carbonate (DMC) and fluoro ethylene carbonate (FEC) in a 70/30 volume
ratio. The coin cells were assembled in an argon-filled glovebox and were cycled using a VMP
(Biologic) in galvanostatic mode. Galvanostatic Intermittent Titration Technique (GITT)
experiments were performed at a constant current pulse of C/100 for 30 min and then rest for
15 hrs to stabilize the cell voltage between 2.5 and 4.6V. Coin cells were dismantled after
cycling in an Ar-filled glovebox to recover the electrodes, which were washed 3 times with an
excess of DMC and dried under vacuum.
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1V.3. Results and discussion

IVV.3.1. Structural and physico-chemical characterizations

Figure 71 depicts the XRD patterns collected for three different NMC622 layered oxides, two
of them with platelet-type morphologies (17-PL and 86-PL) as it will be shown hereafter and

the latter with a conventional morphology (870-5-air). The three samples appear from XRD as
pure layered oxides; all the diffraction lines can be indexed in an a-NaFeO»-type layered
structure described in the R-3m space group. The peaks’ widths are significantly larger for the
platelet-type materials 17-PL and 86-PL, reflecting smaller crystallites compared to the
conventional material 870-5-air, as shown by the larger Full Width at Half Maximum (FWHM)
values reported in Table 26 for the (003), (104) and (110) peaks. The l(o03)/l(104) intensity ratios
for the three materials are also reported in this table. The lower l(o3)/l(104) ratio obtained for the

86-PL sample reflects a less 2D layered structure compared to the two other materials.
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Figure 71 : X-ray diffraction patterns obtained for the platelet-type layered oxide samples synthesized
at 810°C (86-PL, blue) and at 780°C (17-PL, black), compared to that of the sample of conventional
morphology and obtained in regular conditions (870-5-air, red).
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Table 26 : Comparison of the lattice parameters, c/a ratios, compositions and cation distributions
calculated from the Rietveld refinements of the X-ray diffraction patterns.

FWHM FWHM FWHM T003y/ Composition and cation
a(®) A c(d) c/a (003) (104) (110) Lo distribution
(Lio.043(3)Ni**0.052(3))
86-PL | 2.87248(9) | 14.225(1) 4.9522(5) 0.16 0.21 0.25 1.52 (Ni%*0.262@Ni**0.3175\Mn**

0.2100C0>*0.21001)) 02

(Lio.o733)Ni**0.0273))
17-PL | 2.86658(9) | 14.208(1) 4.9564(5) 0.16 0.23 0.25 1.82 (Ni%*0.232@)Ni**0.357yMn**
0.205(1C0>%0.205(1)) 02

(Lio.9663)Ni**0.034(3))
2.86778(6) | 142160(5) | 4.95713) | 0.08 0.12 0.14 181 | (Ni®024100Ni*0 3465 Mn**
02071C0>*0.207(1)) 02

870-5-
air

The experimental stoichiometry in transition metals, as determined by chemical analyses
performed by ICP-OES, is close to the expected one for the three samples (Table 27). The slight
overlithiation required to obtain the layered structure is obtained for the three materials with
Li/TM ratios larger or equal to 1. As in one of our previous works, we notice that the Li/TM
ratio varies from 1.00 to 1.10 between the three samples whereas the same Li/TM ratio was
used for the synthesis and the loss of Li does not seem to be linear with the increasing
temperature of the thermal treatment.?’® Note that traces of carbon (=1 wt.%) were found by
CHNS analyses, probably associated to the presence of Li.COs coming either from the Li
precursor used in excess during the synthesis or from the reaction of the material with air after
the synthesis.?**2% This amount of carbon does not evolve continuously with the thermal
treatment temperature nor the Li/TM ratio.

In the layered oxide type structures, it is known that some transition metal ions can be present
in the lithium site, reducing the 2D character of the material.”®77:95247-249 |n such case, the
amount and the nature of the transition metal can be determined by neutron diffraction. In Ni-
rich layered oxides such as NMC622, this transition metal was shown to be NiZ* ions.2%02%3 A
combined structural refinement based on X-ray and neutron diffraction data has been
undertaken to determine the cation distribution between the Lithium site (i.e. within the
interslab spaces) and the transition metal site (i.e. within the slabs). Figure 72 shows, as an
example, the results obtained for the 17-PL sample, whereas Table 28 gathers the structural
parameters. A small amount of Ni?* ions (2.7%) is found to be present in the Li-3b site.

Table 26 compares the lattice parameters and the cationic distributions determined by the
Rietveld refinement for the three NMC622 layered oxides studied in this work. The proposed
cationic distributions take into account the charge balance, the presence of Ni?* ions in the
interslab space as evidenced by the neutron diffraction and preferential stabilization of trivalent
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and tetravalent states for the Cobalt and Manganese ions respectively in these structures and

synthesis conditions.?*° It reveals, for the 86-PL sample for example, that 5.2% Ni?* ions occupy
the Li sites, inducing a theoretical capacity of 273 mAh/g (Q;,, = ﬁ) corresponding to
O*Mhpost

0.948 Li* ions exchanged per formula unit.

Table 27 : Chemical analyses of the synthesized samples performed by ICP-OES.

ICP-OES

Ni/YXTM | Mn/YXTM | Co/SXTM | Li/SxTM
870-5-air | 0.62(6) | 0.19(2) 0.19(1) 1.0(1)
17-PL 0.6(1) 0.20(2) 0.20(2) 1.1(1)
86-PL | 0.62(5) | 0.192) 0.19(1) | 1.00(8)
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Figure 72 : Refinements of the neutron (a) and X-ray (b) diffraction patterns recorded for the 17-PL
sample. Axis breaks were used in order to highlight better the quality of the refinements, as shown
also by the enlargements of the (018)/(110) diffraction lines given on the right of the figure.
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Table 28 : Structural parameters determined for the 17-PL sample by the Rietveld refinement of its
Neutron (upper line) and X-ray diffraction (lower line, in italics) patterns. On the contrary to neutron
diffraction, it is not possible to distinguish Ni, Mn and Co by X-ray diffraction.

17-PL sample
Space group: R-3m, Z=3
a=2.86658(9) A = b; c = 14.208(1) A; c/a = 4.9564(5)
Neutrons: Ryp = 3.96%; R, = 3.13%; Rbrage = 6.99%; A = 1.5947(1) A
XRD : Ry =3.65%,; Ry, = 2.89%, Rirage = 4.65%
Atom Wyckoff X/a y/b zl/c Biso Occ.
position

Li 3b 0 0 Y 1.1(4) | 0.968(3)
1 0.973(3)
Ni 3b 0 0 Y 1.1(4) | 0.032(3)
1 0.027(3)
Ni 3a 0 0 0 1.2(1) | 0.584(3)

0.08(7) 1
Mn 3a 0 0 0 1.2(1) | 0.208(0)

/ /
Co 3a 0 0 0 1.2(1) | 0.208(0)

/ /

0O 6¢ 0 0 0.2583(3) 1.27(8) 1

0.2587(3) 0.0(1) 1

Figure 73 compares scanning electron micrographs typical of the three samples and the
corresponding size distributions determined manually by the measure of the size of 100
particles. The 870-5-air sample consists of primary particles of 280 nm of diameter in average
while the two other samples consist of platelet-shaped particles of 17 nm and 86 nm of thickness
in average at 780°C and 810°C respectively (Figure 73) and 213 nm and 274 nm of length in
average (Figure 74). When lithiations are performed at higher temperatures, the thickness of
the platelets is increased while their length evolve less significantly, in accordance with Fu et
al. works.''? As reported in Figure 73, an increase of the specific surface area is observed when
the particles” morphology is modified from conventional shapes to thin platelets, from 3 to 12
m?/g.
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Figure 73 : On the left, morphologies of the 870-5-air (particles of conventional morphology and
being 280 nm in diameter), 17-PL (17 nm thick and 213 nm long platelets) and 86-PL (86 nm thick
and 274 nm long platelets) samples illustrated by SEM images. On the right, corresponding size
distributions determined considering 100 particles. Values of specific surface areas and schemes with

the dimensions of the platelets are also given for comparison.
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Figure 74 : Size distributions obtained from the measurements of the platelet lengths of the 17-PL
sample (a) and the 86-PL sample (b) on the SEM pictures.
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To confirm the nature of the crystallographic facets of these platelets selected area electron
diffraction (SAED) was performed, the example of the 17 nm thick platelets (17-PL) is given
in Figure 75. Figure 75a shows two platelets placed on their lateral faces, showing a larger
thickness than the average one, of around 70 and 50 nm. The grey circle highlights the area
selected to perform electron diffraction. The direction identified in Figure 75b corresponds to
the reciprocal c* direction, which demonstrates the thickness of the platelets is along the ¢
direction and that the frontal plane of the particles is the (001) plane. This shows that the
surfactant preferentially adsorbs on the (001) planes, stops the growth of the particle along the
c axis and favours it in the (a,b) plane orthogonal to the c¢ direction, as illustrated in Figure 73
and in accordance with the mechanism unravelled by Hua et al.'®

By varying the synthesis conditions, three NMC622 layered oxides with a structure close to the
ideal 2D layered structure (with less than 5.2% Ni?* ions in the interslab spaces) and with
different morphologies were obtained. One material shows conventional particles of 280 nm in
average diameter while the two other materials are made of platelet-shaped particles of 17 nm
and 86 nm thick in average. The platelets were grown in the (a,b) plane orthogonal to the c axis,
as desired.

Figure 75 : TEM image (a) and Selected Area Electron Diffraction (SAED) (b) performed on the
lateral facets of two of the 17 nm thick platelets (17-PL), showing larger thicknesses than the average
one.
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1VV.3.2. Surface analyses

To get a better knowledge of the chemical composition of the surface of the materials, analyses
by XPS were performed. Figure 76 compares the C1s, Lils, Ni3p, Co3p, Mn3p and O1s spectra
obtained for the three samples.

From the CO3* component observed at 290.1 eV in the C1s spectra and that of lithium in a
carbonate at 55.5 eV in the Lils spectra, the presence of Li.COs at the surface of the particles
has been identified and quantified. The results are reported on Figure 76 for the three materials
and the complete quantitative analysis is given in Table 29 for the 870-5-air sample. We can
note that the contribution of oxygen from the NMC622 material (at 529.7 eV) in the O1s spectra
is larger for the platelet-type materials (~ 10.8 at.%) than for the 870-5-air one (3.2 at.%) with
conventional particles. From these results it appears that the platelet-shape particles have less
lithium carbonate at their surface than the conventional particles. Ni3p, Co3p, Lils and Mn3p
core peaks have been identified for which the peak maxima are located at 67.8 eV, 61.3 eV,
55.4 eV and 50.0 eV. On the basis of literature, the Ni3p core peak at 67.8 eV corresponds to
nickel in a mixed valence Ni?*/Ni®*", the Co3p core peak at 61.3 eV corresponds to Co®" and the
Mn3p core peak at 50.0 eV corresponds to Mn** in an oxygen environment.?42® Even if the
spectra corresponding to Ni, Co and Mn contributions are not very intense due to the presence
of the carbonate layer, the quantification of these elements leads to a surface composition
similar to that of the bulk, with transition metal stoichiometry varying between 6:2:2 and 6:1:3
(Table 30). Note that we used for this quantitative analysis the 3p core peaks since they are in
the same binding energy range (45-80 eV) as opposed to the 2p core peaks.

Table 29 : XPS quantitative analyses of the 870-5-air sample (280 nm in diameter particles).

Peak Assignment BE (eV) At. %

C-C/C-H 285.0 14.9

C-0 286.5 1.5

Cls C=0 288.6 13
CO; 290.1 11.1

Lils NMC 54.4 3.0
Li;CO; 55.5 23.0

NMC 529.7 3.2
Ols CO; 531.9 37.0
C-0 533.6 2.5

Ni3p Ni 67.2-74.0 1.6
Co3p Co 61.4 0.4
Mn3p Mn 49.9-51.9 0.7
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Table 30 : Transition metal ratios obtained from Ni, Mn and Co atomic percentages extracted from the
global quantitative analyses performed from XPS spectra of the three materials.

Atomic percentages
Ni3p | Co3p | Mn3p | XTM | Ni:Mn:Co

870-5-air | 1.6 0.4 0.7 2.7 | 0.6:0.1:0.3

17-PL 43 1.1 1.5 6.8 | 0.6:0.2:0.2

86-PL 4.2 0.9 1.7 6.8 | 0.6:0.1:0.3
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Figure 76 : C1s, Lils, Ni3p, Co3p, Mn3p and O1s XPS spectra collected for the 870-5-air
(conventional particles), 17-PL (17 nm thick platelets) and 86-PL samples (86 nm thick platelets). The
Ccos and Livizcos peaks are highlighted in blue and the Onmc and Linmc peaks are highlighted in red.

As XRD measurements did not show the presence of any impurity and as only a very small
amount of carbon (< 1 wt.%) was detected by gas phase chromatography, we believe Li.COs
detected by XPS is only located as a thin layer at the extreme surface of the particles. No
obvious relationship exists between the quantity of Li.COs determined by XPS and, on one
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side, the amount of Ni®* ions present in the interslab space as determined for these three
NMC622 materials by Rietveld refinement and, on the other side, their specific surface area.
Nevertheless, the difference appears clearly between the conventional and the platelet-shaped
particles showing {001} crystallographic oriented facets (Figure 76). As shown by Quesne-
Turin et al., {001} facets of LioMnOs layered oxide preferentially consists, for the last layer, of
transition metal slabs as terminal slabs rather than of Li ions interslabs.?®! Similarly, we can
assume that the {001} facets of our materials mainly consist of transition metal slabs. In the
case of platelets with extended {001} facets, Li* ions would thus be less exposed to ambient air
than for conventional particles so the formation of Li.COs is reduced, in good agreement with
a lower amount of Li.COz at the surface of the platelets. It was shown by theoretical calculations
on NMC compounds of different compositions that CO> would adsorb easily on (012) facets,
that are the facets making an angle of 19° with the (010) facets, leading to the enhanced
formation of carbonates.?®? Despite the presence of carbonates, intense signals coming from
oxygen atoms in the NMC network (Figure 76) and transition metals (Table 30) are detected
for the platelets. This induces that Li.CO3z may be organised in clusters, as nanoparticles at the
surface of the platelets, probably mostly located on the more reactive lateral facets, without a
uniform covering of the surface of the primary particles.

1VV.3.3. Electrochemical analyses

These samples were electrochemically tested in galvanostatic mode in CR2032 type coin cells
versus Li. Figure 77 shows the charge-discharge curves obtained for the three materials during
the 1% cycle performed at the cycling rate of C/10 (1 charge and 1 discharge in 10 hrs) in the
2.5-4.3V potential range and Figure 78 shows the corresponding dQ/dV=f(V) and V=Ff(xvi)
curves. The inset in Figure 77 shows the evolution of the discharge capacities for the three
materials when cycled at different rates (C/10, C/5, C, 2C and C/10 again, for 5 cycles at each
rate) as a function of the cycle number. The 1% discharge capacities and irreversible capacities
(IRCs) are gathered in Table 31. As shown in Figure 78a, the polarization at 1% cycle is very
similar for the 3 materials. During the 1% cycle, the material made of 17 nm thick platelets (17-
PL) delivers a slightly larger 1% discharge capacity at C/10 of 156 mAh/g with the lowest IRC
of 9% compared to the two other materials. Furthermore, whatever the cycling rate, ranging
between C/10 and 2C, it shows the best performance, even if the difference with those delivered
by the material made of conventional shape particles (870-5-air) is reduced with increasing
cycling rate. The benefit of the platelet morphology is thus not as important as what could have
been expected considering previous results published by Jiang et al. and Ju et al.®"%. This
difference may probably be explained by the organization of the agglomerates: in references
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97.98 the platelets are radially organised within spherical agglomerates so that the {010} faces
are exposed to the electrolyte promoting fast Li* diffusion through the interslab spaces,'%
whereas in our case the platelet type particles are randomly distributed in the agglomerates
decreasing the benefit of this particular morphology of the primary particles versus fast
diffusion within the layered structure.
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Figure 77 : Charge-discharge curves obtained during the 1% cycle for the conventional particles (870-
5-air, red line), the 17 nm thick platelets (17-PL, black line) and the 86 nm thick platelets (86-PL, blue
line) when cycled at C/10 in the 2.5-4.3V potential range. Evolution of the discharge capacities
delivered by the three materials when cycled at C/10, C/5, C, 2C and C/10 for 5 cycles at each rate in
the 2.5-4.3V potential range (inset) (870-5-air, red squares), (17-PL, black triangles) and (86-PL, blue
triangles).

Table 31. 1% discharge capacities and irreversible capacities (IRC, %) obtained for the three NMC622
materials when cycled at C/10 in the 2.5-4.3V potential range and at C/5 in the 2.5-4.6V potential

range.
CN1o0; 2.5-4.3V C/5;2.5-4.6V
Sample 1** discharge IRC 1% discharge IRC
capacity (mAh/g) | (%) | capacity (mAh/g) | (%)
870-5-air (280 nm) 149 18 161 21
17-PL (17 nm thick platelets) 156 9 171 28
86-PL (86 nm thick platelets) 150 15 171 18
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Figure 78 : dQ/dV curves (a) and VV=Ff(xLi) cycling curves (b) obtained at 1% cycle at C/10 in the 2.5-
4.3V potential window for the conventional particles (870-5-air), the 17 nm platelets (17-PL) and the
86 nm platelets (86-PL).

Other cycling tests were performed at a C-rate of C/5 (1 charge and 1 discharge in 5 hrs) in a
larger potential window of 2.5-4.6V: the higher cut-off voltage potential was accompanied with
an increase of the cycling rate in order to mitigate irreversible degradation of the electrolyte
above 4.3V vs. Li*/Li. In these cycling conditions, the material made of 17 nm thick platelet
type particles delivers the largest 1% charge and 1% discharge capacities among the three
materials (Figure 79 and Table 31). But it reveals also the lowest capacity retention compared
to the materials made of conventional particles (870-5-air) and of thicker platelet type particles
(86-PL), as shown in inset in Figure 6. In addition, as clearly observed in Figure 79 and on the
derivative curve dQ/dV given in Figure 80a, an irreversible oxidation is observed at the end of
the first charge between 4.4 and 4.6V vs. Li*/Li for the material 17-PL with the thinner platelet
type particles, this irreversible reaction inducing a large irreversible 1% discharge capacity (IRC)
of 28% (Table 31). As seen by the evolution of this dQ/dV derivative curve upon cycling

151



Chapitre 1V - Dévoiler la dépendance de la morphologie sur la réactivité de 1’oxyde lamellaire LiNio.sMno.2C00.202 en
batteries Li-ion

(Figure 81), this phenomenon is actually partly reversible with a small contribution in discharge
at 453V at 1% cycle and 4.47V at 2" cycle, and it disappears in the following cycles.
Furthermore, an increasing over-potential is observed upon charge with a continuous shift
towards higher potentials of the oxidation peak at 3.67V for the 2" cycle and at 3.72V for the
40" cycle. Similarly, in discharge, the reduction peak observed at 4.25V for the 2" cycle shifts
to 4.15V for the 40" cycle. This irreversible oxidation could be associated to a drastic
degradation of the electrolyte during the 1 charge promoted by the high specific surface area
of the 17-PL material (12 m?/g versus less than 4 m?/g for the two others), whereas the gradual
formation of a resistive layer at the electrode/electrolyte interface would increasingly impede
diffusivity of Li* ions within the structure and suppress this phenomenon in the following
cycles. The reversible part of the phenomena could be linked to the H2->H3 phase transition
occurring at this potential for NMC622.84
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Figure 79 : Charge-discharge curves obtained during the 1 cycle for the conventional particles (870-
5-air, red line), the 17 nm platelets (17-PL, black line) and the 86 nm platelets (86-PL, blue line) when
cycled at C/5 in the 2.5-4.6V potential range. Evolution of the discharge capacities delivered by the
three materials as function of the cycle number (inset) (870-5-air, red squares), (17-PL, black
triangles) and (86-PL, blue triangles).
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Figure 80 : dQ/dV curves (a) and V=f(xLi) cycling curves (b) obtained at 1* cycle at C/5 in the 2.5-
4.6V potential window for the conventional particles (870-5-air), the 17 nm platelets (17-PL) and the
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Figure 81 : dQ/dV derivative curves corresponding to the cycles 1, 2, 5, 10, 20, 30 and 40 for the 17-
PL material (made of 17 nm thick platelets) when cycled at C/5 in the 2.5-4.6V potential range.
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To Dbetter understand the behaviour observed for the 17 nm thick platelets (i.e. better
performance in the 2.5-4.3 V potential window, whereas irreversible reaction at high voltage
before fast performance degradation in the 2.5-4.6 V potential range), a comparative
characterization of the three materials was performed upon cycling: by XRD to check for
structural evolutions and by XPS to identify surface reactivity. In order to be as close as possible
to the equilibrium and to promote all the irreversible reactions, coin cells were cycled in GITT
conditions (slow C-rate of C/100 with intermediate relaxation periods) and were stopped at
different states of charge and discharge during the 1% cycle: at 3.8V, 4.3V, 4.6V during the 1%
charge and at 2.5V at the end of the 1% discharge. The cycling curves obtained are shown in
Figure 82, Figure 83 and Figure 84 respectively for the 870-5-air sample, the 86-PL sample and
the 17-PL sample.

4.6 ] 870-5-air

22 — T T T T T T T T
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Figure 82 : Cycling curves obtained for the different coin cells cycled in GITT conditions for the
conventional particles (870-5-air sample) and stopped at 3.8V, 4.3V, 4.6V and 2.5V.
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Figure 83 : Cycling curves obtained for the different coin cells cycled in GITT conditions for the 86
nm platelets (86-PL sample) and stopped at 3.8V, 4.3V, 4.6V and 2.5V.
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Figure 84 : Cycling curves obtained for the different coin cells cycled in GITT conditions for the 17
nm platelets (17-PL sample) and stopped at 3.8V, 4.3V, 4.6V and 2.5V.
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IVV.3.4. Electrode/electrolyte interface analyses

Cycling was performed in an electrolyte consisting of LiPFs in a mixture of DMC and FEC. As
it was demonstrated that the degradation products of the salt are mostly LiF and LixPFyO-type
species while carbonaceous and oxygenated species are generated from the decomposition of
the solvents,132134142.25-2%8 g narticular attention has been paid to contributions corresponding
to these degradation species in the C1s and F1s spectra. The coverage of the active electrode
material by these degradation products has been estimated by the analysis of the Lils, Ni3p,
Co3p, Mn3p and O1s XPS spectra. Pristine electrodes and electrodes only exposed to the
electrolyte, without any cycling, were also analysed as references (hamed as pristine and OCV
electrodes hereafter). The F1s and C1s spectra obtained for the three materials at different states
of charge and discharge are given in Figure 85, whereas the corresponding Lils, Ni3p, Co3p,
Mn3p and O1s XPS spectra are compared in Figure 86.

First, we discuss the additional contributions observed in the pristine electrodes. As the binder
and the electrolyte contains fluorine species, XPS signal assigned to fluorine element is detected
and we are particularly investigating the F1s spectra. They are composed of two contributions,
one located at 688.0 eV attributed to the CF, environments from the PVDF binder and one
contribution at 685.1 eV attributed to LiF, formed in small amount in the case of pristine
electrodes by reaction between the fluorine of PVDF and the Li of the active material 2>%2%° As
for the initial powder, adventitious carbon is always present at the electrode surface (located at
285.0 eV, 286.4 eV, 287.4 eV, 288.8 eV and 290.2 eV for C-C/C-H, -C-0O, -C=0, O=C-0 and
-CO3% environments respectively?®2%%), But, new contributions in the Cls spectra appear
according to carbonaceous species present in the electrolyte, binder and carbon black. The
PVDF binder is associated to two new components located at 286.5 eV (CH»-CF») and 291.0
eV (CH2-CF>). The signature of the carbon black (B.E. C1s = 284.7 eV) in the electrode is well
characterized by a set of black peaks corresponding to the XPS signal of our laboratory
reference. The carbonate contribution comes from Li.COz at the surface of the active material,
as already observed for the pristine powders of the three NMC622 samples in Figure 76. In the
Lils spectra, components associated to Li in the NMC material at 54.3 eV and the LiLi2cos one
at 55.4 eV are still detected. A third component is appearing at 56.3 eV attributed to LiF species
in accordance with the contribution observed at 685.1 eV in the F1s spectra. We highlight that
a clear decrease of the Onmc contribution at 529.6 eV (from 24 at.% to 10 at.% for the whole
O1s signal) due to the presence of oxygenated species coming from the electrode formulation
and thus to a partial coverage of the active electrode material. At first, the electrode prepared
with platelets material contain, at the surface, more binder and CB than the electrode prepared
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with the traditional morphology material. Moreover, at the surface of 870-5-air electrode, we
note a large content of lithium carbonate, as already detected in the as-prepared material.
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Figure 85 : F1s (a-c) and C1s spectra (d-f) obtained from XPS analyses of the 870-5-air sample
(conventional particles) (a, d), the 86-PL sample (86 nm thick platelets) (b, e) and the 17-PL sample
(17 nm thick platelets) (c, f) after their cycling versus Li metal.
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Figure 86 : O1s (a-c) as well as Lils, Ni3p, Co3p and Mn3p spectra (d-f) obtained from XPS analyses
of the 870-5-air sample (conventional particles) (a, d), the 86-PL sample (86 nm thick platelets) (b, €)
and the 17-PL sample (17 nm thick platelets) (c, f) after their cycling versus Li metal.

After cycling, an evolution in the core peaks spectra is observed. First, we describe the new
environment detected by XPS whatever the cycling step. In the F1s spectra, a third component
(in dark blue) appears at 686.6 eV associated to the creation of LixPFyO; species. A huge
increase of the LiF component (in dark green) is also observed at the OCV step. Those species
coming from the electrolyte salt decomposition induce the increase of the LiF/LixPFyO;
components (in dark green) at 56.2 eV in the Lils spectra and at 685.6 eV in the F1s spectra.
In the O1s spectra, we observe an enlargement of the peak due the apparition of oxygen
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component (located at 534.4 eV) associated to the fluorophosphates species and a large increase
of the component at 532.5 eV associated to the C-O environment of the DMC and FEC
solvents.?®%2%0 The component assigned to the NMC oxygen atoms at 529.6 eV is still present
along the first cycle. The area of the peak located at 531.5 eV is increasing as it includes oxygen
function linked to solvent degradation like CO2 or O=C species. In the C1s spectra, the solvents
degradation generates a clear increase of the contributions at 285.0 eV, 286.5 eV, 288.9 eV
assigned to C-C/C-H, C-0, and CO2 environments respectively, thus confirming the attributions
previously made.

Quantitative analyses were performed to estimate the surface composition of those electrodes
as a function of the state of charge in order to study the reactivity of the materials versus the
electrolyte depending on their morphology. The results obtained from the quantitative surface
analysis of the 870-5-air sample (conventional particles) recovered at 4.3V vs. Li*/Li at the end
of the 1% charge are given in Table 32 as an example. The overall quantitative analyses are
reported in Table 33, Table 34 and Table 35 and summarized in Figure 87 and Figure 88, as a
comparison of evolution observed for the three NMC622 samples. In those tables and figures,
the different components reported in the XPS spectra are gathered into 5 chemical groups in
order to follow the electrolyte degradation and the electrode covering during cycling. The
quantitative results are obtained as following for: LiF/LixPFyO, species, sum of the atomic
percentages of LiF and LixPFyO, components from the Lils, F1s, Ols and P2p spectra; for the
active material, sum of the at.% of the Ni, Mn, Co, Onmc and Linmc components in the O1s and
Lils spectra; for the carbon black (at.% of the as-named components in the C1s spectra); for
PVDF, sum of the at.% of the PVDF components in C1s and F1s spectra; and for carbonaceous
species, sum of the at.% of the remaining components (other than that of CB and PVDF) in C1s
spectra, the remaining contributions in O1s spectra (different from Onmc and phosphate species)
and the Li.COs contribution in Lils spectra. Only the most relevant values obtained from those
quantitative analyses are discussed hereafter.
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Table 32 : XPS quantitative surface analysis of the 870-5-air sample (280 nm in diameter particles)
after being recovered at 4.3V vs Li*/Li at the end of the 1st charge.

Peak Assignment BE (eV) At. %

C-C/C-H 285.1 4.5

C-0 286.4 3.0

C=0 287.6 1.6

CO; 289.2 1.5

COs 290.1 1.6

CB 284.4 9.8

Cls CB 285.4 4.2
CB 283.6 0.1

CB 284.8 3.7

CB 290.7 1.5

CB 288.2 0.4

CH; PVDF 286.5 4.2

CF, PVDF 291.0 4.2

NMC 54.3 33

Lils Li;CO3 55.3 3.8
LiF/LiPF,0, 56.3 13.2

NMC 530.0 0.9

Ols CO3, CO, 531.7 5.5
CO,, O-C 532.8 5.7

O-P 534.3 2.1

Ni3p Ni 68.8 0.5
Co3p Co 61.0 0.1
Mn3p Mn 50.0 0.3
P2p P 135.1 1.6
LiF 685.2 9.2
Fls CF; PVDF 688.3 10.0
Li,PF,0, 686.5 2.9

CF; PVDF 690.0 0.7

Table 33 : Comparison of the contributions in atomic percentages of carbon black (CB), PVDF, active
material (AM), LiF/LixPF,0, species and carbonaceous species extracted from the global quantitative
surface analyses made from XPS spectra of the 870-5-air electrodes recovered at different states of
charge and discharge during the 1% cycle. They are compared to the contributions obtained for the
corresponding pristine and OCV electrodes.

870-5-air Pristine | oy | 38v | 43V | 4.6V | 2.5V
electrode
At.% Carbon black (CB) 23.6 209 | 267 | 19.7 | 17.5 | 7.7
At.% PVDF 14.4 240 | 17.3 1 19.2 | 21.2 | 16.8
At.% Active material (AM) 9.0 2.7 4.3 5.0 | 6.5 2.7
At.% LiF/Li,PF,0, 2.2 269 | 152 | 28.9 | 23.4 | 34.7
At.% Carbonaceous species 50.0 253 | 36.7 | 27.2 | 30.8 | 38.2
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Table 34 : Comparison of the contributions in atomic percentages of carbon black (CB), PVDF, active
material (AM), LiF/Li.PF,O, species and carbonaceous species extracted from the global quantitative
surface analyses performed from XPS spectra of electrodes made of the 86-PL sample and recovered
at different states of charge and discharge during the 1% cycle. They are compared to the contributions
obtained for the corresponding pristine and OCV electrodes.

86-PL ST | OCY | 38V | 43V | 46V | 2.5V

At.% Carbon black (CB) 31.7 7.6 29.5 17.7 28.8 144
At.% PVDF 27.3 12.8 23.2 21.5 22.5 222

At.% Active material (AM) 3.8 3.0 3.8 4.4 6.0 6.0
At.% LiF/LiPF,0, 2.5 15.8 23.2 19.7 20.3 20.3
At.% Carbonaceous species 34.0 61.0 20.3 35.6 22.5 22.3

Table 35 : Comparison of the contributions in atomic percentages of carbon black (CB), PVDF, active
material (AM), LiF/LixPF,0, species and carbonaceous species extracted from the global quantitative
surface analyses performed from XPS spectra of electrodes made of the 17-PL sample and recovered
at different states of charge and discharge during the 1% cycle. They are compared to the contributions
obtained for the corresponding pristine and OCV electrodes.

17-PL ST | oCY | 38V | 43V | 46V | 2.5V

At.% Carbon black (CB) 32.0 11.2 13.1 7.8 12.3 16.5
At.% PVDF 26.8 15.6 19.3 133 13.9 15.3

At.% Active material (AM) 4.0 7.7 7.2 6.9 7.6 7.8
At.% LiF/LixPF,0, 23 22.6 27.5 32.7 37.6 34.6
At.% Carbonaceous species 34.2 44.5 32.8 39.9 28.5 25.6

First, the pristine electrodes are compared to the OCV electrodes. For the two platelets
materials, the decrease of carbon black and PVDF contributions after OCV step (from 31.7 at.%
to 7.6 at.% and from 27.3 at.% to 12.8 at.% respectively for the 86-PL sample for example)
while keeping roughly the same proportion of active material suggests a selective coverage of
electrodes surface by the degradation products from the moment they are exposed to the
electrolyte. Especially the important increase of LiF/LixPFyO, and carbonaceous species
proportions (from 2.5 at.% to 15.8 at.% and from 34.0 at.% to 61.0 at.% respectively for the
86-PL sample for example) is in accordance with this observation. For the 870-5-air sample
(conventional particles), the electrode surface reactivity is completely different as the at.% of
CB and PVDF are not decreasing in the same manner than for the platelets samples. Thus, the
degradation products are covering a major part of the active material. Indeed the proportion of
PVDF contributions even increases from 14.4 at.% to 24.0 at.% after OCV step reflecting the
uncovering of some parts of the electrode. At the same time, a significant decrease of the
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carbonaceous species proportion is observed from 50.0 at.% to 25.3 at.% (Table 33), reflecting
the dissolution of a large amount of carbonaceous impurities at the surface of the electrode,
including Li>CO3z (from 36.8 to 7.2 at.%) present in large amount at the surface of the 870-5-
air sample (conventional particles), as shown previously in Figure 76. Then, the surface
composition of electrodes recovered at different states of charge or discharge during the 1%
cycle is compared for the three morphologies. A larger amount of LiF/LixPFyO; species is
observed at the surface of the 17 nm thick platelets (17-PL sample) compared to the 2 other
morphologies, regardless of the state of charge (Figure 87a) (37.6 at.% for the 17-PL sample at
4.6V for example versus 20.3 at.% for the 86-PL and 23.4 at.% for the 870-5-air): it reveals the
more pronounced LiPFs degradation at the surface of those thin platelets. In good agreement
with one of our previous works that studied the reactivity at the surface of NMC622 type
samples depending on their particles’ size, this would be due to the larger specific surface area
observed for the sample made of the thinnest platelets (12 m?/g vs. less than 4 m?/g for the
others).?® More carbonaceous species are found at the surface of the conventional particles at
the end of discharge (38.2 at.% for the 870-5-air sample at 2.5V versus 25.6 at.% and 22.3 at.%
for the 17-PL and 86-PL samples, as shown in Figure 87b) while more similar amounts are
found at the end of charge for the three morphologies, so the solvents (here DMC and FEC)
would be more degraded in contact with conventional particles in discharge. Regarding the
amount of carbon black observed at the surface of the electrodes after cycling, it is found to
decrease significantly for 86-PL and 870-5-air at almost every state of charge whereas it is
maintained constant, but at a lower level, for 17-PL (12.3 at.% for the 17-PL sample at 4.6V
for example versus 28.8 at.% for the 86-PL sample and 17.5 at.% for the 870-5-air sample, as
shown in Figure 87c). The cycling does not modify the amount of PVDF observed at the surface
of the electrodes after the OCV step (as shown in Figure 88a, 13.9 at.% for the 17-PL sample
at 4.6V for example versus 22.5 at.% for the 86-PL sample and 21.2 at.% for the 870-5-air
sample). Both observations made for carbon black and PVDF suggest a larger coverage of the
17-PL electrodes by a layer built from the electrolyte degradation from the OCV step. The
coverage results from two antagonist phenomena observed in parallel: the dissolution of Li.CO3
present at the surface of the pristine NMC in the electrolyte and the formation of a SEI layer at
the surface of the cycled electrodes upon cycling (Figure 88b). For the particles having a large
amount of Li.COs at their surface, like the conventional ones, the two phenomena, occurring
simultaneously, lead to a fluctuant evolution of the covering at the beginning of cycling, until
the formation of SEI becomes predominant and induces a pronounced increase of the particles
covering. In the case of the 17-PL sample, with a lower amount of Li>COs at its surface, the
dissolution of Li.COs is less pronounced, leading to a more monotonous evolution of the
covering due to the formation of SEI.
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Figure 87 : LiF/LixPF,O, species (a), carbonaceous species (b) and carbon black (c) surface
proportions obtained from the XPS quantitative analyses performed on the 870-5-air (conventional
particles), the 86-PL (86 nm thick platelets) and the 17-PL (17 nm thick platelets) cycled electrodes.
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Figure 88 : PVDF (a) and active material (b) proportions obtained from the XPS quantitative surface
analyses performed on the 870-5-air (conventional particles), the 86-PL (86 nm thick platelets) and
17-PL (17 nm thick platelets) cycled electrodes.

Depending on the morphology of the particles and the nature of the facets exposed, the nature
and amount of degradation products is different from one sample to another. Regarding the
amount of degradation products, these results showed that a larger amount of degradation
products were formed at the surface of the 17 nm platelets (17-PL sample). Regarding the nature
of those degradation products, these results reflect an exacerbated degradation of the salt LiPFs
at the surface of the 17 nm thick platelets (17-PL sample), suggesting a much more pronounced
reactivity of the {001} facets (those of the platelets) versus the lithium salt, which generates a
SEl layer richer in lithium salt degradation products at the electrode/electrolyte interface. Those
results also show that the exposition of larger {010} facets by increasing the thickness of the
platelets, enables to minimize the proportion of {001} facets leading to a lower reactivity of the
material versus the lithium salt and the solvents, so a lower amount of degradation products is
generated at the electrode/electrolyte interface compared to the 17 nm platelets and the
conventional particles. We can also conclude that the SEI is less than 10 nm thick or does not
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cover completely the surface as XPS signal associated to NMC material is still detectable at the

end of the 1% cycle.

IVV.3.5. Structural analysis after cycling

XRD analysis was also performed ex situ on electrodes recovered after cycling at the same

states of charge during the 1% cycle to compare the structural changes occurring for the three

samples. The XRD patterns collected for the 870-5-air sample (with conventional particles),
the 86-PL sample (86 nm thick platelets) and the 17-PL (17 nm thick platelets) are gathered in

Figure 89, Figure 90 and Figure 91 respectively.
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Figure 89 : XRD patterns of the 870-5-air (with conventional particles) pristine and cycled electrodes
recovered at 3.8V, 4.3V, 4.6V and 2.5V vs Li*/Li. The peaks emphasized by red and grey stars are

contributions coming from aluminium of the current collector and from the sample holder

respectively.
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Figure 90 : XRD patterns of the 86-PL (86 nm thick platelets) pristine and cycled electrodes
recovered at 3.8V, 4.3V, 4.6V and 2.5V vs. Li*/Li. The peaks emphasized by red and grey stars are
contributions coming from aluminium of the current collector and from the sample holder

respectively.
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Figure 91 : XRD patterns of the 17-PL (17 nm thick platelets) pristine and cycled electrodes
recovered at 3.8V, 4.3V, 4.6V and 2.5V vs. Li*/Li. The purple diamonds emphasize the characteristic
peaks of the H4 phase (whose structure is described in the P-3m1 space group) identified at the end of
charge. The peaks emphasized by red and grey stars are contributions coming from aluminium of the

current collector and from the sample holder respectively.
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If no particular evolution, versus those already reported in literature for NMC622 type layered
oxides, is observed for the conventional particles (870-5-air) and the 86 nm thick platelets (86-
PL), additional reflections clearly appear at the end of charge for the 17 nm thick platelets (17-
PL) at 19.9°, 41.8° and 55.4°(26) (Figure 91). Figure 92a-c focus on the 17-21°(20) angular
range where the diffraction lines corresponding to the cnex parameter are observed. Indeed, this
cell parameter is very sensitive to structural variations occurring during cycling, as the amount
of Li* ions present within the structure controls changes in the iono-covalency of the M-O bonds
in the MO slabs and the electrostatic repulsions between the oxygen layers from both sides of
the interslab spaces.>®% As reported in literature,8+220221.270271 quring delithiation the layered
oxide NMC622 undergoes structural changes with first the pristine phase H1 for compositions
in Li richer than 0.6 and whose structures are described in the R-3m space group, then the phase
H2 isostructural to H1 but with a smaller anex parameter and a larger chex parameter, and finally
for lithium content lower than 0.3 the phase H3 isostructural to H1 and H2 but with an even
smaller anex parameter and a contracted Cnrex parameter. The anex parameter decreases
continuously all along Li* deintercalation as the transition metal ions are oxidized leading to a
higher covalency of the M-O bonds and thus to a decrease of the M-M (= anex) distance. The
Chex parameter is the sum of the slab and interslab thicknesses, the first decreases continuously
upon Li* deintercalation as the M-O bond becomes more covalent and thus shorter, and the
second increases first due to the electrostatic repulsions between the oxygen layers before
decreasing due a higher covalency of the M-O bonds and thus a lower negative partial charge
on the oxygen anions. The chex parameter thus increases first before decreasing.

The phase diagram and crystallographic parameters of the phases identified at each state of
charge or discharge were determined from Le Bail refinements of all the XRD data collected
ex situ. The evolution of the chex parameter as function of the content in lithium is illustrated in
Figure 93, the Li content being that associated to the electrochemical experiment and to the
number of electrons exchanged. For the materials obtained at 3.8 and 4.3V (lithium content in
the range of about 0.8 to 0.3), whatever the morphology of the layered oxide NMC622, two
phases are needed to refine the XRD data. The coexistence of the H1 and H2 phases can be
deduced from the chex values, of 14.16-14.22 and 14.30-14.36 A for H1 and H2 respectively.
For the electrode materials recovered at 4.6V, one H2 phase is needed for the 870-5-air while
two and three phases are needed to explain the XRD data of the 86-PL and the 17-PL material
respectively (Figure 92d-f). The new phase, denoted H4, has a much smaller chex parameter of
13.40 A compared to 13.79 A for the H3 phase. This type of phase was already observed for
the close-to-the-stoichiometry LiNiO2 and appears only when the amount of Li and extra Ni
ions present in the Li site is low, as the formation of the phase H4 requires slab gliding to
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stabilize an AB AB type oxygen packing (S.G P-3m1) from the AB CA BC one observed for
H1, H2 and H3, as described in Figure 93.22%22 The diffraction lines broadening observed,
especially at high voltage, in comparison with that of the pristine XRD can be explained by the
presence of 2 or 3 layered phases at the same time within the particles. These particles are
intergrowths of domains of limited sizes showing different Li contents and possibly stacking
(O3 vs O1). As highlighted in Figure 89-97, these phase transitions are reversible, with values
of Chex parameter obtained at end of discharge between 14.10 A and 14.21 A, close to the ones
obtained for the pristine electrodes between 14.21 A and 14.23 A (see Figure 93).

The 17 nm thick platelets with less than 2.7% Ni?* ions in excess in the Li sites as determined
by Rietveld refinement (Table 26) are prone to favour easier Li* ions diffusion and formation
of highly deintercalated compositions, and thus stabilization of the phase H4 with an O1-type
stacking. The more drastic chex parameter drop is observed for the 17 nm thick platelets (17-
PL), versus that observed for the 86 nm thick platelets (86-PL), with the apparition of the H4
phase: it can be partly explained by the lower amount of Ni?* ions present in the Li sites, i.e.
2.7% for 17-PL versus 5.2% for 86-PL as determined by Rietveld refinement (Table 26).
Indeed, the Ni ions present in the interslab spaces play the role of pillars preventing the collapse
of the interslab space and the slab gliding required to form the O1 stacking from the O3 one.??
However, it is worth mentioning that the conventional particles with only 3.4% Ni ions in
excess in the Li sites, versus 5.2% in the 86 nm thick platelets (86-PL), reveal limited Li
deintercalation ratio: at the end of the charge only the phase H2 is observed whereas H3 and/or
H4 are observed for the platelets morphologies, inferring that the morphology plays a
significant role.

Those results show that the platelet morphology promotes phase transitions causing anisotropic
volume changes. Those structural changes happening during cycling were known to be
dependent on NMC composition and on the cut-off voltage. At higher Ni content (in Li(NixMn-
xC01-x)02, x>0.6), the H2->H3 phase transition can be observed at lower cut-off potentials, at
around 4.2-4.3V for the Li(NixMn1-xC01-x)O2 compounds with x > 0.8.42270271 These results
show that those phase transitions are also dependent on the morphology.
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Figure 92 : (003) peak evolution obtained from the XRD patterns of the 870-5-air (conventional
particles) (a), 86-PL (86 nm thick platelets) (b), and 17-PL (17 nm thick platelets) (c) cycled
electrodes. Le Bail refinement and phase identification carried out on the XRD patterns collected for
electrodes recovered at 4.6 V vs. Li*/Li for the 870-5-air (with conventional particles) (d), 86-PL (with
86 nm thick platelets) (e) and 17-PL (with 17 nm thick platelets) (f) samples. The peaks emphasized
by the grey stars are small contributions coming from the sample holder.
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Figure 93 : Evolution of the crhex parameter as a function of the Li content in the layered oxide LixMO;
for the conventional particles (870-5-air, in red), the 17 nm thick platelets (17-PL, in black) and the 86
nm thick platelets (86-PL, in blue). The results are given for the pristine electrode (X=1 depending on
the amount of Ni ions in Li site as determined by Rietveld refinement) and the electrodes cycled and
stopped at 3.8V, 4.3V, 4.6V and 2.5V. O3 oxygen stacking associated to H1, H2 and H3 phases and
01 oxygen stacking associated to the H4 phase are also displayed.

1VV.3.6. Discussion

Three NMC622 layered oxides with different morphologies were studied in this work: one
sample with 280 nm primary particles of conventional morphology and two other samples with
platelet-shaped particles of 17 nm and 86 nm thickness. The three materials have a layered
structure close to the ideal 2D layered structure, with less than 5.2% Ni2* ions in the Li site and
the desired composition in transition metals and lithium, both in the bulk and at the surface.
Only differences in surface composition were observed with lower amounts of LioCOs at the
surface of the platelets thanks to a higher proportion of less reactive surfaces to ambient air (see
Figure 76). The three materials are then very similar in structure and in chemical composition,
their main difference being their morphology. Cycling tests were performed on those three
materials to investigate the influence of these different morphologies on the electrochemical
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performances. The results obtained from the analyses performed after cycling up to 4.6V in
GITT conditions helped us to explain the electrochemical performances observed.

IV.3.6.1. Phase transitions and surface composition depending on the
delithiation rate/potential

For cyclings performed at different rates from C/10 to 2C in the 2.5-4.3V potential window, the
17 nm platelets showed slightly better performances than the two other morphologies but the
difference with the performances of the conventional particles was not significant, especially at
high rates (see Figure 77). In the 2.5-4.3V potential window, moderate delithiation ratios
(X=0.34-0.38 in Lix(Nio.sMno2C00.2)O2 at C/10 at 1% cycle, see Figure 78b) are reached so no
significant structural changes are expected to occur in the materials and, as observed in the
electrochemical tests, no significant capacity loss was observed for the three materials,
whatever the cycling rates. Cyclings were also performed in a larger potential window (2.5-
4.6V) at C/5 to study the behaviour of those materials when reaching higher delithiation ratios
(X=0.15-0.26 in Lix(NiosMno2C002)O2 at C/5 at 1% cycle, see Figure 80b) that may be critical
for the stability of the material during cycling. Indeed, at such potential/delithiation ratios, phase
transitions in the layered phase domain such as H2->H3 are known to be harmful for the
structure and the cyclability of the material because of pronounced chex parameter
drop.84220.221.270211 1n those cycling conditions, as observed in Figure 79 and Table 31, the
platelets showed higher 1% discharge capacities than the conventional particles but the 17 nm
platelets showed very reduced capacity retention caused by an irreversible oxidation occurring
at the end of the 1% charge between 4.5 and 4.6V. The 86 nm platelets and the conventional
particles showed similar capacity retentions. As shown in Figure 82-93, higher delithiation
ratios are reached in GITT conditions at end of charge (X=0 in Lix(Nio.sMno2C00.2)O2, some of
them even going slightly into negative values because of the degradation of the electrolyte). As
a consequence, and as shown in Figure 92 and Figure 93, H2->H3 and even H3->H4 phase
transitions occur causing large anisotropic volume changes, that would induce strains and a loss
of percolation in the material. This causes a significant reduction of the performances along
cycling. Those phase transitions are clearly enhanced by the platelet morphology because of
their orientation that enhances the diffusion of Li* ions into the structure and the structural
collapse at the particle level when high delithiation rates are reached. Regarding the XPS
experiments, the large amount of LiF/LixPFyO; species at the surface of the 17 nm platelets at
all the states of charge studied revealed an exacerbated reactivity of the lithium salt LiPFs versus
the {001} facets that are extended versus other crystallographic orientations in this material.
On the contrary, the slightly lower amount of degradation products at the surface of the 86 nm
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platelets showed a reduced reactivity induced by the increase of the proportion of {010} facets
in the material.

IV.3.6.2. Relation between the phase transitions and the surface
composition

The more intense volume changes observed for the 17 nm thick platelets (17-PL) as well as the
larger amount of LiF/LixPFyO; resistive species found at their surface must explain the lower
capacity retention observed for the 17 nm platelets (17-PL) when cycled at C/5 in the 2.5-4.6V
potential window (Figure 79). Contrary to the GITT experiments, the H3->H4 phase transition
is not expected to intervene in the C/5 cycling conditions because the delithiation ratios reached
are not high enough to allow such phase transition.??>??! However, the H2->H3 phase transition
is very likely to occur, concomitantly with oxygen release due to the stabilization of the M*
ions into M?* ions.®* This oxygen release would be limited to the near-surface region because
of the limited diffusion length of oxygen anions in NMC particles at 25°C.3* This could be
associated to the irreversible oxidation observed for the 17 nm platelets at end of charge in
Figure 79 and Figure 80. As the surface area is 3 times larger for the 17 nm thick platelets (17-
PL) than for the 86 nm thick platelets (86-PL), it would explain why this surface phenomenon
is significantly observed only for the 17 nm thick platelets (17-PL) in the C/5 cycling. This
oxygen loss in the near-surface region inevitably accompanies with the transformation of the
layered structure to spinel and/or rock-salt structure, although those phases were not observed
on the XRD patterns obtained after cycling, since they must be limited to a few atomic layers.
As this layer forms, the amount of oxygen released decreases because of the limited diffusivity
of oxygen anions in the lattice, the oxygen-depleted surface layer gradually stops forming and
the active material/electrolyte interface stabilizes. As observed with the evolution of the dQ/dV
curves of the 17-PL sample (17 nm platelets) for the C/5 cycling in Figure 81, the irreversible
oxidation occurs mainly at 1% cycle as the oxidation peak at 4.5-4.6V disappears almost
completely from the 2™ cycle. This release of reactive oxygen may also be responsible for a
more important degradation of the electrolyte by electrochemical oxidation.®* This degradation
would create a large amount of degradation products and the lower surface energy of the {001}
facets would allow the deposition of those products and facilitate their adsorption at their
surface, like it does for specific solvents.®198112115 Thjs would explain the more important
covering of the 17-PL (17 nm platelets) electrodes by the SEI, as shown in Figure 87. Moreover,
a quick increase of the internal resistance is observed from the shift of the potential at the
beginning of discharge reflecting the formation of a resistive surface layer that hinders the
reintercalation of Li ions into the structure. This internal resistance increases quickly during the
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first cycles and less rapidly in the following cycles. Similarly, as observed in Figure 79, the
capacity drop of the 17 nm platelets (17-PL) is very fast during the 10 first cycles and less rapid
afterwards, reflecting a stabilization of the surface of the material.

1VV.3.6.3. Stability of the different facets during cycling

Those results infer that the 17 nm platelets (17-PL), with extended {001} facets, are more prone
to undergo phase transitions and associated oxygen loss during cycling. This is in opposition
with what was shown by Jung et al.?®* They studied doped LiNio.92Mno,04C00.0402 platelet-
shaped particles of different thicknesses, boron-doped particles of 74 nm thickness and
phosphorus-doped particles of 144 nm thickness in average, and they showed that the 144 nm
platelets were more prone to oxygen loss and phase transition during cycling compared to the
thinnest ones.?°* From first-principle calculations, they revealed that the (102) planes, identified
as the lateral planes of their particles, were more prone to undergo oxygen release compared to
the (003) planes due to a lower oxygen vacancy formation energy.?®* However, they also
showed that doping had modified the surface composition of their particles and made them less
prone to oxygen loss, so the reactivity of the facets was very likely modified by the doping. Zhu
and Chen studied NMC333 materials with different morphologies.®® They compared platelet-
like particles with extended {001} surfaces being ~100 nm thick and polyhedral particles of
~100 nm with a majority of {012} (lateral) surfaces. Despite the larger capacities delivered by
the polyhedral particles, thanks to the more opened Li* ion diffusion pathways, they also
emphasized the higher stability of the platelet-like particles with extended {001} facets, due to
their lower surface energy making them less prone to Ni surface reduction, less reactive and
more stable during electrochemical cycling.®® However, in that case, their particles are closer
to the morphology obtained for our 86 nm platelets and conventional particles, that showed to
be more stable than our 17 nm platelets. Our 17 nm platelets, showing the most unstable
behaviour during cycling, are mainly composed of {001} facets that are supposed to be among
the most stable during cycling. The main difference between our samples and the ones described
in these articles is that, our 17 nm platelets are much thinner so they generate a much larger
amount of surfaces, as shown by the BET surface area measurements given in Figure 73. As
the oxygen release phenomenon is observed at the surface, it could explain why oxygen release
is more intense for this morphology despite the relative stability of the {001} facets compared
to the others. The larger specific surface area may play a significant role here and must explain
the relative instability of the 17 nm platelets compared to thicker platelets.
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IV.3.6.4. Strategies to overcome the exacerbated reactivity of the thin
platelets

Increasing the thickness of the platelets to some extent, up to around 100 nm for example, may
allow to alleviate the high reactivity of the thin platelets morphology without exposing a too
large amount of lateral facets that were shown to be more reactive than the {001}.%°2% Another
efficient way could be also to increase the length of the platelets and to organize them radially
into the agglomerates. Du et al. synthesized such NMC 811 particles organized radially into the
secondary particles and revealed the important role played by the particles dimension and
organization in the H2->H3 phase transition at end of charge.'% This strategy allowed them to
obtain slightly better capacities compared to randomly distributed particles with a 1% discharge
capacity of 222 mAh/g (versus 213 mAh/g for the randomly distributed particles) when cycling
at C/5 in the 2.8-4.6V potential window, their radially grown platelet-like particles giving the
Li* ions ideally oriented pathways. They showed that long radially-oriented platelet-like
particles allowed to have gradually distributed Li* ions inside the diffusion channels, acting like
a buffer at deep lithiation states, and thus delaying the H2->H3 phase transition. This
distribution alleviates the decrease of the cnex parameter, impedes the structure collapse at the
particle level and the generation of important volume variations and microstresses caused by
this phase transition occurring at deep delithiation state. This particular morphology allowed
the particles to deliver slightly improved capacity retention with 85% (versus 82% for the
randomly distributed particles) after 150 cycles at C/5 and 76% (versus 70%) after 200 cycles
at 1C in the 2.8-4.6V potential window.1%

Those results show that platelets dimensions must be chosen carefully because they can have a
strong impact on the electrochemical performances and the cycling stability. For cycling at
regular potentials such as 4.3V, thin platelets of 17 nm thickness and thicker platelets of 86 nm
thickness can be used because no critical delithiation ratios are reached at this potential in
regular cycling conditions. At higher potentials such as 4.6V, thicker and longer platelets must
be preferred in order to improve the structural stability of the particles upon cycling.
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IV.4. Conclusion

NMC622 samples with platelet-shaped particles were synthesized by NHsOH-assisted
coprecipitation of a mixed transition metal hydroxide precursor followed by a solid-state
reaction with Li2COs at high temperature. Two samples with crystallographic structure close to
the ideal 2D layered structure (less than 5.2% Ni?* ions in Li* sites) and with platelet-shaped
particles of 86 and 17 nm thickness were obtained. Those two samples were compared to a
sample consisting of 280 nm particles with a regular morphology. Unexpectedly, the platelets
didn’t show better electrochemical performances than the conventional particles, the random
orientation of the platelets in large micrometric agglomerates limiting the beneficial effect of
oriented particles on the diffusion of Li* ions in the structure. The 17 nm platelets showed
particular reactivity when cycled up to 4.6V, with an irreversible oxidation occurring at end of
the 1% charge. GITT experiments and post cycling analyses were performed in order to explain
this phenomenon. XPS analyses revealed an exacerbated degradation of the electrolyte salt
versus the 17 nm platelets leading to a more important covering of the electrodes by the SEI.
Ex situ XRD analyses after cycling revealed that the H2->H3 and H3->H4 phase transitions
were favoured at end of charge for the platelets because their crystallographic oriented growth
enhances the Li* ions diffusion into the structure. Those structural changes are promoted when
the platelet is thinner and are responsible for numerous anisotropic volume changes, causing
lower capacity retention when cycling is performed at high potential. The smaller dimensions
of the 17 nm platelets are also likely to enhance lattice oxygen release at the surface of the
particles, which catalyses the degradation of the electrolyte and explains the larger amount of
degradation products found at the surface of the particles.
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IV.5. Supporting information
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Figure S-1V 1 : XRD patterns (a,b) and SEM pictures (c,d) of the mixed TM hydroxide precursors

synthesized by coprecipitation with a low-concentrated (0.36M) NH4OH solution (a,c) to obtain the

conventional NMC622 layered oxide and a highly concentrated (5M) NH4OH solution (b) to obtain
platelet-like NMC622 particles.

When the 0.36M NH4OH solution is used during the coprecipitation, platelets of around 30 nm
thick and 170 nm long are obtained while when the 5M NH4OH solution is used, platelets of
around 15 nm thick and 260 nm long are obtained. This shows that increasing the concentration
of the NHsOH solution during the coprecipitation helps forming particles with a more
pronounced platelet shape, with a smaller thickness and a larger length.

176



Chapitre 1V - Dévoiler la dépendance de la morphologie sur la réactivité de 1’oxyde lamellaire LiNio.sMno.2C00.202 en
batteries Li-ion

(003) (104)
a) (018)(110)
3 _AL U PR WPN. ...
2 \\
S VU S ..
= ‘
l IS~PL !10 C
A l A . tTRL:T8OC
ey
15 2035 40 45 60 65 80,

LiNiO2-type phase
26(°), ACu PDF 01-070-4310

810°C d)!Dl@ r
86-PL

Figure S-1V 2 : XRD patterns (a) and morphologles (b- f) of the samples synthesized from the
transition metal hydroxide obtained by coprecipitation using a highly concentrated 5 mol/L NH,OH
aqueous solution. Lithiation to obtain the lithiated layered oxides was performed at 780°C (17-PL
sample), 810°C (86-PL sample), 840°C, 870°C or 900°C using Li»COs as Li precursor. The XRD
patterns were obtained after 35 min analyses.

Figure S-IV 2 summarizes a preliminary study performed to identify the best synthesis
conditions to obtain layered oxides with platelet-like morphologies. Figure S-1V 2 a shows that
for the two lowest temperatures, 780°C and 810°C, the intensity of the (003) reflection is
obviously higher than that of the (104) diffraction line, whereas when higher temperatures are
used the contrary is observed. This observation shows that only the samples obtained at 780°C
and 810°C have a structure close to the ideal 2D layered structure.*7°:94243 Figure S-I1V 2b-f
shows the morphologies obtained for the five samples synthesized between 780°C and 900°C.
Platelet-shaped particles are obtained between 780°C and 840°C with a clear increase of their
thickness with increasing temperature. However, it is observed that the platelet morphology
tends to disappear at temperatures higher than 870°C in favour of a more prismatic morphology.
As they have the structure that is the closest to the ideal 2D one and platelet-shaped particles
with different thicknesses, the samples obtained at 780°C and 810°C were selected for further
characterizations. They are named respectively 17-PL and 86-PL.
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Chapitre V- Etude de la réactivité des oxydes lamellaires
LiNio.sMno2C00.20: vis-a-vis de I’eau

V.1. Introduction

Dans les chapitres précedents, différentes series de matériaux LiNiosMno2C00,202, présentant
des particules primaires de différentes tailles et morphologies, ont été étudiées. Leur étude a
permis de mettre en évidence des différences de réactivité et de performances électrochimiques
en fonction de leur morphologie. Malgré le fait que nos matériaux aient été obtenus dans des
conditions de synthéses variées, une quantité significative de LioCOs a été observée a leur
surface quelle que soit leur morphologie.?’82%2% Comme nous I'avons déja mentionné plus
haut, ce carbonate peut provenir de I’exceés utilis¢ lors de la synthése pour favoriser la formation
de la structure lamellaire ou bien étre formé apreés synthese a cause de la réactivité du matériau
a I’air ambient, méme si, pour limiter ce phénoméne, nos matériaux sont stockés en boite a
gants.2*4-246 Or, Li,COs3 a tendance a se décomposer dans 1’électrolyte lors du fonctionnement
de la batterie générant, dans le cas des électrolytes a base de LiPFg, un dégagement gazeux de
CO: et de POF3 pouvant entrainer un gonflement de la batterie lorsque ce dégagement est trop
important.?622% C’est pourquoi les industriels cherchent a minimiser la présence de Li,COs3
dans le matériau actif.

Plus généralement, les matériaux NMC riches en Ni sont particuliérement réactifs vis-a-vis de
I’air et sont enclins a former une grande quantité d'impuretés lithiées en surface.?4°29"-3% g°j]
est parfaitement établi que le lavage a I’eau permet leur élimination de la surface des particules
de matériau actif, il a aussi un fort impact négatif comme en témoignent les chutes importantes
de performances électrochimiques observées aprés lavage dans la littérature.3%53% | es
mécanismes de dégradation des matériaux actifs suite au lavage a I’eau sont encore relativement
peu connus. 1 est d’autant plus intéressant de s’y intéresser car leur compréhension conditionne
I’utilisation de ces matériaux dans des systemes aqueux. Ces systemes et notamment
’utilisation de formulations d’encres aqueuses intéressent de plus en plus les industriels qui
vont chercher dans les années a venir a limiter I’utilisation de solvants organiques toxiques, tel
que le N-méthyl-2-pyrrolidone (NMP), pour la production de batteries a trés grande échelle.

Il nous a donc paru intéressant d'étudier les effets d'un lavage a 1'eau d’un de nos matériaux sur

ses propriétés électrochimiques, d'explorer les mécanismes mis en jeu lors de ce lavage ainsi
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gue ceux qui permettent la restauration des propriétés électrochimiques. Cette étude a été initiée
au début de la these et a été menée en paralléle des autres études décrites dans les chapitres
précédents. Elle pourra étre poursuivie par la suite en tirant les enseignements de toutes les
syntheses et travaux réalisés au cours de la these.

V.2. Etat de I'art sur le lavage a I'eau des NMC

Un lavage a I’eau permet d’éliminer les « bases solubles », notamment le carbonate de lithium,
naturellement présent en surface des particules de NMC riches en Ni d0 a leur réactivité vis-a-
vis de I’air.393073%8 Cependant, il a également été montré que le lavage a I’eau avait tendance
a dégrader la structure lamellaire. En effet, il provoque un échange ionique entre les ions Li* et
les ions H* au sein de la structure amenant la formation de LiOH en surface. 3039308310 Hamam
et al. ont estimé le taux d’extraction d’ions Li* de la structure de LiNiosMno3Co00202 due a la
formation de LiOH, comme étant de 1’ordre de 0,5 - 1 %mol. selon la morphologie du matériau
et aprés 24h d’agitation dans 1’eau déionisée.3%°

Suite a I’échange Li*/H", une couche composée d’oxyhydroxydes MOOH se forme puis se
transforme en spinelle ou en structure de type MO en fonction de la température a laquelle est
séchée la poudre aprés lavage.?4>305306:308310 Entre 80 et 150°C environ, les oxyhydroxydes
MOOH sont transformés en structure spinelle de type MzOs selon la réaction®® :

1 1 1
MOOH — ZM;0, +5Hz0 + 0,

Entre 250 et 360°C environ, la structure spinelle se transforme en structure de type MO selon
la réaction®® :

1
M304 - 3M0 +§02

Le lavage a I'eau provoque donc une détérioration de la structure lamellaire et la formation
d'une couche resistive en surface des grains. Ceci induit une perte drastique des performances
électrochimiques.®®>3% Ainsi, par exemple, Pritzl et al. ont montré que le lavage a ’eau de
particules de LiNiogsMno05C00,1002 entrainait une chute de la capacité de décharge de 178
mAh/g a 158 mAh/g pour un matériau séché a 80°C et jusqu’a 90 mAh/g pour un matériau
séché a 300°C. De méme, les capacités apres 200 cycles ont chuté de 12% pour le matériau
brut, de 20% pour le matériau lavé et séché a 80°C et jusqu’a 92% pour le matériau lave et

180



Chapitre V - Etude de la réactivité des oxydes lamellaires LiNio.sMno.2C00.202 vis-a-vis de I’eau

séché & 300°C.3% Les paramétres du lavage jouent aussi un réle important. Sur des particules
de LiNio,goMno,05C00,1502, Park et al. ont montré qu’en augmentant la quantité d’eau utilisée
pour laver le matériau, le lithium résiduel en surface était plus facilement éliminé mais que cela
entrainait une diminution des performances en cyclage.3!! Ils ont établi que le ratio NMC/eau
idéal pour effectuer ce lavage était de 1 : 1. lls ont egalement montré que la température de
séchage aprés lavage avait un impact notable sur la quantité d’impuretés lithiees reformées
apreés lavage et que le meilleur compromis était 120°C 3!

Si un lavage a I’eau a tendance a dégrader les performances électrochimiques du matériau, il a
¢galement été montré qu’un traitement thermique approprié pouvait permettre de retrouver une
partie significative des performances perdues suite au lavage.3%®3!2 Xjong et al. ont ainsi étudié
I’effet d’un traitement thermique aprés lavage a 1’eau sur les performances électrochimiques de
particules de LiNiosMno1C00102.2% Si les performances électrochimiques du matériau lavé
puis traité thermiquement a 300°C sont inférieures a la fois en termes de capacite initiale et de
perte de capacité apres 100 cycles comparativement au matériau non lavé, une élévation de la
température jusqu'a 700°C permet de les améliorer sensiblement grace a une reconstruction du
matériau. Certes, la capacite reste plus faible que celle obtenue avec le matériau initial mais les
auteurs montrent que la perte de capacité au bout de 100 cycles a été diminuée de moitié pour
le matériau lavé et recuit a 700°C par rapport a celle observée pour le matériau initial. 3%

Apres un stockage de 30 jours en atmosphere humide (80% d’humidité relative) a 60°C d'un
¢chantillon de NMC 701515, Huang et al. ont constaté la formation d’une couche de Li2CO3
d’environ 90 nm a la surface des particules, ainsi qu’une fine couche de structure rock-salt de
type MO entre cette couche de LioCOs et le matériau actif, rendant le matériau quasiment
électrochimiquement inactif.>! Ils ont montré qu’un traitement thermique a 800°C pendant
trois heures sous O permettait de restaurer complétement les propriétés électrochimiques du
matériau en réinjectant les ions Li* au sein de la structure lamellaire et en réoxydant la couche
de MO. Leurs travaux démontrent que la qualité de la régénération/reconstruction est fonction
de la température mais aussi de I'atmosphere utilisée pendant le traitement thermique,
I’atmosphére Oz étant nécessaire pour réoxyder la structure MO tout en empéchant la
reformation de Li.COj3 en surface du matériau pendant le traitement thermique.3%

Martinez et al. ont montré que le stockage de différents composés riches en Ni
(LiNio,5Mng3C00,202, LiNiosMno2C00202, LiNiogMno1C0o,102 et LiNio9C00102) sous une
atmosphére CO2/Ar (8/92, ratio molaire) humide (90% d’humidité relative) a 35°C pendant 6
jours entrainait la formation de Li>COgz, d’oxyhydroxydes MOOH et de phase de type rock-salt
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MO. Il ont également montré la reformation de la structure lamellaire a partir de la structure
rock-salt & des températures supérieures a 300°C, par réaction avec le carbonate de lithium de
surface, selon la réaction?® :

MO + 20, + ~Li,C0, S LiMO, + €O,
4 2 2
Le Tableau 1 récapitule les informations données par quelques articles récents axés sur I’étude
de matériaux NMC de différentes compositions suite a une exposition a une atmosphere humide
ou un lavage a 1’eau. Il reprend les compositions étudiées, les conditions utilisées pour laver et
sécher les matériaux, les mécanismes de dégradation proposés ainsi que les techniques de
caractérisation utilisées pour proposer ou Vérifier ces mécanismes.

Dans ces articles, beaucoup de composés ont été étudiés dans des conditions de lavage, de
séchage et de traitement thermique variées. Globalement, les éléments qui ressortent de ces
articles sont les suivants :

- L’exposition de NMC a une atmosphere humide aboutit a la formation d’une grande
quantité d’impuretés lithiées (LioCO3z et LiOH) en surface. La mobilisation des ions Li*
de la structure lamellaire pour la formation de ces composés entraine la formation de
couches délithiées, induisant la formation d’oxyhydroxydes MOOH, suite a
I’incorporation d’ions H*, et de MO de structure rock-salt, suite & une densification
causée par une perte d’oxygene et a la diffusion des métaux de transition des feuillets
vers les espaces interfeuillets dans les sites laissés libres par les ions Li*.24>301

- Un lavage a I’eau permet I’élimination de ces impuretés lithiées de la surface des
composés, par leur dissolution dans I’eau de lavage.3%>3%310 | e lavage entraine un
échange Li"/H* au sein de la structure lamellaire induisant la formation
d’oxyhydroxydes MOOH, et la réaction des ions Li" avec 1’eau entraine la formation
continue de LiOH en surface au cours du lavage.3>:306:308-310313 | 5 délithiation due au
lavage entraine également la diffusion de métaux de transition des feuillets vers les
espaces interfeuillets et une perte d’oxygene entrainant une densification et la formation
de structure spinelle de type M3Os et/ou rock-salt de type MO,305306:310

- Le séchage aprés lavage favorise la conversion de la couche d’oxyhydroxydes MOOH,
formée suite a I’échange Li*/H*, en oxydes de type spinelle et/ou rock-salt par

élimination d’eau.24530%°
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- Un traitement thermique effectué sous O aprés le lavage permet de reformer la structure
lamellaire, en réoxydant la couche de structure spinelle/rock-salt et en réinjectant les
ions Li* contenus dans LiOH formé lors du lavage en surface.?4°301:306

- Lelavage et le « nettoyage » de la surface accroissent la sensibilité des composés a 1’air
et a ’humidité et une nouvelle exposition a I’air ambient entraine la formation d’une

quantité encore plus importante d’impuretés carbonates et/ou hydroxydes,306308:310314

Malgre ces grandes tendances bien établies, de grandes disparités persistent entre les articles
quant aux mécanismes proposés pour expliquer ces tendances. Chaque article ayant étudié un
composé donné, lavé ou traité dans des conditions particuliéres (temps de lavage ou
d’exposition a I’atmosphére humide, taux d’humidité dans 1’atmosphére, pH de la solution de
lavage, température a laquelle a été effectuée le lavage ou I’exposition, température de séchage
et de I’éventuel traitement thermique réalisé suite au lavage ou a I’exposition), les mécanismes
donnés pour expliquer ces traitements différent significativement d’un article a I’autre et
relevent parfois plus de I’hypothése que du mécanisme clairement vérifié et observé. C’est
pourquoi nous avons pensé qu’il serait intéressant d’étudier la réactivité de nos composés
NMC622 vis-a-vis de I’eau afin de voir si nous pouvions compléter ces recherches et contribuer
a D’établissement d’un mécanisme clair pour expliquer I’impact d’un lavage a 1’eau sur la

structure lamellaire de nos matériaux.
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Tableau 1 : Récapitulatif des mécanismes de dégradation proposés dans la littérature pour des composés NMC lavés ou exposés a I’eau, et les méthodes de
caractérisation utilisées pour proposer ces mécanismes.

Article

Matériaux / Conditions de lavage et
séchage

Mécanismes proposeés et/ou observations

Meéthodes de caractérisation utilisées

Martinez, A. C.; Grugeon,
S.; Cailleu, D.; Courty,

M.; Tran-Van, P.;
Delobel, B.; Laruelle, S. J.
Power Sources, 2020,

468, 228204 24

NMC532, 622, 622-coaté Al20s, 811, 901

Exposé pendant 6 jours a une atmospheére
Ar/CO2 8/92 (ratio molaire) avec 90%
d’humidité relative a 35°C

Séché au Buchi pendant 24h a 110°C

Aprés exposition a I’atmosphére H20/COz, transformation de LiOH
en Li2CO3

H,0/CO
LiMO, ——5 % Li,CO5 + MOOH + x MO + x MnO,

150-400°C

Titration acide-base

MOOH ——— MO + % H20 + % Oz ATG-MS
>300°C

MO + % Oz + % Li2CO3 —— LiMO2 + % CO2

Note : cette derniere réaction ne peut avoir lieu pour des matériaux

lavés
Huang, B.; Liu, D.; Qian, | NMC701515 Aprés D’exposition sous atmosphére humide, formation d’une | XPS
K.; Zhang, L.; Zhou, K; couche de Li2COs et d’une fine couche de structure rock-salt de type | DRX
Liu, Y.; Kang, F.; Li, B. | Exposé pendant 30 jours a une atmosphere | MO a la surface HRTEM & FFT
ACS Appl. Mater. | humide (80% d’humidité relative) a 60°C Aprés le recuit, réinjection des ions Li* au sein de la structure | ATG
Interfaces, 2019, 11, | Recuit a 800°C pendant 3h sous oxygene lamellaire et réoxydation de la couche de MO
14076-14084 30
Jung, R.; Morasch, R.; | NMC333, 811 Apres 1 an de stockage a 1’air ambient, formation d’une couche de | Raman
Karayaylali, P.; Phillips, =10 nm d’impuretés en surface du NMC 811, majoritairement des | GC
K.; Maglia, F.; Stinner, C.; | Exposé pendant 3 mois ou I an a I’air ambient | carbonates et une fraction plus faible d’hydroxydes et | XPS
Shao-Horn, Y.; Gasteiger, | (30-50% d’humidité relative) a température | essentiellement & base de Ni.
H. J. Electrochem. Soc., | ambiante
2018, 165 (2), A132-
Al4134
Pritzl, D.; Teufl, T.; | NMC850510 Pendant les lavages : OEMS
Freiberg, A. T. S.; Strehle, Dissolution du Li2COs, LiOH et échange Li*/H* produisant LiOH et | Titration
B.; Sicklinger, J.; | Lavage a I’eau déionisée, en une ou deux | MOOH en surface XPS
Sommer, H.; Hartmann, | étape(s) sous différentes atmosphéres (Ar ou EIS
P.; Gasteiger, H. A. J. | air) pendant 20 min A TA Pendant le séchage : ATG-MS
Electrochem. Soc., 2019, | Séchage sous vide a différentes températures | MOOH - 1/3 M304 + % H20 + 1/12 O2 (80-150°C)
166 (16), A4056-A4066
305 M304 2 3 MO + % O, (250-360°C)
Azhari, L.; Zhou, X.; | NMC333, 622,811 Dissolution de Li2COs, de LiOH et formation d’une phase cubique | XRD
Sousa, B.; Yang, Z.; Gao, MO. 2 mécanismes hypothétiques : SEM + EDS
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G.; Wang, Y. ACS Appl. | Lavé a I’eau déionisée entre 0 et 24h - Réduction Ni®* > Ni?* et perte d’oxygene TEM

Mater. Interfaces, 2020, | Séché al’air a 80°C et sous vide pendant 1 nuit | -  Echange Li*/H* (perte d’H et O aprés séchage) ICP-OES

12 (52), 57963-57974 310 | a80°C Formation de carbonates de Ni aprés lavage a 1’eau, séchage et | XPS
exposition a 1’air

Lee, C.; Yokoyama, Y.; | LiNiOzcyclé dans un électrolyte aqueuxa 1M | Formation d’un film NiOOHx a la surface par intercalation d’ions H* | Raman in-situ,

Kondo, Y.; Miyahara, Y.; | de LiNO3 Formation d’une phase de type spinelle sous la surface, provoquée | TEM

Abe, T.; Miyazaki, K. ACS par ’absence de Li dans la couche de NiOOHx crée XPS

Appl. Mater. Interfaces Dissolution d’ions Ni DRX

2020, 12 (50), 56076—

56085 312

Bichon, M.; Sotta, D.; | NMC532 lavé pendant 1h dans I’eau ou | Pendant le lavage : dissolution des composés basiques de surface > | XPS

Dupré, N.; De Vito, E.; | eau+H3POs4, séché a 50°C ou filtré & | formation de LiOH par échange Li*/H* RMN

Boulineau, A.; Porcher, | température ambiante

W.; Lestriez, B. ACS Appl.
Mater. Interfaces 2019, 11

Apres le lavage a I’eau+HsPOq :
- Couche de surface avec mélange de cations

HRTEM-HAADF et STEM-BF
XPS

(20), 1833118341 308 - Dissolution partielle des métaux de transition EELS
- Phase polycristalline et couche amorphe fine et non uniforme,
peut étre composée de LiOH, Ni(OH)2, Co(OH)2 et Mn(OH)2
pour I’échantillon lavé a 1’eau
Hamam, I.; Zhang, N.; | LNO, NCA831502, NMC532 2 régimes selon le pH : ICP-OES,
Liu, A.; Johnson, M. B.; - Haut pH : échange Li*/H* (production de LiOH) et peu/pas de | ATG-MS,
Dahn, J. R. J. | Agité dans I’eau ou une solution de 0,05M dissolution de métaux de transition Titration pH
Electrochem. Soc. 2020, | d’HCI ou a pH constant de 2, 7 ou 10 - Bas pH : peu d’échange Li*/H* mais délithiation et dissolution | DRX
167 (13), 130521 3% Pendant 15 min, puis répété pendant 30 min, significative de métaux de transition
1h, 4h, 6h, 24h ou 48h
Valeur du pH entre les 2 régimes : 7-10, dépend du taux de Ni dans
le NMC et de la morphologie du matériau
Xiong, X.; Wang, Z.; Yue, | NMC811 Lavage a I’eau : délithiation, perte d’oxygene, formation d’une fine | TEM & FFT
P.; Guo, H.; Wu, F; couche de type MO en surface EDX
Wang, J.; Li, X. J. Power | Agité dans I’eau pendant 20 min, filtré et traité | Traitement thermique : réoxydation de la couche de MO qui réagit | DRX

Sources 2013, 222, 318-
325 306

thermiquement a 700°C sous flux d’O2

avec Li2O/LiOH formé continuellement suite au lavage

Aprés lavage et traitement thermique : Li2O/LiOH éliminé - moins
de HF produit = moins de dissolution de métaux de transition dans
1’électrolyte

Couche amorphe de Li2CO3/LiOH et couche intermédiaire de MO
observées a la surface du matériau lavé et traité thermiquement aprés
stockage a I’air (augmentation de la sensibilité apres lavage)
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V.3. Choix et preparation des échantillons

Parmi les matériaux que nous avons préeparés, 1’échantillon 900-5-air, décrit dans le chapitre II,
a été choisi pour mener cette étude. En effet, la présence d'une quantité importante de carbonate
de lithium (environ 5 % mol. et 10 % at. en surface) a été détectée. Néanmoins la préparation
d'un nouveau lot a été nécessaire pour mener a bien I'étude de I'impact du lavage,
éventuellement suivi d'un traitement thermique. Ce nouvel oxyde, nommé 900-5-air-2, a été
préparé en reprenant les conditions expérimentales de I'échantillon de référence 900-5-air,
détaillées dans le chapitre Il, en utilisant néanmoins des quantités de réactifs beaucoup plus
importantes afin d’avoir suffisamment de matériau entre chaque traitement pour le caractériser.
Comme detaille plus tard lors des caractérisations structurales, ce nouvel échantillon posséde
une quantité plus importante d’ions Ni?* dans 1’espace interfeuillet (8,9 %, voir Tableau 3),
suggerant une structure plus éloignée de la structure lamellaire idéale 2D que les échantillons
présentés jusqu’alors. Nous avons constaté lors de syntheéses ultérieures I’impact important que
pouvait avoir la quantité de matiere utilisée sur la réactivité entre le précurseur hydroxyde mixte
de métaux de transition et le LioCOs3 lors de la calcination. L’utilisation de plus grandes
quantités de réactifs diminue en effet la surface d’échange entre la poudre et I’atmosphére de
synthése, ce qui a probablement tendance a modifier la réactivité de LioCOz et I’incorporation
du Li au sein de la structure lamellaire. Une partie de cet oxyde 900-5-air-2 (1,2 g) a €té lavée
dans 10 mL d’eau déionisée pendant 2h dans un bécher sous agitation. Cette quantité d’eau a
été choisie afin de garantir un large exces d’eau par rapport a la masse de poudre et d’exacerber
I’effet du lavage sur la structure. La poudre a ensuite été filtrée sur Buchner puis séchée pendant
une nuit a I’étuve a 80°C. L’oxyde obtenu est appelé 900-5-air-2-W. Enfin, une partie de
I’échantillon 900-5-air-2-W (0,5 g) a été recuite sous flux d’O2 a 550°C pendant 3h pour obtenir
I’oxyde 900-5-air-2-WH.

Ces trois matériaux ont été caractérisés par différentes techniques pour analyser leur structure,
les comparer entre chacun des traitements et tenter de proposer des mécanismes de dégradation
et de réparation. Les résultats seront ensuite compares a ceux proposés dans la littérature et nous
tenterons de comprendre comment chacun de ces traitements a pu affecter la structure lamellaire
de nos composes.
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V.4. Effet du lavage et du traitement thermique sur les propriétés
électrochimiques

Les performances électrochimiques des trois matériaux ont été comparées afin d’évaluer
I’impact du lavage a I’eau et du traitement thermique sur ces derniéres. Les matériaux ont été
cyclés en piles bouton de type CR2032 en mode galvanostatique face au Li métallique. Les
conditions de préparation des électrodes correspondent a celles décrites dans les chapitres
précédents.?’®2% Les cyclages ont été réalisés a C/20 (1 charge et 1 décharge réalisée en 20h)
entre 2,5 et 4,3V vs. Li*/Li dans un électrolyte a base de LiPFs dans un mélange DMC/FEC
(70 : 30). La Figure 94 compare les courbes de charge et décharge (Figure 94a), les courbes de
cyclage (Figure 94b), les courbes dérivées dQ/dV=f(V) obtenues au 1° cycle (Figure 94c) et
I’évolution des capacités de décharge au cours du cyclage (Figure 94d) pour I’oxyde lamellaire
lithié initial (900-5-air-2), lavé a 1’eau (900-5-air-2-W) et lavé puis traité thermiquement (900-
5-air-2-WH).

Les capacités de 1°® décharge, les taux de capacité irréversible (IRC) et les rétentions de
capacité apres 30 cycles sont comparés dans le Tableau 2.

Tableau 2 : Capacités de 1° décharge, taux de capacité irréversible (IRC) et rétention de capacité
apres 30 cycles pour I’oxyde lamellaire lithié initial (900-5-air-2), lavé a I’eau (900-5-air-2-W) et lavé
puis traité thermiquement (900-5-air-2-WH).

C/20; 2.5-4.3V
. Capacité de 1°® o Rétention de capacité
Echantillon décharge (mAh/g) IRC (%) aprés 30 cycles (%)
900-5-air-2 130 24 83
900-5-air-2-W 79 25 61
900-5-air-2-WH 150 14 55
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Figure 94 : Courbes de charge et de décharge (a), courbes de cyclage V=f(x) (b), courbes dérivées
dQ/dV obtenues au 1 cycle (c) et évolution de la capacité de décharge en fonction du nombre de
cycles (d) pour I’oxyde lamellaire lithié initial (900-5-air-2), lavé a 1’eau (900-5-air-2-W) et lavé puis
traité thermiquement (900-5-air-2-WH). Les échantillons ont été cyclés a un régime de C/20 entre 2,5
et 4,3V vs. Li*/Li.

On remarque tout d’abord que 1’échantillon 900-5-air-2 délivre des performances loin d’étre
optimales par rapport aux performances des meilleurs échantillons présentés dans les chapitres
précédents. Néanmoins, comme observeé a la Figure 94a, le lavage du matériau actif a un impact
important :

e La capacité de 1°® décharge de I’échantillon lavé est largement inférieure a celle du
matériau initial (79 mAh/g pour le matériau 900-5-air-2-W contre 130 mAh/g pour le
materiau 900-5-air-2). La quantité d’ions électrochimiquement actifs est trés réduite
dans le cas de 1’échantillon lavé (AxLi = 0,35 pour 900-5-air-2-W contre environ 0,55
pour 900-5-air-2), comme le montrent les courbes de cyclage a la Figure 94b.

e Lapolarisation augmente apres le lavage comme le montre le plus grand décalage entre
le pic d’oxydation et le pic de réduction (a 3,85V et 3,66V respectivement contre 3,78V
et 3,71V pour I’oxyde lamellaire initial) sur les courbes dérivées dQ/dV données a la
Figure 94c.
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e L’évolution des capacités de décharge donnée a la Figure 94d montre que les
performances de 1’échantillon lavé restent inférieures a celles de 1’échantillon initial
tout au long du cyclage et qu’elles se dégradent bien plus vite. Apres 30 cycles, la
capacité de décharge n'est plus que de 61% par rapport a la capacité initiale pour 900-
5-air-2-W contre 83% pour 900-5-air-2.

Ces résultats sont en ligne avec les résultats de la littérature, 30530

En revanche, le traitement thermique permet une amélioration significative des performances
électrochimiques par rapport a 1I’échantillon lavé, que ce soit en termes de capacité de premicre
décharge, de polarisation ou de nombre d’ions Li* électrochimiquement actifs, comme le
montre la Figure 94.

Dans la suite de ce chapitre nous allons nous efforcer de comprendre les mécanismes de
dégradation et de restauration mis en jeu lors du lavage des matériaux a I'eau et ainsi que lors
du traitement thermique suivant.

V.5. Caractérisation des matériaux

V.5.1. Caractérisations structurales et physico-chimiques

V.5.1.1. Analyse structurale par diffraction des rayons X

Des analyses de diffraction des rayons X ont été effectuées sur ces échantillons afin de comparer
leur structure et d’évaluer I’impact des traitements réalisés sur celle-ci. Les analyses ont été
effectuées sur un diffractométre PANalytical X’Pert PRO MPD dans des conditions identiques
a celles utilisées dans les chapitres précédents.?78:2932%

La Figure 95a montre les diffractogrammes de rayons X obtenus pour les trois matériaux. Ils se
décrivent sans surprise dans le groupe d’espace R-3m. Des agrandissements sont réalisés dans
les zones 20-35° (20) (Figure 95b) et 36-39° (20) (Figure 95c). Comme le montre la Figure
95b, des traces de Li-COz sont visibles dans le matériau initial 900-5-air-2 mais le carbonate
n'est plus détecté apres le lavage ou aprés le lavage suivi d'un traitement thermique. Comme on
le voit sur la Figure 95¢ et comme confirmé par les valeurs reportées dans le Tableau 3, les
largeurs & mi-hauteur (FWHM) évoluent trés peu entre les échantillons : les traitements
n’affectent donc pas significativement la taille des cristallites.
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Figure 95 : Diffractogrammes des rayons X obtenus pour le matériau initial (900-5-air-2), lavé a I’eau
(900-5-air-2-W) et lavé puis traité thermigquement (900-5-air-2-WH).

Le Tableau 3 compare les paramétres de maille et les rapports c/a déterminés par affinement
Rietveld de ces diffractogrammes de rayons X. Les affinements ont été effectués en considérant
la présence d’ions Ni?* en site Li, en accord avec la littérature et les travaux réalisés dans les
chapitres précédents sur ce type d’échantillons.’®"795247-249278 | g affinements et I'ensemble
des données issues de ces affinements sont présentés Figure 96 et Tableau 4 pour le matériau
initial (900-5-air-2), Figure 97 et Tableau 5 pour le matériau lavé (900-5-air-2-W) et Figure 98
et Tableau 6 pour le matériau lavé et traité thermiquement (900-5-air-2-WH).
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Tableau 3 : Comparaison des parametres de maille, des rapports c/a, des largeurs a mi-hauteur
(FWHM) des pics de diffraction d’indexation (003) et (104), des distributions cationiques et rapports
Li/MT calculés a partir des affinements Rietveld des diffractogrammes de rayons X obtenus pour
I’oxyde lamellaire lithi¢ initial (900-5-air-2), lavé a I’eau (900-5-air-2-W) et lavé puis traité
thermiquement (900-5-air-2-WH). Tailles de particules primaires moyennes déterminées en mesurant

correspondantes sont données a la Figure 99.

100 particules primaires sur les clichés MEB avec le logiciel ImageJ. Les images MEB

Taille
i moyenne
FWHM FWHM Composition et .

a(b) () c(® cla (003) (104) distribution cationique LiMT d_es
particules
primaires

900-5- (Lio.s123) Ni**0.088(3)
air-2 2.87713(3) 14.2413(4) | 4.9498(2) 0.06 0.09 (Ni%0.3064)Ni**0 2595MN** | 0.83(1) 460 nm
0.222(1)C03+0,222(1))Oz
900-5- (Lio.gos) " Ni%*0.001(3))
air-2- 2.87737(3) 14.2399(3) | 4.9489(2) 0.06 0.08 (Ni%*0.3004)Ni**0 2545Mn** | 0.83(1) 440 nm
w 0.218(1)C03+0,218(1))02
900-5- (Lioses(3)™Ni**0.102(3))
air-2- 2.87773(3) 14.2431(4) | 4.9494(2) 0.06 0.10 (Ni%*0.3224Ni**0 237Mn** | 0.82(1) 440 nm
WH 0.220(1)C03+0,220(1))02
900-5-air-2
Yobs
Ycalc
— — YobsYealc
E R-3m
2
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5
u o
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Figure 96 : Affinement Rietveld du diffractogramme de rayons X du matériau initial (900-5-air-2).
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Tableau 4 : Paramétres structuraux déterminés pour 1’échantillon 900-5-air-2 par affinement Rietveld

de son diffractogramme de rayons X.

900-5-air-2
Groupe d’espace : R-3m, Z=3
2.87713(3) A=b; c =14.2413(4) A; c/a = 4.9498(2)

a=
DRX: Rup = 7.45%; Ry = 5.67%; Rbragg = 3.57%
Position de
Atome Wyckoff x/a y/b z/c Biso Occ.
Li 3b 0 0 Y 0.912(3)
Ni 3b 0 0 Y 1 0.088(3)
Ni 3a 0 0 0 0.2 1
(0] 6¢c 0 0 0.2582(4) 0.5(1) 1
900-5-air-2-W
- Yobs
o Ycalc
- - Yobs'YcaIc
S5
\ﬂi R-3m
2>
D
c
]
£
s ‘ I N
1 I
T t
20 30 40 50 60 70 80
26(°), ACu

Figure 97 : Affinement Rietveld du diffractogramme de rayons X de 1’échantillon lavé (900-5-air-2-

Tableau 5 : Paramétres structuraux déterminés pour 1’échantillon lavé 900-5-air-2-W par affinement

W),

Rietveld de son diffractogramme de rayons X.

900-5-air-2-W
Groupe d’espace : R-3m, Z=3

a=2.87737(3) A =b; c=14.2399(3) A; c/a = 4.9489(2)

DRX: Rup = 6.64%; R

p = 5.17%; Rbragg = 4.12%

Atome P(\)I\S;I;(I:‘I)(rc‘)f(:e x/a v/b z/c Biso Occ.
Li 3b 0 0 % 1 0.909(3)
Ni 3b 0 0 % 0.091(3)
Ni 3a 0 0 0 0.2 1
0 6c 0 0 0.2584(3) 0.3(1) 1
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900-5-air-2-WH

Yob:;
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Yobs'YcaIc

R-3m

Intensity (a.u.)
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Figure 98 : Affinement Rietveld du diffractogramme de rayons X de 1’échantillon lavé puis traité
thermiquement (900-5-air-2-WH).

Tableau 6 : Paramétres structuraux déterminés pour 1’échantillon 900-5-air-2-WH par affinement
Rietveld de son diffractogramme de rayons X.

900-5-air-2-WH
Groupe d’espace : R-3m, Z=3
a=2.87773(3) A = b; c = 14.2431(4) A; c/a = 4.9494(2)
DRX: Rup = 6.92%; Ry = 5.46%; Rbragy = 3.74%

Atome P(\)/;;::(E fcfie x/fa | y/b z/c Biso Occ.
Li 3b 0 0 Y 0.898(3)
Ni 3b 0 0 % 0.102(3)
Ni 3a 0 0 0 0.2 1
0 6¢ 0 0 0.2579(3) 0.2((1) 1

La premiére remarque qu'il convient de faire est que le taux d’ions Ni?* présents en site du Li
et les parameétres de maille de 1’oxyde lamellaire lithié initial (900-5-air-2) sont élevés (Nig; =
8.8%, a=2.87713(3) A et c = 14.2413(4) A). lIs sont supérieurs & ceux des échantillons étudiés
dans les chapitres précédents et a ceux trouvés usuellement dans la littérature pour un
échantillon NMC622.92% Ceci démontre que le matériau a une structure assez éloignée de la
structure lamellaire idéale 2D, ce qui explique les performances électrochimiques moindres de
ce matériau.
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Entre I’oxyde lamellaire lithié initial (900-5-air-2) et celui obtenu apres lavage (900-5-air-2-
W), les paramétres de maille et le taux d’ions Ni?* présents en site du Li n’ont pas
significativement évolué (de 8,8(3)% & 9,1(3)% pour le taux de Ni en site Li, de 2,87713(3) A
42,87737(3) A pour a et de 14,2413(4) A 4 14,2399(3) A pour c). La structure globale du bulk
n’a donc pas été significativement modifiée par le lavage a I’eau. En revanche, entre I’oxyde
lavé (900-5-air-2-W) et I’oxyde lavé puis traité thermiquement (900-5-air-2-WH), les
paramétres de maille et le taux d’ions Ni?* en site Li ont augmenté (de 9,1(3)% a 10,2(3)% pour
le taux de Ni en site Li, de 2,87737(3) A 42,87773(3) A pour a et de 14,2399(3) A 4 14,2431(4)
A pour c). Ceci témoigne que, bien que la structure de I’oxyde est éloignée de la structure idéale
initialement, celle-ci s’éloigne encore de la structure lamellaire idéale 2D, a cause d’une
stabilisation plus importante d’ions Ni%* dans 1’espace interfeuillet.*%:"®9424% 1> augmentation
des paramétres de maille est en effet en accord avec 1’augmentation du taux d’ions NiZ* en site
Li. Suite a ces deux traitements, la structure lamellaire s’est donc globalement dégradée par
rapport a celle de I’oxyde initial. Le taux d’ions Ni?* présents dans 1’espace interfeuillet,
déterminé par affinement Rietveld, permet de déterminer les distributions cationiques pour les
trois échantillons, en considérant 1’équilibre des charges et la stabilisation des ions Ni a 1’¢tat
divalent dans les espaces interfeuillets et celle du Co et du Mn dans les feuillets respectivement
a ’état trivalent et a 1’état tétravalent.*® Ces distributions cationiques sont également présentées
dans le Tableau 3. On peut ainsi déterminer les rapports Li/MT dans les trois oxydes lamellaires.
Ce rapport n’évolue pas entre ’oxyde initial (900-5-air-2) et I’oxyde lavé (900-5-air-2-W)
(0,83(1)) et n’évolue pas significativement entre 1’oxyde lavé et ’oxyde lavé puis traité
thermiquement (900-5-air-2-WH) (de 0,83(1) a 0,82(1)), ce qui suggere trés peu d’évolution du
taux de Li au sein de la structure lamellaire suite au lavage et au traitement thermique.

V.5.1.2. Analyses chimiques

Des analyses chimiques des trois matériaux ont été effectuées par ICP-OES, selon le protocole
déja décrit dans les chapitres précédents.?82932% | es résultats de ces analyses sont présentés
dans le Tableau 7. Les trois matériaux ont des compositions en métaux de transition qui
correspondent a celles attendues avec une steechiométrie Ni : Mn : Co telle que 6: 2: 2. Une
Iégere surlithiation est obtenue comme attendue pour 1’échantillon initial (900-5-air-2) avec un
rapport Li/MT de 1,08(7). La comparaison avec le rapport Li/MT de 0,83 déterminé pour
I’oxyde lamellaire suite aux affinements Rietveld en DRX suggere que cette surlithiation est
essentiellement due a la présence d’une quantité importante de carbonate de lithium. D’apres
la différence entre le rapport Li/MT obtenu en DRX, correspondant aux ions Li* réellement
inclus dans I’oxyde lamellaire, et celui obtenu en ICP-OES, correspondant a tous les ions Li*

194



Chapitre V - Etude de la réactivité des oxydes lamellaires LiNio.sMno.2C00.202 vis-a-vis de I’eau

contenus dans 1’échantillon, qu’ils soient dans 1’oxyde lamellaire ou sous forme de carbonate
de lithium, la quantité de carbonate de lithium présent dans I’oxyde initial (900-5-air-2) est
estimeée a environ 12,5% molaire et 9,7% massique.

Tableau 7 : Analyses chimiques effectuées par ICP-OES de I’échantillon initial (900-5-air-2), de
I’échantillon lavé (900-5-air-2-W) et de 1’échantillon lavé puis traité thermiquement (900-5-air-2-

WH).
ICP-OES
Echantillons Ni/}’xTM | Mn/} xTM | Co/3xTM | Li/} xTM
900-5-air-2 0.60(5) 0.20(1) 0.21(1) 1.08(7)

900-5-air-22W | 0.60(4) 0.20(1) 020(1) | 0.76(5)
900-5-air-2-WH | 0.60(5) 0.20(1) 0.21(1) | 0.78(6)

Pour I’échantillon lavé a I’eau (900-5-air-2-W), une forte chute du taux de Li dans le matériau
est observée avec une diminution du rapport Li/MT a 0,76(5). Cette diminution importante a
également été observée sur un échantillon différent ayant subi le méme lavage. Elle a été
observée sur plusieurs mises en solution de ce méme échantillon, sachant que le résultat d’une
mesure sur une mise en solution est en réalité¢ une moyenne de 5 dosages réalisés par I’appareil.
Cette valeur est relativement proche de celle obtenue avec la composition de I’oxyde
déterminée en DRX (0,83(1)). Cette diminution suggére donc 1’élimination du lithium sous
forme de carbonate de lithium, qui n’entre pas dans la composition de I’oxyde lamellaire, lors
du lavage. La différence entre les deux valeurs (0,76(5) et 0,83(1)) pourrait étre le reflet de
I’extraction d’une certaine quantité d’ions Li* de la structure (7% molaire) par échange ionique
Li*/H* tel que proposé par certains mécanismes de dégradation,30°306,308-310,313

Pour tenter d’évaluer I’ampleur de cet échange ionique, des mesures de chromatographie en
phase gaz ont été effectuées afin de déterminer le taux d’ions H* présents dans les matériaux.
Les valeurs obtenues sont quasi-égales a zéro pour les trois matériaux et suggerent que, s’il y a
eu échange d’ions Li*/H*, il a eu lieu en trés faible proportion et que le taux d’atomes
d’hydrogene introduit dans la structure lamellaire des matériaux est trés faible. En revanche,
ces mesures ont permis de détecter des traces de carbone (environ 1 %mol.) dans 1’oxyde initial
(900-5-air-2), attribuees au LioCOs3 (environ 6 %mol.), en accord avec les traces de Li.COs
détectées en DRX (Figure 95b) et des 9 % massiques de Li>COs suggeérés par les mesures ICP-
OES (Tableau 7). Par comparaison, les mesures de chromatographie effectuées sur le matériau
lavé (900-5-air-2-W) et le matériau lavé puis traité thermiquement (900-5-air-2-WH) ont donné
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des valeurs inférieures a 1 %mol., ce qui est en accord avec la moindre quantité de Li.COs
présente au sein de ces matériaux, due a sa probable élimination au cours du lavage comme
suggéré précedemment. Cette estimation reste néanmoins peu précise du fait de la faible
sensibilité de la mesure a des pourcentages massiques détectés aussi faibles (<2 %mol.).

Apres traitement thermique, tout comme celui déterminé en DRX, le rapport Li/MT n’évolue
pas de maniere significative, de 0,76(5) pour I’échantillon lavé (900-5-air-2-W) a 0,78(6) pour
I’échantillon lavé puis traité thermiquement (900-5-air-2-WH), ce qui suggere que le taux de
lithium n’évolue pas entre les deux matériaux. Cette observation pourrait suggérer la
reformation d’une petite quantité de Li.COgz en surface suite au traitement thermique, entrainant
I’extraction d’ions Li* (1 % molaire) de la structure lamellaire et la stabilisation d’une petite
quantité supplémentaire d’ions Ni?* dans les espaces interfeuillets (de 9,1(3)% a 10,2(3)%)
comme démontré précédemment avec les affinements Rietveld. De par I’incertitude sur ces

valeurs, ces tendances doivent étre vérifiées par d’autres caractérisations.

V.5.1.3. Analyses de morphologie

Ni le lavage, ni le traitement thermique suivant le lavage, n'affectent la morphologie des
matériaux, comme le montrent clairement les images MEB présentées a la Figure 99. Les tailles
moyennes des particules primaires données dans le Tableau 3 et les distributions de tailles a la
Figure 99 sont similaires pour les trois I'échantillons. La seule différence visible est I'aspect
plus lisse des particules aprés le lavage, ceci étant probablement di a 1’élimination des
impuretés de surface.

Ces observations sont tout a fait conformes aux divers travaux publiés 306:309.310
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Figure 99 : Morphologies de I’échantillon initial (900-5-air-2), de 1’échantillon lavé a 1’eau (900-5-
air-2-W) et de I’échantillon lavé puis traité thermiquement (900-5-air-2-WH). Distributions de taille de
particules primaires issues des mesures effectuées sur 100 particules avec ImageJ.

V.5.2. Analyses de surface

Nous venons donc de voir que les traitements post synthése n'avaient que peu d'impact sur la
structure cristallographique, aboutissaient a une forte diminution du rapport Li/MT dans
I’échantillon et nettoyaient la surface des particules. Une caractérisation précise de la surface

est donc nécessaire pour mieux appréhender les mécanismes mis en jeu.

La Figure 100 montre les spectres C1s, Ols, Ni3p, Co3p, Lils et Mn3p obtenus pour les 3
matériaux.
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Figure 100 : Spectres C1s (a), O1s (b), Ni3p, Co3p, Lils, Mn3p (c) obtenus pour I’échantillon initial
(900-5-air-2), I’échantillon lavé (900-5-air-2-W) et 1’échantillon lavé puis traité thermiquement (900-
5-air-2-WH).

Pour I’échantillon initial (900-5-air-2), le spectre C1s est décomposé en quatre contributions
observées a 285,0, 286,5, 288,4 et 289,9 eV correspondant respectivement aux environnements
C-CI/C-H, C-O, 0-C=0 et CO3*.1%2 Le spectre Ols présente une contribution a 529,3 eV
correspondant aux anions O% dans le réseau cristallin NMC (Onmc) et trois autres contributions
situées a plus hautes énergies de liaisons attribuées aux espéces oxygenées de surface, y compris
I’environnement COs% du LizCO3.2*? Dans le domaine d’énergie de liaison 45-80 eV, les
spectres Ni3p, Co3p et Mn3p ont été identifiés avec des maximums de pic situés respectivement
4 67,5 eV (Ni?*/Ni*")?® 61,2 eV (Co®")®* et 49,6 eV (Mn*")?, Le pic Lils est décomposé en
2 contributions a 54,2 eV et 55,7 eV correspondant respectivement aux atomes de Li dans le
réseau cristallin NMC (Linmc) et au Li2CO3.2°*?™ Le Tableau 8 présente I'ensemble des

quantifications issues de ces decompositions.

Aprés lavage, entre 1’échantillon initial (900-5-air-2) et 1’échantillon lavé (900-5-air-2-W),
nous observons clairement une diminution de la contribution des composantes attribuées aux
environnements COs? dans le pic de cceur Cls (de 5,4% at. a 1,1% at.), Ols (de 16,5 % at. a
4,4 % at.) et Lils (de 13,5% at. a 2,4 %eat.). Ces observations traduisent clairement I'élimination
du carbonate de lithium en surface lors du lavage.

Pour 1’échantillon lavé a 1’eau (900-5-air-2-W), une augmentation nette de la contribution
attribuée au hydroxyles de surface (EL= 530,9 eV) apparait (Figure 100b) et est associée a une
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augmentation des composantes C-0.3%31° Ces évolutions sont liées au changement de
composition de la surface dd a la réactivité du matériau avec I’eau de lavage. Elles suggérent la
présence de groupements hydroxyles probablement due a la formation de LiOH en surface par
réaction des ions Li* de la structure avec 1’eau, en accord avec les mécanismes proposés dans
la littérature 305306:308309 | 5 formation de LiOH n’est cependant pas clairement démontrée car

la contribution due a LiOH dans le pic Lils se recouvre avec celle du Li,CO3 & 55.5 eV.308315

Tableau 8 : Analyses quantitatives par XPS de I’échantillon initial (900-5-air-2), de 1’échantillon lavé
(900-5-air-2-W) et de I’échantillon lavé puis traité thermiquement (900-5-air-2-WH).

900-5-air-2 900-5-air-2-W | 900-5-air-2-WH
Pic | Attribution |EL (eV) | At. % |EL (eV) |At. %| EL (eV) | At. %
C-C/C-H 285.0 205 | 285.0 | 18.1 | 2850 | 175
C-O 286.5 19 286.5 4.2 286.5 2.7
Cls
CO; 288.4 1.7 288.5 2.1 288.4 1.7
COs 289.9 54 289.7 11 289.7 1.3
_ NMC 54.2 13.6 53.9 17.1 54.2 19.7
Lils
LioCOs/LIOH | 55.7 135 55.2 24 55.7 3.7
NMC 529.3 9.9 529.1 | 17.3 | 529.1 20.2
Surface 530,8 45 530.8 | 13.8 | 530,8 | 11.1
ot Surface 531.7 16.5 531.7 4.4 531.7 3.8
Surface 533.0 43 533 25 | 5330 25
Ni3p Ni 67.5 5.5 68.0 11.4 68.0 9.7
Co3p Co 61.2 1.0 60.6 2.1 60.8 2.1
Mn3p Mn 49.6 1.8 50.0 3.5 50.0 4.0

L'augmentation de la contribution Onmc (9,9 % at. pour I'échantillon initial a 17,3 % at. apres
le lavage) et des métaux de transition (8,3 % at. a 17,0 % at.) dans le spectre O1s confirme le
nettoyage de la surface.
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L’allure des spectres 2p et 3p des métaux de transition n’est pas impactée. On peut tout de
méme noter une faible augmentation de la largeur & mi-hauteur du pic du Ni2p ainsi qu’une
augmentation du rapport lsa/Imain, allant vers une proposition de formation de NiO en faible
quantité en surface.

Pour D’échantillon lavé puis traité thermiquement (900-5-air-2-WH), I’intensité de la
contribution a 530.8 eV attribuée aux groupements hydroxyles diminue (de 13,8 %at. a 11,1
%at.) (Figure 100b). Une augmentation significative du signal des contributions Onmc (de 17,3
%at. a 20,2 %at.) et Linmc (de 17,1 %at. & 19.7 %eat.) est également observée entre 1’échantillon
lavé (900-5-air-2-W) et 1’échantillon lave puis traité thermiquement (900-5-air-2-WH) (Figure
100b). Ces changements suggérent la reconstruction de la surface de 1’oxyde lamellaire, en

accord avec les mécanismes proposés dans la littérature,3053%

Dans le Tableau 9, les rapports Ni : Mn : Co en surface ont été déterminés a partir des résultats
des analyses quantitatives. Les rapports Ni: Mn: Co obtenus sont trées proches de la
steechiométrie 6 : 2 : 2 obtenue pour les trois matériaux en ICP-OES (Tableau 7). La surface
semble étre un peu plus enrichie en Ni que le bulk d’aprés le rapport Ni: Mn : Co de 0,66 :
0,22: 0,12 obtenu pour I’échantillon initial (900-5-air-2). Ce rapport n’évolue pas
significativement apres lavage, le lavage semble donc ne pas affecter significativement la
composition en métaux de transition en surface. En revanche, la surface semble s’appauvrir en
Ni aprés le traitement thermique, comme suggéré par le rapport Ni : Mn : Co de 0,61 : 0,25 :
0,13 obtenu pour 1’échantillon lavé puis traité thermiquement (900-5-air-2-WH). Ce résultat
suggere la migration des cations de Mn vers la surface lors du recuit.

Dans le Tableau 10, les rapports Li/MT, Linmc/MT, Onmc/MT et Linmc/Onme sont calculés afin
de mieux mettre en évidence d’éventuels changements de composition de la surface de I’oxyde
lamellaire. Entre 1’¢chantillon initial (900-5-air-2) et I’échantillon lavé (900-5-air-2-W), la
diminution du rapport Li/MT (de 3,3 & 1,2) refléte I’élimination du Li»COs de surface au cours
du lavage. Une nette diminution du rapport Linmc/MT de 1,7 a 1,0 est également observée, ce
qui suggére ’extraction d’une partie significative des ions Li* de la structure lamellaire en
surface (Figure 100b). Une nette diminution du rapport Onmc/MT de 1,2 a 1,0 est également
observée entre 1’échantillon initial et I’échantillon lavé. Ceci témoigne d’une perte significative
d’atomes d’oxygene de I’oxyde lamellaire et suggere la formation d’une couche de surface
appauvrie en oxygeéne de type spinelle et/ou rock-salt MO durant le lavage. La faible évolution
du rapport Linmc/Onmc de 1,4 a 1,0 entre 1’échantillon initial (900-5-air-2) et I’échantillon lavé
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(900-5-air-2-W) confirme la perte simultanée d’ions Li* et d’atomes d’oxygéne de la structure

lamellaire durant le lavage.

L'analyse XPS prouve donc que le lavage enléve la couche de carbonate de lithium en surface
des particules, extrait simultanément du lithium et de lI'oxygéne de la structure lamellaire en
surface et induit vraisemblablement la formation de LiOH en surface.

Tableau 9 : Pourcentages atomiques des métaux de transition et ratios Ni : Mn : Co calculés en
surface pour 1’échantillon initial (900-5-air-2), 1’échantillon lavé (900-5-air-2-W) et 1’échantillon lavé
puis traité thermiquement (900-5-air-2-WH).

Pourcentages atomiques

Echantillons | Ni3p | Mn3p |Co3p| XTM | (Ni:Mn:Co)/ETM

900-5-air-2 5.5 1.8 1.0 83 | 0.66:0.22:0.12

900-5-air-2-W | 114 3.5 2.1 17.0 | 0.67:0.21:0.12

900-5-air-2-WH | 9.7 4.0 2.1 158 | 0.61:0.25:0.13

Tableau 10 : Rapports Li/MT, Linmc/MT, Onmc/MT et Linmc/Onmc calculés a partir des analyses
quantitatives par XPS de 1’échantillon initial (900-5-air-2), de 1’échantillon lavé (900-5-air-2-W) et de
I’échantillon lavé puis traité thermiquement (900-5-air-2-WH).

Echantillons Li/MT Linmc/MT | Onmce/MT | Linmc/Onmc
900-5-air-2 3.3 1.7 1.2 1.4
900-5-air-2-W 1.1 1.0 1.0 1.0
900-5-air-2-WH 15 1.3 1.3 1.0

Apres le traitement thermique, I'augmentation des rapports Onmc/MT et Linmc/MT (Tableau
10) attestent de la reformation de la structure lamellaire & partir de la couche appauvrie en
oxygeéne suite a la réintroduction d’ions Li* et d’atomes d’oxygéne dans le matériau actif,
recouverte néanmoins de carbonate de lithium en quantité beaucoup plus faible que pour le
matériau initial.

La formation d’une couche appauvrie en oxygene de type spinelle et/ou rock-salt MO en surface
implique une réduction des métaux de transition. L’étude du pic Ni2p permet d’obtenir des

informations sur 1’évolution du degré d’oxydation du nickel. En effet, d’aprés 1’étude de Moses
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et al., le rapport des aires entre le pic satellite et le pic principal du pic Ni2pz/, évolue selon le
degré d’oxydation du Ni.3!® Plus le degré d’oxydation du nickel se rapproche de +II (cas de
NiO), plus le rapport d’aire du pic satellite sur le pic principal sera élevé. Plus il sera proche de

+111 (cas du LiNiO2), plus ce rapport sera faible.31® Les spectres Ni2p des trois matériaux sont
présentés a la Figure 101.
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Figure 101 : Spectres Ni2p et rapports d’aires du pic satellite sur le pic principal obtenus pour
1’échantillon initial (900-5-air-2), 1’échantillon lavé (900-5-air-2-W) et 1’échantillon lavé puis traité
thermiquement (900-5-air-2-WH).

Les spectres sont décomposés en utilisant deux contributions pour le pic principal a 854,2 eV
et 855,5 eV et deux contributions pour le pic satellite a 861,1 eV et 865,1 eV. Les contributions
n’ont pas de signification chimique particuliere et servent uniquement a déterminer 1’aire des
pics satellites et principaux et calculer les rapports lsat/Imain. Entre 1’échantillon initial (900-5-
air-2) et I’échantillon lavé (900-5-air-2-W), le rapport lsat/Imain augmente de 0,5 a 0,6 (Figure

101). Cela va dans le sens d’une diminution du degré d’oxydation du Ni apres lavage, induite
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par la formation d’une couche appauvrie en oxygene comme suggéré précédemment. Nous
identifions également un faible déplacement vers les basses eénergies (0,2 eV) de liaison de la
composante Ni2p, ce qui confirmerait la réduction partielle du Ni®* en Ni%*. En considérant,
d’apres les compositions déterminées en DRX, que le degré d’oxydation moyen du Ni est de
2,4 pour I’oxyde initial, alors une diminution de ce degré d’oxydation entrainerait la formation
d’une structure de type rock-salt MO, ou le métal est de degré d’oxydation +II. La formation
d’une structure de type rock-salt induite par le lavage est en accord avec les mécanismes de la
littérature,30°:306:310

Apreés traitement thermique, le rapport reste constant, ce qui ne nous permet pas de conclure
quant a une possible réoxydation des métaux de cette couche appauvrie en oxygene et
reformation de la structure lamellaire. Si il y a reformation de structure lamellaire a partir de
cette couche appauvrie en oxygéne, comme cela est suggéré par la littérature?4>:301:305.306 ce||e-
ci est peut étre tres limitée dans notre cas. Nous pouvons tout de méme noter 1’évolution de
I’écart en énergie des deux composantes du pic de cceur Mn3s, sensible au degré d’oxydation
moyen du manganése. Cet écart diminue de 4,7 a 4,4 eV apres le traitement thermique, ce qui
traduit une oxydation sensible du manganése, et suggére une valence unique Mn*".

Les résultats de ces analyses de surface attestent de I’élimination du carbonate de lithium en
surface de ’oxyde durant le lavage. La délithiation et la perte d’atomes d’oxygéne de la
structure lamellaire ont également été mises en évidence, entrainant la formation d’une couche
appauvrie en oxygene de type rock-salt MO en surface pendant le lavage. Apres le traitement
thermique, la reformation d’une petite quantité de LioCO3 en surface a pu étre mise en évidence.
Si la réinjection d’ions Li* et d’atomes d’oxygeéne au sein de la structure lamellaire a suggéré
la reconstruction de la structure lamellaire en surface suite au traitement thermique, la
réoxydation des métaux de transition dans la couche appauvrie en oxygéne, induite par cette

reconstruction, n’a pas été observée de fagon significative.

V.5.3. Analyses thermogravimétriques couplées a la spectrométrie de masse (ATG-
MS)

Des analyses d’ATG-MS ont été effectuées sur I’échantillon initial (900-5-air-2) et I’échantillon
lavé (900-5-air-2-W) afin d’avoir plus d’informations sur 1’impact du lavage a 1’eau sur la
surface du matériau. Les analyses ont éte effectuées a 1’aide d’une ATG Setaram TAG 2400
couplée avec un spectrometre de masse Pfeiffer Balzer Thermostar pour identifier les composés
chimiques libérés par les matériaux durant leur degradation thermique. Les analyses ont été
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effectuées sous argon a une vitesse de montée en température de 10°C/min. L'analyse

thermogravimétrique (Figure 102b, d) n'enregistre jusqu'a 600°C qu'une faible perte de masse
(Am/m = -2.7% pour 900-5-air-2 et Am/m = -3.3% pour 900-5-air-2-W). Celle-ci ne peut
provenir que de la désorption et/ou de la décomposition des especes présentent a la surface des

matériaux puisgue ceux-ci ne se décomposent qu'au-dela de 650°C.2443%7

L'ATG seule ne permet pas de conclure sur la nature des espéces présentes en surface, et ce

d'autant plus que la spectrométrie de masse associée montre clairement que ces pertes de masse

sont dues a plusieurs phénomenes simultanés.
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Figure 102 : Analyses thermogravimétriques couplées a la spectrométrie de masse (ATG-MS)
effectuées sur I’échantillon initial (900-5-air-2) (a, b) et 1’échantillon lavé (900-5-air-2-W) (c, d).
Données de spectrométrie de masse (a, c) et pertes de masses mesurées (b, d).

Des le début du chauffage les deux matériaux étudiés perdent de I'eau. Ceci se traduit par un

pic vers 100°C sur le spectre de masse (Figure 102a, ¢). Alors que le dégagement d'eau se

poursuit, un pic de CO; est clairement mis en évidence dans le spectre du matériau lavé a 200°C.
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A 250°C, les spectres des deux matériaux montrent clairement des pics correspondants au
dégagement simultané d'eau et de CO2. Néanmoins, par rapport au matériau initial, le matériau
lavé perd plus d'eau et moins de CO, comme l'attestent les courants ioniques enregistrés (des
masses identiques ont été utilisées afin de permettre la comparaison d’un échantillon a 1’autre).
A 330°C, le spectre du matériau lavé montre un dégagement simultané de CO; et d'O. Au-dela
de cette température, les deux matériaux ont un comportement semblable : la spectrométrie
enregistre un pic de CO> vers 480°C puis un pic simultané de CO> et H>O vers 580°C.

Une étude proche a été menée par Sicklinger et al. sur un composé NMC 811. Ces auteurs ont
étudié, par ATG-MS réalisée dans les mémes conditions que les nétres, la décomposition des
especes en surface d'un NMC 811, soit immédiatement aprés sa préparation, soit apres stockage
dans une atmosphére a 85% d’humidité.3!’ Ils ont mis en évidence pour les deux matériaux une
perte initiale d'eau, puis vers 225°C une perte simultanée d'eau et de CO2, a I'image de ce que
nous avons observé. lls ont également montré que le matériau stocké en atmosphére humide
perdait simultanément du CO> et de 1'02 vers 300°C, tout comme nous l'avons observé pour
900-5-air-2-W. Par contre, contrairement & ce que nous observons, ils n‘ont pas mis en évidence
de dégagement significatif de CO2 vers 200°C. Pour expliquer leurs observations, Sicklinger et
al. ont étudié la décomposition thermique de divers contaminants de surface envisageables. Ils
ont ainsi montre que :

- Li20 est stable sur I'ensemble du domaine de température qui nous intéresse ici ;

- LiOH se décompose a partir de 400°C en émettant de I'eau ;

- Le carbonate LioCO3 se décompose a partir de 725°C en émettant du CO3 ;

- La décomposition d'un hydroxy-carbonate de nickel hydraté (NiCOz).2(Ni(OH).xH.0O
montre une perte d'eau vers 125°C puis un dégagement simultané de CO2 et d’eau entre
250°C et 350°C ;

- La décomposition d'un carbonate de manganése hydraté MnCOz.xH>O montre un
dégagement simultané d'eau et de CO> entre 320°C et 450°C ;

- Etla décomposition d'un carbonate de cobalt hydraté CoCO3.xH20 montre un dégagement
simultané d'eau et de CO> entre 220°C et 425°C.

La comparaison de cette étude avec nos résultats permet donc probablement d'expliquer les
phénomeénes observes pour le matériau initial : la désorption de molécules d’eau a 100°C et la
décomposition de carbonates et d’hydroxydes de métaux de transition, majoritairement du

nickel étant donné la température de la principale émission simultanée d’eau et de CO2, a
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environ 250°C.% Par contre, cela n'explique pas les pics seulement observés dans les spectres
obtenus pour le matériau apres lavage, c’est-a-dire le dégagement de CO> vers 200°C et les
dégagements simultanés de CO; et Oz a 330°C.

Un tel dégagement simultané de CO; et O a été mis en évidence par Liu et al. vers 350°C lors
d'une étude sur la nature des contaminants de surface de I'oxyde de composition LiNio.sC00.202
suite a un stockage a 1’air & température ambiante pendant 6 mois.3*® Notons cependant que les
conditions de l'analyse sont différentes des nétres puisque la vitesse de montée en température
est deux fois celle que nous avons choisie et I'atmosphére employée est un flux d'hélium. Ces
auteurs expliquent ce phénomene par la décomposition d'espéces carbonatées adsorbées a la
surface du matériau. Ils mettent également en évidence, par XPS, la réduction d'une partie du
Ni®* en Ni%". Cela leur permet de conclure que cette réduction en surface du nickel
s'accompagne sans doute de la formation d'especes oxygénées actives qui, pour leur matériau,
se combinent aisément avec H>O et CO2 pour former des especes hydroxyles, carbonates voire
bicarbonates adsorbées en surface. Ces espéces peuvent, selon ces auteurs, réagir avec le lithium
en surface, dégradant ainsi la structure lamellaire et favorisant I'apparition de NiO.3%

Un tel scenario pourrait étre envisagé pour notre matériau lavé sans toutefois expliquer le
dégagement de CO vers 200°C. Les différences entre les résultats obtenus par ces auteurs et
les nétres peuvent s’expliquer par le fait que, au-dela de la différence de composition chimique
des composés étudiés, nous étudions I’effet d’un lavage alors que ces derniers ont étudié 1’effet
d’un stockage prolongé a 1’air ou a une atmosphere humide. Il n’est donc pas étonnant de
constater des différences dans les émissions de gaz entre un matériau lavé et un matériau stockée
a l’air. Le dégagement de CO2 observé a 200°C pourrait étre un phénomene lié a la
décomposition quasi-simultanée de carbonates ou d’hydroxydes de Ni et Co, générant une
émission simultanée d’H20 et de CO; entre 220°C et 250°C d’apres les résultats de Sicklinger
et al..3!" L’émission simultanée d’O- et de CO, observée a 330°C exclusivement pour le
matériau lavé nous indique la formation de MO de structure rock-salt émettant des especes
oxygénées actives et réagissant ensuite avec du COz et de I’eau pour former de nouveaux
composeés carbonates et hydroxydes.

Comme observé en XPS a la Figure 100, malgré le lavage a 1’eau, des espéces carbonatées
résiduelles sont toujours présentes en surface. Ce carbonate pourrait étre du Li>CO3 si tout ce
carbonate n’avait pas été dissous lors du lavage mais le LioCOz3 étant soluble dans 1’cau et le
lavage ayant été effectué dans un large exces d’eau par rapport a la masse de poudre, cela parait

peu probable. LiCOs aurait également pu se reformer a la surface de nos poudres aprés lavage
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par réaction a 1’air ambient. Il a en effet ét¢é montré que les matériaux lavés présentaient une
sensibilité accrue a I’air une fois lavés. 390308310 [ g expositions a I’air ambient du matériau lavé
ont cependant été minimisées en les stockant sous argon dés la fin des manipulations afin de ne
pas altérer sa composition chimique de surface. Il parait donc plus probable que les traces de
composés carbonatés observés en XPS a la Figure 100 correspondent en effet a des carbonates
ou hydroxy-carbonates de métaux de transition formés durant le lavage. L’évolution des pics
O1s suggerent également la présence de composés hydroxylés apres lavage ne comprenant pas
de lithium. 1l est donc probable que ces composés correspondent aux hydroxy-carbonates de
métaux de transition évoqués précédemment. Enfin, la diminution du degré d’oxydation moyen
du Ni observée apres lavage corrobore les observations faites par Liu et al. et ’émission d’O2

pour I’échantillon lavé.

V.5.4. Analyses en spectroscopie infra-rouge

Les matériaux ont été analyses en spectroscopie infra-rouge afin de mieux identifier la nature
des liaisons organiques présentes dans le matériau. Les analyses ont été effectuées sur un ATR
Shimadzu Miracle 10. Les données ont été acquises et traitées avec le logiciel Labsolution. Les
acquisitions ont été effectuées a température ambiante de 400 & 4000 cm™. Les spectres obtenus
pour les 3 matériaux sont présentés a la Figure 103. Pour le matériau initial, on observe des
bandes de vibrations caractéristiques du groupement carbonate de Li-COs a 870 cm™ et 1450
cm-1.3% On note aussi la présence de bandes caractéristiques des liaisons C-O a 1000-1250 cm
! des liaisons C-C & 1400-1600 cm™ et des liaisons C=0 & 1600-1900 cm™, telles qu’identifiées
en XPS.318-321 On note 1’absence de bandes dans le domaine de nombre d’onde 3200-3600 cm"
1 caractéristiques des liaisons -OH, comme attendu d’aprés 1’XPS et la DRX. A 555 cm™ et
590 cm?, on trouve les bandes de vibration attribuées a une superposition des modes
d’élongation des liaisons M-O et de flexion des liaisons O-M-0.32232 Pour le matériau lavé,
I’absence de liaisons -OH se maintient méme apres lavage ce qui prouve 1’absence de LiOH,
comme observé lors des analyses de surface par XPS. Ceci témoigne ¢galement de 1’absence
ou de la présence d’une quantité non détectable a I’échelle du bulk, d’impuretés sous forme
d’hydroxydes. Ceci suggere la présence de ces impuretés hydroxydes exclusivement en extréme
surface et en trés faible quantité et que les impuretés formées suite au lavage sont
majoritairement carbonatées, en accord avec les analyses précédentes. On observe aussi une
nette diminution des bandes caractéristiques de Li.CO3 a 870 et 1450 cm™, ce qui constitue une
nouvelle preuve de I’élimination du Li2COgz apres lavage. On note de maniere générale une
diminution de la quantité d’impuretés carbonées aprés lavage avec la diminution des bandes

caractéristiques des liaisons C-C, C-O et C=0. Il a été montré que les bandes de vibration des
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liaisons M-O avaient tendance a se déplacer vers les bas nombres d’onde lorsque la covalence
des liaisons M-O diminuait.3?2323 [ ’absence de déplacement de ces bandes de vibration entre
le matériau initial et le matériau lavé montre, qu’a 1’échelle du bulk, la covalence des liaisons
M-O n’évolue pas significativement, en accord avec les analyses structurales en DRX
précédentes qui n’avaient pas révélé de changement structural significatif a I’échelle du bulk.
Pour le matériau lavé puis traité thermiquement, on observe la reformation d’une petite quantité
de Li2CO3, comme suggéré lors des analyses précédentes, avec 1’augmentation de 1’intensité
des bandes a 870 cm™ et 1450 cm™. Comme pour le matériau lavé, 1’absence de déplacement
des bandes de vibration des liaisons M-O rév¢le I’absence de modification de la covalence des
liaisons a 1’échelle du bulk aprés traitement thermique. Ces analyses constituent donc une
nouvelle preuve de 1’élimination du LioCOs3 aprés lavage et de sa reformation en quantité plus
faible apres traitement thermique. Elles montrent également que les impuretés formées au cours
du lavage sont majoritairement carbonatées plutdt qu’hydroxydes, de par I’absence de bandes
caractéristiques des liaisons -OH sur les spectres des 3 matériaux. Elles ont également montré
que, malgré les changements structuraux observés a une échelle plus réduite proche de la
surface, la nature des liaisons M-O n’a pas significativement évolué a 1’échelle du bulk dans les
matériaux suite aux différents traitements.

1ot I N LY PPN N B
iNn / 900-5-air-2-WH ‘ﬁh |
1 | !
L I
U N T IAAL. L oe TN
| |~ 200-5-air 2 W H""‘Wfﬂ'g‘
] il
W
W' Jr, " p_.‘.\ f;\‘.‘ f_,\\‘ :-‘.‘M_\. }{th“_ﬁ,«‘w,w-.v.__..__..._ﬂ_ “.m.,ﬁ..vm.ﬂh,‘lr\-‘wrmf\,'phw,« ‘p : {,-"-'V
H R A e T 900-5-air-2 Hy
\ N0 Y N A N i
| \ Y \ ERET I
| ( \ i
e - W)
\r (f L co ) oH i
| | ] e Alléf.éf
U‘Jl C'ID €=0 (Li,CO;) P
(LizCO3)

T T I T I T T T I T I r I T 1
500 1000 1500 2000 2500 3000 3500 4000
Nombre d'onde (cm'1)

Figure 103 : Spectres IR obtenus pour le matériau initial (900-5-air-2), le matériau lavé (900-5-air-2-
W) et le matériau lavé puis traité thermiquement (900-5-air-2-WH).
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V.5.5. Microscopie électronique en transmission et diffraction des électrons

Des observations en microscopie électronique en transmission (MET) ont été effectuées pour
tenter d’identifier les modifications des surfaces suite au lavage, notamment la formation de
structure rock-salt suggérée par les analyses de surface. Ces observations et les expériences de
diffraction électronique correspondantes ont éte effectuées sur un FEI Techai G2-20 twin a
I’Unité de Catalyse et de Chimie du Solide (UCCS) de Lille, en collaboration avec Marielle
Huvé et Pascal Roussel, et sur un JEOL JEM-2100 sur la Plateforme Aquitaine de
Caractérisation des Matériaux (PLACAMAT). Les clichés haute résolution ont été obtenus sur
un FEI TITAN Themis 300 (UCCS) équipé d’un correcteur de sonde ayant une résolution en
mode STEM (Scanning Transmission Electron Microscopy) de 0,7 A. Pour réaliser ces
observations, les poudres ont été broyées et dispersées dans 1’éthanol. Une goutte de cette
suspension a été déposee sur une grille de cuivre recouverte d'une membrane carbone a trous
(UCCS) ou continue (PLACAMAT).

La Figure 104 montre un cristal représentatif de I'échantillon lavé (900-5-air-2-W). Les clichés
de diffraction ou les transformées de Fourier, obtenus sur diverses zones du cristal, apparaissent
clairement différents, démontrant ainsi le caractére mosaique du cristal. Une image haute
résolution a été réalisée sur un bord fin du cristal (Figure 105). Deux zones de contrastes tres
différents sont observées, séparées par une région identifiée par les deux lignes ondulées rouge
et caractérisée par un contraste qui apparait plus irrégulier. Visuellement, il semble y avoir eu
une densification de la structure dans la région située au bord du cristal sur une profondeur de
I'ordre de 60 nm & partir du bord du cristal. Les transformées de Fourier réalisées sur chacune
des deux régions confirment, de maniere évidente, la différence entre le bord du cristal (c6té
droit de I'image) et la région située plus au cceur (coté gauche de I'image). La transformée de
Fourier relative a cette derniere région s'indexe parfaitement, en utilisant la maille de la
structure du matériau lamellaire, selon I'axe de zone [-111]. Nous avons vu lors de I'étude de
I'état de I'art, que le lavage est susceptible de créer une couche de type rock-salt, plus dense que
le composé lamellaire, en surface du matériau.3%®31° Effectivement, la transformée de Fourier
de la région au bord du cristal peut s'indexer avec une maille cubique Fm-3m de type NiO. La
projection des deux types structuraux selon les axes de zone [-111] pour le NMC et [112] pour
la couche de type NiO explique bien la densification du matériau mise en évidence sur I'image
(Figure 106).
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omamem ar.

Figure 104 : Cristal mosaique de I'oxyde de métaux de transition lithié lavé (900-5-air-2-W). Les
zones ayant permis I'obtention des clichés de diffraction sont indiquées par les fleches. Le rectangle
jaune indique le lieu de I'image haute résolution de la Figure 105.

Figure 105 : Image haute résolution obtenue sur la zone délimitée par le rectangle jaune sur la Figure
104. Les deux lignes ondulées rouges marquent la zone de changement de contraste entre le bord du
cristal, a droite, et la région située plus au cceur du cristal, a gauche. Les transformées de Fourier sont
données pour chacune des zones. La ligne jaune permet de visualiser la continuité du contraste du bord
au ceeur du cristal.
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Observons toutefois que 1'épaisseur de la couche, d’environ 60 nm, mise en évidence sur 1'image
haute résolution est bien plus importante que celle montrée, de 2 a8 5 nm, par les images publiées
par Xiong et al..3% Par ailleurs, rappelons qu'aucune impureté n'a été détectée par diffraction
des rayons X sur le matériau lavé (Figure 95). Il est improbable qu'une couche aussi épaisse en
bordure des cristaux ne soit pas détectee par la diffraction des rayons X. Nous avons donc
cherché si une autre explication pouvait éventuellement étre trouvée.

La transformée de Fourier de la région située au bord du cristal peut, en effet, aussi s'interpréter
comme étant associée a un domaine orienté selon I'axe de zone [-11-2] de la structure NMC

(Figure 107). En effet, (ﬂ) = 1.64 = (ﬂ
NiO

) . La différence d’orientation entre
-1-11 d-111/ ypme

le domaine orienté selon [-111] et celui orienté selon [-11-2] correspondrait a un angle de
29,14°,

NMC NiO-type
Projection [-111] Projection [112]

Figure 106 : Projections des structures NMC et NiO suivant les directions [-111] et [112]
respectivement. Les métaux de transition sont représentés en gris, les atomes d'oxygeéne en rouge et les
atomes de lithium en vert.

Figure 107 : Indexation dans la maille NMC de la transformée de Fourier de la région située au bord
du cristal.
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La Figure 108 compare les projections de la structure NMC selon [-11-2] et de la structure de
type NiO selon [112]. Dans ces deux projections, les positions des métaux de transition sont
identiques. Ces deux projections se différencient par la position des atomes d'oxygéne et la
présence d'atome de lithium pour la structure lamellaire. Ces deux atomes contribuant trés peu
a I'image haute résolution, la densification que nous avons soulignée au bord du cristal pourrait
donc aussi s'expliquer par une orientation du cristal différente au bord comparée a celle du coeur

du cristal.

NMC NiO-type
Projection [-11-2] Projection [112]

Figure 108 : Comparaison des structures NMC et de type NiO selon [-11-2] et [112] respectivement.

Pour essayer de trancher entre ces deux explications, nous avons observé par MET l'oxyde
initial afin de déterminer la nature des domaines cristallins présents au bord et au cceur du cristal
et leurs orientations relatives. En effet, nous n'attendons pas de modifications de surface pour
cet échantillon.

A différents endroits d'un cristal représentatif de I'oxyde lamellaire lithi€ initial, des expériences
de nano-diffraction ont été réalisées. Utilisant un faisceau de 4 a 5 nm de diametre, ces
expériences renseignent sur l'orientation locale du cristal. Comme le montre la Figure 109, trois
régions présentant des axes de zones différents, donc des orientations différentes, ont été
trouveées.

Avant tout traitement, les cristallites de I'oxyde initial apparaissent donc comme des cristaux
maclés. L'orientation [-111] trouvée par nano diffraction sur I'oxyde initial correspond a
l'orientation mise en évidence dans le coeur du matériau lavé par la transformée de Fourier. De
méme, le cliché d'axe de zone [-11-2] de I'oxyde initial est similaire a celui obtenu au bord du
cristal lavé et pour lequel une double explication a été proposeée.
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Il semble donc clair que le lavage du matériau n'est pas responsable des défauts d'orientation
présents dans les cristallites. Le fort taux de nickel présent dans l'interfeuillet pourrait étre a
I'origine de ce phénomene, mais cette hypothése reste a démontrer. Dans le cadre de notre étude,
la présence de ces défauts d'orientation dans le matériau initial, ainsi que la proximité entre la
structure lamellaire et la structure rock-salt rendent difficile, voire impossible, la détection par
microscopie d'une dégradation de la surface par un lavage a I'eau. Ces observations ont
cependant permis de constater que les matériaux ne possédaient pas de cristaux
d’oxyhydroxydes MOOH ou de structure spinelle, en accord avec les analyses XPS. Ces
structures, formées suite a un échange Li*/H" lors du lavage et du séchage du matériau, tel que
cela est évoqué dans de nombreux articles®®=31313 ne sont donc pas présentes dans nos
matériaux apres lavage.

. 200 nm

Figure 109 : Nano-diffraction montrant I'orientation locale d'un cristal de I'oxyde initial (900-5-air-2).

V.6. Discussion des mécanismes

V.6.1. Effet du lavage sur la structure

Gréace aux différentes caractérisations effectuées sur nos échantillons, nous avons pu observer

les effets d’un lavage a I’eau sur la structure lamellaire de nos matériaux. Les tests
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électrochimiques ont montré une forte dégradation des performances électrochimiques du
matériau lavé par rapport au matériau initial, suggérant une dégradation importante de la
structure du matériau ainsi qu’une perte significative d’ions Li* électrochimiquement actifs,
comme observé dans la littérature.>®3% Les analyses structurales par diffraction des rayons X
et spectroscopie IR ont montré que, le lavage n’avait pas entrainé de dégradation significative
de la structure du matériau au niveau du bulk, malgré le fait que la structure de ’oxyde
lamellaire initial était assez éloignée de la structure idéale (8,8% d’ions Ni?* présents en site du
Li). Ces analyses, couplées aux analyses chimiques, ont montré 1’¢limination de Li.COgz présent
initialement dans I’échantillon au cours du lavage. Les analyses de spectroscopie IR ont
¢galement témoigné de 1’élimination d’impuretés carbonées suite au lavage avec la diminution
significative des bandes caractéristiques des liaisons C-C, C-O et C=0. Elles ont également
montré 1’absence de liaisons -OH dans les 3 matériaux, suggérant a la fois ’absence de LiOH
dans le matériau initial et la formation d’une quantité tres faible, non significative, de composés
hydroxydes suite au lavage. La formation de structures oxyhydroxydes MOOH suite a un
échange Li*/H* lors du lavage n’est pas non plus suggérée ici, contrairement a ce qui est
mentionné dans de nombreux articles.3®310313 [ es observations de 1’échantillon lavé en
microscopie électronique en transmission n’ont effectivement pas montré de cristaux
d’empilement P2, qui auraient permis de démontrer la formation de telles structures. La
présence d’impuretés, essentiellement sous forme de carbonates de métaux de transition et
éventuellement de composés mixtes carbonates/hydroxydes, a été suggérée par ATG-MS pour
le matériau initial et le matériau lavé avec des émissions successives, parfois simultanées,
d’H20 et de CO- entre 200°C et 400°C lors de la dégradation thermique du matériau. Ces
impuretés sont majoritairement a base de nickel, étant donné la température de la principale
émission simultanée d’eau et de CO2, a environ 250°C.2%37 | a diversité des composés
possibles, avec la combinaison des trois métaux de transition et 1’hydratation plus ou moins
importante de ces composés rend cependant tres difficile 1’identification précise de la nature de

ces COmMposes.

Le lavage affectant tout particulierement la surface du matériau, il était nécessaire de se
focaliser sur I’analyse de la surface des matériaux entre chacun des traitements. Les analyses
XPS ont montré qu’une quantité significative de Li2COg était située en surface du matériau et
que le lavage avait permis son élimination. Ces analyses ont également témoigné du
changement de composition de la surface, notamment de la nature des espéces oxygénees, suite
a I’¢limination du carbonate de lithium en surface du matériau durant le lavage. La présence
d’especes carbonatées résiduelles a également été¢ observée. La présence d’une tres faible

quantité d’ions Li* associés a ces especes carbonatées a suggéré la présence de carbonates de
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métaux de transition, comme suggéré par les analyses ATG-MS. Si beaucoup d’articles
évoquent la formation de LiOH en surface suite a I’extraction d’ions Li* de la structure lors du
lavage305306:308-310313 ‘nog analyses XPS ont montré cette délithiation de la structure lamellaire
mais n’ont pas témoigné de la présence significative de LiOH en surface. Elles ont mis en
évidence la possible présence de groupements hydroxyles en surface, mais difficilement
distinguables des groupements -COs et probablement inclus dans des composés mixtes
carbonates/hydroxydes, comme suggeré en ATG-MS. Ces résultats suggeérent donc que les
impuretés liées au lavage sont majoritairement sous la forme de carbonates. Ces resultats
rejoignent ceux obtenus suite aux mesures de chromatographie en phase gaz, qui avaient
suggéré le trés faible taux d’hydrogéne dans les composés. Les analyses quantitatives et
I’analyse des pics Ni2p en XPS ont suggéré la formation d’une couche appauvrie en oxygene
et en lithium de type rock-salt MO en surface de I’échantillon lavé, suite a la perte d’une fraction
significative d’ions Li* et d’atomes d’oxygéne de la structure lamellaire. Ces analyses XPS ont
suggéré la diminution du degré d’oxydation moyen des métaux de transition au niveau de la
surface suite a la formation de cette couche. L’émission simultanée d’O> et de CO, détectée
dans le cas de I’échantillon lavé en ATG-MS a constitu¢ une autre preuve de la formation d’une
structure rock-salt, la formation de cette structure étant responsable de la génération d’espéces
OXygénées actives entrainant la décomposition d’impuretés carbonatées ou hydroxylées
particuliéres. Si la formation de cette structure rock-salt a été détectée en XPS et en ATG-MS,
elle n’a pas été directement détectée en DRX ni en spectroscopie IR. Elle doit donc se limiter a
petits domaines cristallins proches de la surface du matériau et ayant subi une perte de lithium
importante suite au lavage. Cette perte d’ions Li* et cette formation de structure MO suite au
lavage est en corrélation avec la chute des performances électrochimiques observées pour le
matériau lavé et est en accord avec la littérature,30°396.310

Les principaux phénomenes induits par le lavage sur le matériau et sa structure lamellaire sont
donc :

- L’élimination du Li2COs de la surface du mateériau ;

- La formation de composés essentiellement assimilés a des carbonates de métaux de
transition en surface ;

- Etladélithiation importante de la structure, entrainant la réduction des métaux de transition
et la formation de domaines de structure rock-salt en surface du matériau.

Malheureusement, ces effets n’ont pas pu &tre observés directement sur les composé€s en

microscopie électronique en transmission, a cause d’un trop grand nombre de défauts
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structuraux présents au sein de la structure du matériau initial, qui a rendu impossible

I’identification des modifications structurales apparues suite au lavage.

V.6.2. Effet du traitement thermique sur la structure

Nous avons également pu observer les effets d’un traitement thermique sur la structure
lamellaire suite au lavage de nos matériaux. Les performances électrochimiques de 1’échantillon
lavé puis traité thermiquement sont significativement améliorées par rapport au materiau lavé
et surpassent méme celles du matériau initial sur les premiers cycles, ce qui suggeére une
réparation de la structure précédemment endommagée lors du lavage. Les analyses par
diffraction des rayons X ont mis en évidence une augmentation du taux d’ions Ni%* présents
dans 1’espace interfeuillet (de 9,1(3)% apres lavage a 10,2(3)% apres lavage et traitement
thermique), reflétant une dégradation globale de la structure lamellaire et expliquant
certainement en partie la rétention de capacité plus faible observée pour cet échantillon. La
composition chimique de 1’échantillon n’a pas sensiblement évolué par rapport a celle de
I’échantillon lavé. Les analyses de spectroscopie IR ont mis en évidence la reformation d’une
petite quantité de Li»COs dans le matériau apres traitement thermique mais qui reste bien
inférieure a la quantité présente en surface du matériau initial.

Les analyses XPS ont confirmé la reformation de ce Li2COs en surface du matériau lavé et traité
thermiquement. Cette reformation de LioCOz en surface du matériau, malgré le fait que le
traitement thermique ait été effectué sous O2 et que I’exposition a I’air ambient du matériau ait
été limitée a quelques minutes aprés la fin du traitement thermique, est en accord avec la
tendance des matériaux lavés a devenir plus réactifs a ’air ambient que les matériaux initiaux,
comme cela a été observé dans la littérature.3°6:3%8310 | es analyses quantitatives ont mis en
évidence une légére diminution de la proportion en Ni et une augmentation de la proportion de
Mn en surface du matériau apres traitement thermique, suggérant une diffusion cationique et
une réorganisation des cations lors du traitement thermique. Elles ont également montré la
réincorporation d’ions Li* et d’atomes d’oxygéne au sein de la structure lamellaire, ce qui
suggere la reformation de la structure lamellaire a partir de la structure rock-salt lors du
traitement thermique. L’augmentation du degré d’oxydation moyen des métaux de transition
attendu suite a cette reconstruction de la structure lamellaire n’a pas pu étre clairement mise en
évidence en XPS. On ne retrouve donc a priori pas un état d’oxydation des métaux strictement
identique au matériau initial en surface. La reformation de LioCOg suite au traitement thermique
peut aussi s’accompagner de la formation de carbonates de Ni, une des principales impuretés

formées a la surface de NMC riches en Ni apreés exposition a 1’air, ce qui peut limiter la
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réoxydation du Ni en surface.3'%%% La reformation de la structure lamellaire a aussi
certainement été limitée par la température du traitement thermique. Xiong et al. ont en effet
montré qu’un traitement thermique a 700°C permettait une meilleure reconstruction de la
structure lamellaire & partir de la structure rock-salt et de retrouver de meilleures performances
électrochimiques aprés lavage par rapport a un traitement thermique a 300°C.3%

Les principaux phénomeénes induits par le traitement thermique sur le matériau et sa structure
lamellaire sont donc :

- La reconstruction partielle de la structure lamellaire a partir de la couche de surface de
structure rock-salt, suite a la réinjection d’ions Li* et d’atomes d’oxygéne au sein de la
structure et a la réoxydation des métaux de transition ;

- La reformation d’une petite quantité de Lio,COs3 en surface du matériau ;

- La dégradation globale de la structure lamellaire avec la présence d’un plus grand taux
d’ions Ni?* dans les espaces interfeuillets, certainement pour stabiliser la structure
endommagee par la perte importante de Li suite au lavage et réparée seulement
partiellement suite au traitement thermique.

La reconstruction est certainement limitée ici par la température du traitement thermique, qui
doit étre plus proche de 700°C (par rapport a 550°C ici) pour permettre une réparation plus
compléte de la structure.

V.7. Perspectives

V.7.1. ldentification des défauts structuraux et qualité de la structure du matériau

Nous avons pu identifier les effets d’un lavage a 1’eau suivi d’un traitement thermique sur la
structure de nos matériaux en combinant différentes techniques de caractérisation.
Malheureusement, ces effets de détérioration et de réparation de la structure, causes
respectivement par le lavage et le traitement thermique, n’ont pas pu étre directement identifiés
en microscopie et en diffraction électronique. Il aurait été intéressant de visualiser I’apparition
de la structure rock-salt en surface des particules apres lavage et de constater sa disparition, au
moins partielle, aprés traitement thermique. Cependant, I’effet mosaique des cristaux créé par
des domaines d’orientation différentes et la proximité structurale entre la structure lamellaire et
la structure cubique de type rock-salt nous ont empéché de visualiser les impacts du lavage et
du traitement thermique sur la structure lamellaire. Certains domaines cristallins étant
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assimilables a la fois a des domaines de structure rock-salt et a des domaines de structure
lamellaire, il n’était pas possible de les distinguer. Le fait que la structure de 1’oxyde initial soit
assez eloignée de la structure idéale 2D nous a certainement été préjudiciable dans 1’utilisation
de cette technique, la structure lamellaire de I’oxyde présentant une quantité trop importante
d’ions Ni?* en site Li dés le départ, expliquant sans doute cet effet mosaique et la difficile
identification des defauts apparus suite au lavage. 1l serait intéressant de reprendre cette étude
en utilisant un oxyde avec une structure suffisamment proche de la structure idéale (avec
idéalement moins de 2% d’ions Ni?* en site Li) pour tenter de visualiser les effets de ces
traitements sur la structure en microscopie et en diffraction électronique. La réalisation de cette
étude avec un matériau quasi-lamellaire faciliterait certainement la recherche et I’identification
de modifications structurales apparaissant suite au lavage a 1’eau. De plus, si I’on considére que
’augmentation du taux d’ions Ni?* en site Li est un phénomeéne inhérent au traitement
thermique, du fait de la perte de lithium aprés lavage, le fait de partir d’un oxyde ayant un taux
plus faible d’ions Ni?* dans les espaces interfeuillets initialement permettra certainement d’en
avoir une quantité plus faible aprés les traitements également. Cela permettra sans doute
d’éviter d’avoir de faibles rétentions de capacité et d’obtenir des performances
¢lectrochimiques supérieures a celles de 1’oxyde initial, comme celles observées sur les 5

premiers cycles avec nos matériaux (Figure 94d) mais sur un plus grand nombre de cycles.

V.7.2. Nature du solvant de lavage

Comme constaté lors des analyses chimiques en surface, le lavage a 1’eau entraine une
extraction importante d’ions Li* de la structure. Zhou et al. ont montré que 1’utilisation d’autres
solvants tels que I’éthanol pour laver des particules de LiNiogMno 1C00,102 permettait de réduire
considérablement la quantité d’ions Li* extraits de la structure par rapport a un lavage a I’eau,
permettant ainsi une diminution moins drastique des performances électrochimiques apres
lavage.®®* 11 pourrait étre intéressant d’étudier I’impact du lavage de particules de
LiNio,sMno2C00202 avec ce solvant afin de voir si I’effet bénéfique de son utilisation se
retrouve également pour cette composition de NMC.

V.7.3. Conditions du traitement thermique

Il paraitrait également intéressant d’effectuer des traitements thermiques a différentes
températures apres le lavage afin d’évaluer son impact sur la réparation de la structure de
matériaux ayant subi un lavage dans des conditions identiques. Des traitements thermiques a

218



Chapitre V - Etude de la réactivité des oxydes lamellaires LiNio.sMno.2C00.202 vis-a-vis de I’eau

une température plus élevée permettraient peut-étre de mieux régénérer la structure lamellaire
endommagée, comme déja suggéré par Xiong et al.3%® Ils ont montré qu’un matériau
LiNio,gsMng1C00,102 lavé et recuit & 700°C permettait de retrouver de meilleures performances
électrochimiques que celui lavé et recuit & 300°C et donc que le traitement thermique a plus
haute température permettait une meilleure réparation de la structure.3%

Il serait également intéressant d’effectuer des traitements thermiques avec différents débits
d’O2. 11 a en effet ét¢ montré que le débit d’O2 pouvait avoir une influence importante sur la
quantité de lacunes d’oxygeéne et de lithium résiduel lors de la synthése de composés
LiNio,825Mno,0sC00,11502. Un débit d’O2 plus important dans le four tubulaire lors de la
calcination pouvait permettre de réduire le taux de lacunes d’oxygene et de lithium résiduel en
surface des particules.®?® Ainsi, on peut en déduire qu’augmenter le débit d’O2 lors du traitement
thermique apres lavage permettra certainement une meilleure réparation de la structure et de
limiter la quantité d’impuretés lithiées en surface aprés le traitement thermique de nos

matériaux.

V.8. Conclusion

Dans ce chapitre, les effets d’un lavage a I’eau suivi d’un traitement thermique sur des
matériaux LiNiosMno2C00202 ont été étudiés. Il a en effet ét¢ montré qu’un lavage a 1’eau
permettait I’élimination des bases solubles en surface mais qu’il avait tendance a dégrader les
performances électrochimiques du matériau. Il a aussi été montré qu’un traitement thermique
approprié pouvait permettre de retrouver une part importante des performances perdues suite
au lavage. Bien que I’'impact de ce type de traitement sur les matériaux soit de plus en plus
étudié, les mécanismes de dégradation et de réparation de la structure, dus respectivement au
lavage et au traitement thermique, ne sont pas encore clairement établis a notre connaissance.
En effet, la diversité des matériaux d’électrode couplée aux diverses conditions dans lesquelles
ces matériaux peuvent étre lavés et traités thermiquement multiplient les mécanismes de
dégradation possibles. De plus, la difficulté d’identifier précisément la nature des impuretés
formées suite au lavage ainsi que la nécessité de combiner des nombreuses techniques d’analyse
structurale, chimique, de surface et thermique rendent ce type d’étude trés complexe. Des
¢chantillons ayant subi un lavage a 1’eau déionisée et un traitement thermique sous O a 550°C
suite au lavage ont été caractérisés pour tenter de compléter les éléments disponibles dans la
littérature pour decrire les mécanismes impliqués lors de ces traitements. L’échantillon initial
est aussi systématiquement caracteriseé a titre de comparaison. Les analyses ont mis en évidence
I’élimination du LioCOs3 en surface du matériau lors du lavage, mais également une extraction
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significative d’ions Li* de la structure et la formation d’une couche appauvrie en oxygéne de
type rock-salt en surface. La formation d’impuretés, essentiellement des carbonates et hydroxy-
carbonates de métaux de transition, a également été suggeré par les analyses de surface,
thermogravimétriques et de spectroscopie IR. Les analyses ont aussi montré que le traitement
thermique avait permis la réparation partielle de la structure lamellaire a partir de la couche de
structure rock-salt grace a la réinjection simultanée d’ions Li* et d’atomes d’oxygéne au sein
de la structure et a la réoxydation des métaux de transition, bien que ce dernier facteur n’ait pas
été mis en évidence de facon significative. Un traitement thermique a plus haute température
(=700°C) serait cependant nécessaire pour permettre une reconstruction plus complete de la
structure afin de retrouver des performances é€lectrochimiques similaires a celles de I’oxyde
initial. Ces modifications structurales n’ont pas pu étre observées en microscopie électronique.
La structure du matériau initial présentait en effet a la fois un effet mosaique important et des
cristaux dont la structure n’était pas distinguable entre une structure lamellaire et une structure
cubique de type rock-salt, pour permettre I’identification des défauts apparus suite aux
traitements. Il serait intéressant de reprendre ce type d’étude avec un matériau présentant une
structure lamellaire plus proche de la structure lamellaire idéale (avec idéalement moins de 2%
d’ions Ni%* en site Li) afin de faciliter la visualisation de ces modifications structurales en
microscopie et en diffraction électronique. Il serait également intéressant d’effectuer une étude
similaire en réalisant différents traitements thermiques a des températures variables sur des
matériaux ayant subi un lavage identique, afin d’étudier I’effet de cette température sur la
réparation de la structure. Enfin, il serait intéressant d’effectuer un lavage identique avec un
autre solvant (1’éthanol par exemple) afin de le comparer au lavage a I’eau et de voir s’il permet

I’élimination des impuretés de surface tout en limitant la dégradation de la structure.
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Conclusion genérale

La démocratisation des véhicules électriques a entrainé une forte augmentation de la demande
en batteries Li-ion depuis le début des années 2010. Dans 1’objectif de diminuer les émissions
de gaz a effet de serre liées au secteur des transports, les ventes de véhicules électriques vont
continuer & augmenter de facon exponentielle dans les prochaines années, essentiellement aux
USA, en Chine et en Europe. L'augmentation de la fiabilité et de I’autonomie de ces véhicules,
pour permettre leur utilisation par une part plus importante de la population, nécessite des
améliorations de leur batterie en termes de durée de vie, de sécurité et de densités d’énergie et
de puissance. Pour cela, I'utilisation d’oxydes lamellaires NMC622 LiNiosMno2C0020; a
I’¢lectrode positive est tres prometteuse. Les propriétés de ce composé sont déja bien étudiées
dans la littérature : il offre a la fois une grande cyclabilité, une bonne stabilité thermique et des
capacités importantes. Son intégration dans les batteries Li-ion commerciales devrait donc
fortement se développer dans les années a venir. Aujourd’hui, les recherches dans le domaine
du stockage ¢électrochimique de 1’énergie visent aussi a développer de nouvelles technologies
de batteries telles que les batteries massives tout-solide, qui devraient constituer la future
génération de batteries. Le remplacement de I’¢lectrolyte liquide organique inflammable par un
électrolyte solide permet en effet un gain considérable en matiére de securité des batteries et
des systemes dans lesquels elles sont utilisées. Les performances électrochimiques des batteries
tout-solide ne sont cependant pas encore au niveau de celles des batteries Li-ion traditionnelles.
De nombreuses études sont donc actuellement dédiées a 1’¢élaboration d’électrolytes solides
fiables avec de bonnes propriétés conductrices a température ambiante afin de faciliter le
transport des charges, ainsi que de bonnes propriétés mécaniques afin de garantir la fiabilité et
la durabilit¢é de I’assemblage tout-solide. De par leurs propriétés en batteries Li-ion
traditionnelles, les oxydes lamellaires NMC622 font partie des matériaux de choix pour étre

utilisés en tant qu’électrode positive dans les batteries tout-solide.

Si les propriétés de ces oxydes sont déja bien connues, de nombreuses recherches ont
notamment été dédiées a la synthese de différentes morphologies afin de moduler les propriétés
des matériaux. Des morphologies particuliéres telles que la morphologie single-crystal (ou
monocristalline, avec des particules primaires micrométriques) et la morphologie plaquettaire
se sont montrées étre des alternatives intéressantes a la morphologie polycristalline (avec des
particules primaires de quelques centaines de nanometres) obtenue habituellement avec ces
oxydes. De maniére générale, les particules single-crystal ont montré de meilleures cyclabilités
que les particules polycristallines grace a de meilleures propriétés mécaniques. La suppression
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des joints de grain que ’on trouve au sein des particules secondaires de la morphologie
polycristalline permet la suppression des fractures a ce niveau au cours du cyclage. La
morphologie plaquettaire, elle, a montré de plus grandes capacités par rapport aux particules de
morphologie conventionnelle grace a une meilleure exposition des facettes latérales {010}
permettant 1’entrée et la sortie des ions Li* de la structure lamellaire des oxydes au cours du
cyclage.

Si I’¢étude de ces différentes morphologies a permis de mettre en évidence leurs apports d’un
point de vue électrochimique, peu d’études ont été effectuées sur l’influence de ces
morphologies sur la réactivité en batteries, en particulier sur les réactions parasites ayant lieu
au niveau des interfaces entre le matériau d’électrode et 1’¢lectrolyte. Or, la nature et la
composition chimique de ces interfaces sont primordiales pour les performances
électrochimiques car elles conditionnent la circulation des ions Li* entre le matériau actif et
I’électrolyte. L’amélioration des performances des batteries Li-ion contenant I’oxyde lamellaire
NMC622 dépend de I’amélioration de notre compréhension des réactions ayant lieu au niveau
des interfaces entre 1’oxyde lamellaire et 1’¢lectrolyte, qu’il soit liquide ou solide. Il est
¢également important de comprendre les relations d’interdépendance entre la morphologie, la
structure et la composition réelle du matériau et 1’influence de ces parameétres sur les
performances et la réactivité. C’est dans ce contexte que s’inscrivent nos travaux de thése : nous
nous sommes intéressés a I’influence de la morphologie de I’oxyde lamellaire NMC622 sur les
performances électrochimiques et sur la réactivité en batteries Li-ion et en batteries tout-solide
contenant un électrolyte sous forme de polymére gélifié.

Pour cela, des matériaux NMC622 de différentes morphologies ont été synthétisés a I’aide d’un
unique mode de synthése en deux étapes : une coprécipitation en voie liquide pour obtenir un
précurseur hydroxyde mixte de métaux de transition, suivie d’une réaction solide-solide & haute
température afin d’obtenir I’oxyde lamellaire lithié. En faisant varier les paramétres de la
synthese, des matériaux avec différentes tailles de particules primaires ainsi que des particules
sous forme de plaquettes ont été obtenus. Apres avoir vérifié que les matériaux respectaient les
exigences en terme de structure et de composition chimique, ils ont pu étre testés
électrochimiquement en piles boutons face au lithium métallique avec un électrolyte liquide a
base de LiPFe dans des solvants carbonatés, ou un électrolyte polymeére gel afin d’évaluer
I’influence de la morphologie sur leurs performances électrochimiques et sur leur réactivité
dans les deux systemes. Les travaux réalisés au cours de cette thése ont mis a contribution de
nombreuses techniques d’analyse structurale (diffraction des rayons X, diffraction de neutrons),
chimique (ICP-OES, CPG), morphologique (MEB, MET, granulométrie, BET) et de surface

222



Conclusion générale

(XPS) afin de caractériser les matériaux. Les analyses de surface par XPS ont été
systématiquement utilisées a la fois sur les matériaux bruts, sur les matériaux mis sous forme
d’¢lectrode avant cyclage puis sur les électrodes aprés cyclage afin de déterminer la nature des
especes chimiques présentes en surface et d’identifier les produits de dégradation formés suite

aux réactions parasites entre 1’¢lectrode et 1’¢lectrolyte.

Nous avons pu mettre en évidence 1’influence de la morphologie sur les performances
électrochimiques et sur la réactivité en batteries et établir des relations entre la structure, la
morphologie et les performances électrochimiques et la réactivité aux interfaces avec
I’¢lectrolyte.

Ainsi, dans le chapitre II, I’influence de la taille de particules primaires sur les performances
électrochimiques et la réactivité a été évaluee en électrolyte liquide. Des matériaux avec des
particules primaires de 200 nm a 2 um ont été obtenus. 1l a été observe que la taille de particules
primaires avait une grande influence sur les performances électrochimiques en électrolyte
liquide et qu’un optimum devait étre trouvé. En effet, nous avons montré qu’une augmentation
de la taille de particules primaires est bénéfique pour les performances électrochimiques, grace
a la diminution de la surface spécifique permettant une diminution des réactions parasites avec
I’¢électrolyte et a la diminution du nombre de joints de grains qui freinent la circulation des ions
au sein du matériau. Mais il a également été montré qu’une augmentation trop importante de la
taille de particules primaires était préjudiciable pour les performances électrochimiques a cause
de la plus grande longueur de diffusion des ions Li* et de leur tendance a former une plus grande
quantité de LiF résistif a ’interface €lectrode/électrolyte. Les conditions de cyclage ont un role
important a jouer dans le choix de cette taille de particules primaires optimale. En effet, le
cyclage a un régime plus rapide (de C/20 a C/5) favorise la dégradation du sel de lithium et
accentue les limitations cinétiques posées par les grandes tailles de particules (>1 um). Le
cyclage a plus haut potentiel (de 4,3V a 4,6V) accentue la dégradation des solvants de
I’¢lectrolyte et génére des changements de volume plus prononcés pour les grandes tailles de
particules primaires (>400 nm) qui voient leur cyclabilité diminuer en conséquence. C’est
pourquoi de plus petites tailles de particules (<400 nm) doivent étre privilégiées lors de cyclages
a plus haut régimes.

Dans le chapitre I11, les performances de trois matériaux de choix ont été étudiés en électrolyte
liquide et en électrolyte gel, avec des particules primaires de 240 nm, 810 nm et 2,1 um. Les
particules de 240 nm ont délivré les meilleures performances des trois matériaux et ont montré
des capacités tres similaires dans les deux électrolytes sur 40 cycles. Une chute des capacités a
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été observée pour les trois matériaux en électrolyte gel, principalement causée par une réactivité
entre le gel et le Li métal. Une dégradation plus importante du LiPFe a été mise en évidence a
la surface des particules de 240 nm en électrolyte liquide, induite par leur plus grande surface
spécifique. En électrolyte gel, en revanche, cette dégradation du LiPFe était moins prononcée
pour les particules de 240 nm. Il a donc été montré que les particules de 240 nm devaient étre
preférentiellement utilisées en électrolyte gel par rapport aux deux autres matériaux. Les
résultats ont mis en évidence I’influence importante que pouvait avoir la taille de particules
primaires sur les performances électrochimiques et sur la réactivité, a la fois en batteries Li-ion
et en batteries tout-solide.

Les résultats des chapitres Il et I11 ouvrent la voie a plusieurs perspectives. Il serait intéressant
de poursuivre ce type d’étude avec des morphologies différentes tels que des matériaux cceur-
coquille, afin de voir comment sont modifiées les performances et la réactivité de surface. Les
matériaux avec une coquille a base de nickel, manganése et cobalt, de composition riche en
manganése sont une solution intéressante pour stabiliser les interfaces et pallier la forte
réactivité des matériaux NMC riches en nickel, notamment a haut potentiel. Les résultats en
électrolyte gel ont mis en évidence les excellentes propriétés conductrices du gel a température
ambiante mais ont révélé des probléemes de cyclabilité dus a une réactivité accrue avec le Li
métal. Notre étude s’était orientée vers 1’étude de I’interface entre 1’électrolyte et 1’électrode
positive mais il aurait été intéressant d’effectuer une étude similaire de ’interface avec
I’électrode négative afin de mieux comprendre la réactivite avec le Li metal et suivre
I’éventuelle croissance de dendrites et I’éventuelle dégradation de I’électrolyte a I’interface.
Une meilleure compréhension de cette réactivité a I’interface entre le gel aux propriétés tres
prometteuses et le Li métal pourrait permettre la conception de batteries tout-solide avec une
meilleure cyclabilité et des performances similaires aux batteries Li-ion traditionnelles. La
stabilisation de I’interface entre le Li et le gel pourra éventuellement passer par la conception

d’un coating sur le Li métal ou de la création d’une interface stable par 1’ajout d’un additif.

Dans le chapitre IV, I’influence de la morphologie plaquettaire a ¢été étudiée sur les
performances et sur la réactivité vis-a-vis de I'électrolyte liquide. Deux matériaux avec des
particules sous forme de plaquettes de 17 nm et 86 nm d’épaisseur en moyenne ont été obtenus
avec la structure et la composition souhaitées. Leurs performances électrochimiques et leur
réactivité ont été étudiées et comparées a celles d’un matériau avec des particules de
morphologie conventionnelle de 280 nm en moyenne. De maniére inattendue, les plaquettes
n’ont pas montré de meilleures performances par rapport au matériau conventionnel, 1’effet

bénéfique de cette morphologie étant limité par 1’orientation aléatoire des plaquettes dans les
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agglomérats micrométriques. Les analyses structurales aprés cyclage ont montré que les
plaquettes favorisaient les transitions de phase H2->H3 et H3->H4 entrainant des variations de
volume importantes en fin de charge et que ces transitions étaient d’autant plus favorisées pour
les plaquettes plus fines. Ceci explique la rétention de capacité plus faible observée pour ces
plaquettes lors du cyclage a haut potentiel. Les taux de délithiation tres élevés atteints en fin de
charge favorisant une perte d’oxygeéne du réseau lamellaire en surface des particules, ce
phénomeéne est exacerbé pour les plaquettes de 17 nm offrant une surface spécifique nettement
plus importante que les deux autres matériaux, ce qui entraine une dégradation plus importante
de I’¢lectrolyte et le dépot d’une quantité plus importante de produits de dégradation en surface
de ces plaquettes. Il aurait été intéressant de comparer les performances électrochimiques et
d’étudier la réactivité de ces trois matériaux en batteries tout-solide avec 1’¢lectrolyte gel utilisé
dans le chapitre III, afin de voir I’éventuel apport de la morphologie plaquettaire dans ce

systéme. Mais ceci n’a pas été possible faute de temps.

Dans le chapitre V, la réactivité des matériaux lors d’un lavage a I’eau suivi d’un traitement
thermique a été étudi¢e. En effet, les analyses XPS ont mis en évidence la présence d’une
quantité importante de carbonate de lithium en surface des matériaux, quelle que soit leur
morphologie. Ce Li2COs est en partie 1ié¢ a I’exces de LioCOs utilisé lors de la synthése pour
favoriser la formation de la structure lamellaire. Les industriels sont également confrontés a ce
probleme de Li2COgs, qui doit étre minimisé dans les poudres. En effet, LioCOs a tendance a se
dissoudre dans I’¢électrolyte et peut générer un dégagement important de CO2 qui pourrait causer
un gonflement de la batterie lors de son fonctionnement. Dés lors, il paraissait intéressant
d’explorer une voie potentielle d’élimination de ce carbonate en surface. Il a déja été montré
que le lavage a I’eau était un bon moyen de 1I’éliminer mais qu’il affectait les performances
électrochimiques du matériau. Il a également été montré dans la littérature qu’un traitement
thermique approprié pouvait permettre de retrouver une partie significative des performances
perdues suite au lavage. Si ces tendances sont bien établies dans la littérature, les mécanismes
lies a ces différents traitements ne sont pas clairement établis de notre point de vue. La
compréhension de la réactivité de ces matériaux vis-a-vis de I’eau est d’autant plus intéressante
que 1’¢laboration de formulations aqueuses est visée a terme afin de diminuer 1’utilisation de
solvants organiques toxiques (tels que la NMP dans la formulation des encres) dans le cadre de
la production de batteries a trés grande échelle. Dans le but de mieux comprendre les
mécanismes mis en jeu, différentes caractérisations structurales, chimiques et de surface (DRX,
XPS, MET-SAED, FT-IR, ATG-MS) ont été effectuées sur des matériaux ayant subi un lavage
a I’eau déionisée et un traitement thermique sous Oz a 550°C pour tenter de décrire les
mécanismes impliqués lors de ces traitements. Pour chaque technique utilisée, I’échantillon
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initial a aussi été caractérisé a titre de comparaison. Les analyses ont montré 1’élimination du
LioCOz en surface du matériau suite au lavage mais également une extraction significative
d’ions Li* de la structure et la formation d’une couche appauvrie en oxygene de type rock-salt
en surface. La formation d’impuretés, essentiellement des carbonates ou hydroxy-carbonates
de métaux de transition, a également été suggerée. Les analyses ont également suggéré que le
traitement thermique avait permis la réparation partielle de la structure lamellaire a partir de la
couche de rock-salt grace a la réinjection simultanée d’ions Li* et d’atomes d’oxygéne au sein
de la structure et a la réoxydation des metaux de transition. Ces modifications structurales n’ont
cependant pas pu étre observées en microscopie électronique. La proximité structurale entre la
structure lamellaire et la structure cubique de type rock-salt et surtout un nombre trop important
de défauts dans la structure du matériau non lavé n'ont pas permis trancher sans ambiguité sur
I'origine des défauts observés. 1l serait intéressant de reprendre ce type d’étude avec un matériau
présentant une structure lamellaire plus proche de la structure lamellaire idéale (avec idéalement
moins de 2% d’ions Ni%* en site Li) afin de faciliter la visualisation de ces modifications
structurales en microscopie et en diffraction électronique. Il serait également intéressant
d’étudier I’influence des conditions de lavage et de traitement thermique sur les modifications
de structure du matériau. Effectuer un lavage avec d’autres solvants (I’éthanol par exemple)
afin de les comparer au lavage a I’eau, avec différentes quantités de solvants, a différentes
températures et différents pH représentent une large gamme d’expérimentations possibles afin
d’étudier I’impact de ces conditions sur I’élimination des impuretés de surface et sur la
dégradation des performances électrochimiques et de la structure du matériau. A partir d’un
matériau lavé en grande quantité, il serait également intéressant d’explorer les conditions du
traitement thermique réalisé par la suite. Différents parametres peuvent étre étudiés, comme la
température du traitement ou la nature de I’atmosphere dans laquelle s’effectue le recuit, afin

d’évaluer leur influence sur les phénomenes de reconstruction de la structure du matériau.

Nos travaux auront permis d’établir des relations entre la morphologie, la structure, la
composition et les performances électrochimiques de 1’oxyde lamellaire LiNio.sMno.2C00.202 et
d’améliorer notre compréhension de la réactivité de cet oxyde, faisant partie des plus
prometteurs pour le futur des batteries Li-ion. Il sera nécessaire de poursuivre la recherche dans
ce domaine afin de continuer a étudier les mécanismes de dégradation aux interfaces entre le
matériau actif et 1’électrolyte pour parvenir a concevoir des batteries Li-ion plus durables et
plus performantes et permettre son intégration dans des batteries tout-solide, qui pourront
certainement constituer une alternative fiable aux batteries Li-ion traditionnelles dans quelques
années.
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