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Introduction Générale

À l’heure actuelle, nous constatons un accroissement de l’utilisation des appareils élec-

troniques mobiles et la volonté générale de réduire l’émission locale de CO2 grâce à des

moyens de transport plus propres (automobile, avionique) et utilisant plus largement les

sources d’énergie renouvelable. Pour répondre à ces besoins, des générateurs électrochi-

miques plus performants sont nécessaires pour permettre de stocker et d’utiliser l’énergie

électrique avec flexibilité. La technologie des batteries Li-ion a permis de relever en partie

ce défi technologique grâce à sa grande densité d’énergie par rapport aux autres techno-

logies de batteries existantes.

Pour répondre à des besoins toujours croissants, il faut augmenter l’autonomie des

batteries tout en allégeant leur poids. Augmenter la capacité spécifique de l’électrode

négative participe à cet effort. Pour y parvenir, le silicium paraît attractif parmi les élé-

ments de table périodique : il est abondant sur la croûte terrestre et sa capacité spécifique

lorsqu’il s’allie au lithium est environ 10 fois supérieure à celle du graphite, le matériau

actuellement utilisé pour l’électrode négative dans les systèmes commerciaux. Cependant,

le silicium subit des dégradations mécaniques importantes lors de la décharge suite à une

forte augmentation volumique lors de charge (~300 % du volume initial). De ce fait, le si-

licium perd rapidement sa capacité spécifique initiale en cours d’utilisation. Il existe donc

un réel intérêt à pallier les effets de l’augmentation volumique importante du silicium et

plus généralement à comprendre les défaillances du silicium. Dans une précédente étude,

Touahir et al. ont révélé que l’incorporation de groupes méthyles dans le volume du sili-

cium permet d’avoir une meilleure cyclabilité (Touahir et al. [2013]). Par ailleurs, Alves

Dalla Corte a étudié l’évolution du silicium pendant les premiers cycles de (dé)lithiation

1



Introduction Générale

par spectroscopie infrarouge dans des conditions de cyclage réalistes (Alves Dalla Corte

[2013]).

Cette thèse s’inscrit dans le prolongement de ces deux études. De nouveaux dévelop-

pements ont été mis en place pour mieux comprendre la physico-chimie gouvernant les

premiers cycles de lithiation du silicium amorphe méthylé. L’objectif principal était de

comprendre l’évolution de l’interface électrolyte/électrode et du processus de lithiation de

la matière active à l’échelle microscopique et l’impact de l’incorporation des groupements

méthyles sur ces processus.

Dans le 1er chapitre introductif, nous décrirons différentes approches utilisées pour

améliorer les propriétés du silicium dans les applications de batteries Li-ion et examinerons

l’effet de l’incorporation de groupements méthyles dans le silicium amorphe. Dans le 2e

chapitre, nous présenterons différentes méthodes expérimentales utilisées dans le cadre

de cette thèse, de l’élaboration aux caractérisations couplées avec l’électrochimie. Le 3e

chapitre est dédié spécifiquement aux phénomènes d’incorporation du lithium dans le

matériau. Ces phénomènes ont été mis en évidence en conditions électrochimiques réalistes

par spectroscopie infrarouge pour diverses teneurs en groupements méthyles. En parallèle,

des expériences ex situ ont été effectuées pour tenter de conforter nos interprétations. Le

4e chapitre est dédié aux phénomènes surfaciques ayant lieu lors du cyclage de l’électrode

de silicium. Les effets liés à l’incorporation de groupements méthyles dans la couche active

et au taux de charge sur la formation de la couche de passivation seront examinés. Le

dernier chapitre 5 traite du suivi des phénomènes qui se produisent après l’interruption du

courant lors de cyclage de l’électrode du silicium. Nous proposons une approche originale

qui couple des techniques non-destructives pour suivre l’évolution de ces phénomènes à

différentes résolutions temporelles.
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Chapitre 1

Silicium amorphe méthylé comme

matériau d’électrode négative pour

les batteries Li-ion

Les plus belles âmes sont celles qui ont

plus de variété et de souplesse.

Essais III, 3

Michel de Montaigne

1.1 Batteries Li-ion

L’accroissement de la demande d’énergie s’accompagne d’enjeux pour le stockage

d’énergie. Les accumulateurs permettant de stocker de l’énergie électrique sous forme

d’énergie chimique sont intéressants de ce point de vue. Or les secteurs industriels concer-

nant les applications mobiles/électroniques et les transports (automobile, avionique) sont

en forte croissance et ils sont demandeurs en solutions de stockage d’énergie. Le dénomi-

nateur commun entre ces secteurs est qu’ils nécessitent de disposer d’une bonne densité

d’énergie pour un(e) faible volume/masse (Figure 1.1). Dans ce contexte, le lithium qui

est le métal le plus léger et le plus réducteur de la table périodique a été initialement

utilisé pour la configuration des batteries dites "lithium métal" (ρLi = 0,53 g cm−3, E (V

vs. ESH) = - 3,02 V à pH = 0) (Pourbaix & Zoubov [1963] ; Huston & Butler [1968]).

En revanche, l’électrodéposition du lithium sur l’électrode négative peut devenir inhomo-
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Chapitre 1. Silicium amorphe méthylé comme matériau d’électrode
négative pour les batteries Li-ion

gène sur l’électrode négative lors de cycles de charge/décharge répétées. Cela provoque

la croissance dendritique du lithium donnant naissance à un court-circuit entre les deux

électrodes (Tarascon & Armand [2001]). L’amélioration de la sécurité du dispositif tout

en conservant une bonne capacité était un défi technologique à résoudre.

Figure 1.1. Comparaison des densités d’énergie entre les différentes technologies de
batterie disponibles dans le marché (Figure issue de ([Tarascon & Armand 2001]) )

En 1976, la possibilité d’insertion du lithium dans un solide à partir d’un milieu non-

aqueux a été démontrée pour la première fois avec le matériau LixTiSi/Li (Whittingham

[1976]). En 1980, Michel Armand introduit l’utilisation de matériau d’intercalation per-

mettant de basculer les ions lithium de part et d’autre des électrodes de façon réversible,

définissant ainsi un mécanisme "rocking-chair" (Armand [1980]). Peu après, l’équipe de

Goodenough synthétise un nouveau matériau d’électrode positive à base de LiCoO2 avec

un potentiel d’ordre de 4 V (Mizushima et al. [1980]). Ensuite, la possibilité d’insérer du

lithium dans la matrice du carbone lamellaire a été découverte par Yazami & Touzain

(Yazami & Touzain [1983]). Le premier type de batterie "Lithium-ion" est alors commer-

cialisé par Sony en 1991, sur la base des technologies qui viennent d’être mentionnées.

La formation de la dendrite n’est plus un problème critique pour ces batteries Li-ion. En

revanche, elles ne sont pas tout à fait à l’abri des problèmes de sécurité (Irfan [2014] ;

Staller [2016]). Il existe un grand enjeu industriel dans cette thématique.
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1.1. Batteries Li-ion

Le fonctionnement des batteries Li-ion "commerciales" est illustré sur la Figure 1.2.

Charge

Discharge

(-)

LibC6

(+)

Li1-bMO2

Oxygen Metal

e-

e-

Graphite

Li+

Figure 1.2. Fonctionnement d’une batterie Li-ion

Comme le nom l’indique, les porteurs de charge ioniques sont des ions lithium. Ils sont

présents dans l’électrolyte à base d’un sel de lithium dissout dans un solvant organique à

base de carbonates. L’électrolyte doit assurer une bonne conductivité ionique et résister à

une grande différence de potentiel entre des électrodes (Xu [2014]). Un séparateur imbibé

d’électrolyte est situé entre les électrodes. Le séparateur est suffisamment poreux pour

assurer une bonne conduction ionique. Il est fin pour limiter la distance à parcourir pour

les ions, mais mécaniquement rigide pour résister à la formation de dendrites et éviter un

court-circuit entre les électrodes. En cas d’augmentation de la température de la cellule,

les pores du séparateur doivent se fermer ("Shut down") avant d’atteindre la température

d’emballement thermique (Zhang [2007]). L’électrode positive est de type "lamellaire" à

base d’un oxyde de métal (M = Co, Mn) alors que l’électrode négative est à base de

graphite. Pendant la charge, les ions lithium se déplacent de l’électrode positive vers

l’électrode négative. L’électrode positive subit donc une oxydation alors qu’une réduction

a lieu à l’électrode négative. Un phénomène inverse a lieu pendant la décharge.
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négative pour les batteries Li-ion

En résumé, les demi-réactions réactions suivantes ont lieu à l’électrode positive :

LiMO2 
 Li1−bMO2 + bLi+ + be−

et à l’électrode négative :

C + bLi+ + be− 
 LibC

1.2 Solid Electrolyte Interphase (SEI)

Lors de la lithiation, les électrons s’accumulent dans l’électrode négative. Le potentiel

de l’électrode s’approche de celui du lithium métallique au fur et à mesure que les atomes

de lithium y sont insérés. Une couche de passivation résultant de la décomposition de l’élec-

trolyte à base du solvant organique et de sel est alors formée sur l’électrode (Figure 1.3).

Cette couche est nommée Solid Electrolyte Interphase (SEI) pour la première fois en 1979

par Peled (Peled [1979]).

Electrolyte 

Li+ 

Solid Electrolyte Interphase 

Electrode 

Figure 1.3. Formation de la SEI lors de la lithiation sur l’électrode

Cette couche se forme également sur l’électrode positive pendant la lithiation, et est

appelée Cathode Electrolyte Interphase (CEI) (Thomas et al. [1985] ; Aurbach et al. [2002] ;

Edström et al. [2004] ; Dedryvère et al. [2007, 2010]). Néanmoins, l’approche sur la cathode

sort de notre cadre d’études. La SEI est une des causes de l’irréversibilité car elle consomme

des charges pour sa formation. Idéalement, une fois que la SEI est formée, elle doit rester

perméable aux ions lithium tout en jouant le rôle d’un isolant électronique. Elle doit
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également protéger l’électrode des dégradations chimiques provoquées par les produits

issus de la décomposition.

La formation d’une SEI stable et homogène au cours de cyclages est donc cruciale

pour assurer la bonne durabilité d’une batterie (Verma et al. [2010])).

1.3 Atouts et limites du silicium : état de l’art

1.3.1 Introduction

Malgré les avantages des batteries Li-ion, un rebond technologique est nécessaire pour

répondre aux besoins actuels. Plus particulièrement, l’amélioration de la densité d’énergie

est un des défis majeurs à résoudre et les électrodes sont au cœur de ce défi. Une forte

capacité spécifique des électrodes et une grande différence de potentiel entre les deux

électrodes sont nécessaires pour obtenir une grande densité d’énergie.

• L’électrode positive est en général constituée d’oxydes de métaux de transition qui

sont lourds : sa capacité spécifique est donc faible. Le potentiel du matériau peut

être augmenté pour améliorer la densité d’énergie (Kraytsberg & Ein-Eli [2012]).

• A contrario, un potentiel bas (proche de celui du lithium) et une grande capacité

spécifique peuvent être envisagés dans le cas de l’électrode négative, car les maté-

riaux utilisés sont plus légers. Notre étude s’inscrit dans ce cadre.

Les principaux mécanismes d’insertion du lithium dans les matériaux d’électrode sont

les suivants : intercalation, conversion et alliage.

1.3.1.1 Réactions d’intercalation

Il s’agit de réactions impliquant des insertions/désinsertions de lithium dans la struc-

ture hôte bi ou tri-dimensionnelle. Les matériaux d’intercalation les plus connus sont le

graphite LibC6 (0<b<1) qui a été vu dans la Section 1.1 et l’oxyde de titane Li4Ti5O12

(LTO) (Etacheri et al. [2011]). Dans le cas du graphite, les feuillets hexagonaux forment

une matrice d’insertion qui se déforme peu lors de l’insertion du lithium (Linden & Reddy
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[2002]). De ce fait, les réactions se font avec une bonne réversibilité à la température am-

biante. En revanche, leur capacité faible est un frein pour la demande croissante en densité

d’énergie (372 mAh g−1). La capacité du LTO est encore plus faible : 175 mAh g−1.

1.3.1.2 Réactions de conversion

Les oxydes de métaux de transition M peuvent réagir électrochimiquement de façon

réversible en présence d’ion lithium selon la réaction dite de "conversion" suivante (Poizot

et al. [2000] ; Cabana et al. [2010] ; Kraytsberg & Ein-Eli [2017]) :

MhXh + (h · n)Li + (b · n)e− ←→ aM + hLinX

Où :

• M = métaux de transition.

• X = éléments tels que H, O, N, F, S, P.

• n : état d’oxydation de X allant de 1 à 3.

Les électrodes basées sur ce type de réaction présentent une capacité allant de 2 à 3 fois

supérieure à celle du graphite (600-1000 vs 372 mAh g−1) (Etacheri et al. [2011] ; Reddy

et al. [2013]). Néanmoins, ce type d’électrode souffre de plusieurs problèmes suivants dont

la communauté scientifique cherche à résoudre (Kraytsberg & Ein-Eli [2017]) :

1. Beaucoup de matériaux de conversion présentent une conductivité électronique faible.

2. Lors de la réaction de conversion, le matériau subit une expansion volumique (infé-

rieur à 70%). Cela conduit à une formation de la SEI non négligeable.

3. Une grande hystérésis du potentiel se produit lors de la lithiation et de la délithia-

tion, ce qui baisse significativement le rendement faradique pendant le cyclage.

1.3.1.3 Réactions d’alliage

Les réactions d’alliages sont intéressantes pour stocker du lithium dans les matériaux.

Les éléments de la colonne IV et V tels que Si, Ge, Sn, Sb sont des candidats potentiels

pour remplacer le graphite (Park et al. [2010] ; Obrovac & Chevrier [2014]) (Tableau 1.1).
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Tableau 1.1. Tableau récapitulatif des éléments utilisés pour la réaction d’alliage avec
lithium. (Données issues de Yoon et al. [2008] ; Park et al. [2010] ; Obrovac & Chevrier [2014])

Phase
lithiée

Capacité
gravimétrique
(mAh g−1)

Capacité
volumétrique
(mA h cm−3)

Expansion
volumique
(%)

Li3,75Si 3579 2194 280
Li4,25Ge 1568 2300 390
Li4,4Sn 993 2111 244
Li4,5Pb 582 2052 222
Li3Sb 660 1771 147
LiC6 372 890 0-31

Parmi les alliages du Tableau 1.1, le silicium possède la plus grande capacité gra-

vimétrique, de l’ordre de 3579 mAh g−1. D’après le diagramme d’équilibre LizSi établi

par Okamoto, Li4,4Si, qui possède une capacité spécifique théorique de 4200 mAh g−1

(Cho [2010]), peut être obtenu à une température de 180,5 °C au point eutectique. En

revanche, cette phase n’est pas observée lors de la lithiation électrochimique à la tempéra-

ture ambiante. Obrovac & Christensen ont découvert par diffraction des rayons X (DRX)

une nouvelle phase Li3,75Si correspondant à une composition qui n’apparaît pas dans le

diagramme d’équilibre. Cette phase est cristalline alors que l’alliage reste amorphe pour

z < 3,75. D’autres études expérimentales in situ ont également confirmé cette tendance

(Li & Dahn [2007] ; Key et al. [2009] ; Liu et al. [2012]).

Le silicium est le 2e élément le plus abondant sur la croûte terrestre après l’oxygène

(Lutgens & Tarbuck [2000]) et les procédés pour l’élaboration du silicium sont nombreux

grâce à son utilisation massive dans l’industrie des semi-conducteurs. Il est peu coûteux

et peu toxique par rapport aux éléments comme le plomb, ce qui souligne l’intérêt de

silicium comme matériau d’électrode négative. En revanche, le silicium subit une grande

expansion volumique lors de la lithiation selon la réaction électrochimique suivante :

zLi+ + ze− + Si→ LizSi

Cette expansion provoque la fissuration, voire la pulvérisation du matériau actif, ce

qui conduit inévitablement à la perte de la capacité initiale à mesure que le nombre
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de cycles augmente. Un problème similaire existe pour d’autres éléments cités dans le

Tableau 1.1. En outre, la couche de SEI formée sur le silicium est instable à cause de

l’expansion volumique. En effet, la structure de la SEI est fissurée lors de l’expansion ou

de la contraction et les surfaces "fraîches" du matériau actif sont de nouveau accessibles

à l’électrolyte (Gauthier et al. [2015]). Par conséquent, la SEI continue à croître tout au

long des cycles à cause des changements volumiques répétés. De surcroît, la SEI ainsi

formée n’est pas homogène sur l’ensemble de la surface rugueuse après quelques cycles.

En résumé, l’instabilité mécanique du silicium contribue à l’augmentation continue de

l’irréversibilité au cours du cyclage. Par ailleurs, la faible conductivité du silicium pur

peut également être la source d’une résistance en série provoquant une chute ohmique

lors de la première lithiation, de nature à handicaper l’utilisation de l’électrode (Ozanam

& Rosso [2016]).

Donc, plusieurs stratégies sont déployées pour contrer le problème lié à l’expansion

volumique, réduire les contraintes mécaniques et améliorer la formation de la SEI sur le

silicium.

1. Changement des paramètres de pilotage des cellules.

2. Changement de la structure et de la dimension.

3. Association de plusieurs éléments pour rendre l’électrode plus souple et conductrice.

1.3.2 Changement des paramètres de pilotage

Les paramètres électrochimiques tels que les potentiels limites de cyclage (cut-off vol-

tage) ou les taux de cyclages (C-rate) sont importants. Par exemple, il est possible d’éviter

la transition de la phase amorphe vers la phase cristalline en limitant la limite basse du

potentiel, ce qui augmente la réversibilité de l’électrode pendant le cyclage (Fleischauer

et al. [2008]). Néanmoins, cette stratégie demeure limitée dans le contexte applicatif.

1.3.3 Changement de la structure et de la dimension

La réduction de la dimension de la structure peut jouer un rôle important pour accom-

moder l’expansion volumique. Les nano (micro) structures résistent mieux aux contraintes
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mécaniques que le matériau massif. D’autre part, une électrode nano-structurée dispose

de plus d’espace libre pour mieux accommoder l’expansion volumique. En revanche, ses

capacités volumiques deviennent faibles par rapport à ses capacités surfaciques (Gauthier

[2013]). Plusieurs types de nanostructures sont adoptées : nanofils, nanotubes, silicium

poreux et couches minces.

1.3.3.1 Nanofils et nanotubes

Les structures telles que les nanofils (Chan et al. [2008, 2009] ; Gohier et al. [2012] ;

Leveau et al. [2016]) et nanotubes (Park et al. [2009] ; Battaglia et al. [2013] ; Wen et al.

[2013]) sont des solutions attractives pour palier à l’expansion volumique. L’espacement

entre chaque nanofil (ou nanotube) permet de mieux accommoder l’expansion volumique

du matériau et le transport électronique demeure facile du fait de la structure unidimen-

sionnelle qui assure un chemin continu de conduction.

1.3.3.2 Structures poreuses

Le silicium poreux est une stratégie intéressante pour compenser l’expansion volu-

mique. La porosité intrinsèque en son sein permet de garder la structure tolérante à

l’expansion volumique (Shin et al. [2005] ; Lin et al. [2016]). Les chemins de diffusion pour

les électrons et les ions lithium sont également courts comme dans d’autres nanostruc-

tures. En ce qui concerne la densité volumique, la création de la porosité directement

dans le silicium par les procédés de gravure semble être une solution optimale. La corré-

lation entre la porosité, la taille des pores et les propriétés électrochimiques est une voie

d’optimisation intéressante (Cho [2010]).

1.3.3.3 Couches minces

Les couches minces de silicium élaborées par techniques de dépôt comme CVD (Bour-

derau et al. [1999] ; Jung et al. [2003] ; Kulova et al. [2007]), ou pulvérisation cathodique

(Ohara et al. [2004] ; Lee et al. [2014] ; Farmakis et al. [2015]) ont des épaisseurs comprises

entre quelques nm et quelques µm. Ces couches minces ont des épaisseurs faibles limitant

la pulvérisation de l’électrode et ont une bonne adhérence au substrat. De plus, les études
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montrent que leur capacité spécifique est supérieure à 2000 mAh g−1 après 200 cycles

(Ohara et al. [2004]). Leur épaisseur constitue un paramètre critique. La cyclabilité de

l’électrode diminue lorsque son épaisseur augmente, car les couches minces ont tendance

à fracturer sauf si leur épaisseur reste inférieure à 100 nm. (Takamura et al. [2006] ; Chew

et al. [2014]).

Toutefois, la quantité de matière active faible d’une couche mince résistant au cyclage

rend inadéquate son utilisation dans les applications nécessitant une forte capacité et

limite son utilisation aux microbatteries. Ce type de batteries peut être élaboré en même

temps que le circuit intégré via des techniques de dépôt physico-chimiques, ce qui attire

l’attention des industriels de la microélectronique (Larfaillou et al. [2016]).

Par ailleurs, la nature des contraintes mécaniques subies par le matériau dépend de la

géométrie. Par exemple, les couches minces du silicium et nanofils (nanotubes) subissent

une expansion volumique anisotrope, car le matériau actif adhère au substrat (Szczech

& Jin [2010] ; Chew et al. [2014]). Dans le cas de nanoparticules qui n’adhèrent pas au

substrat, l’expansion volumique est isotrope (Timmons & Dahn [2007]).

Les couches minces demeurent une géométrie adaptée pour les études qualitatives et

quantitatives (Veith et al. [2015] ; Fears et al. [2016]). Cet aspect sera abordé plus en

détails dans la Section 1.4.2.

1.3.4 Association de plusieurs éléments pour rendre l’électrode

plus souple et conductrice

Pour s’affranchir des inconvénients du silicium, une solution classique consiste à asso-

cier le silicium et un autre élément ayant de meilleures tolérances mécaniques face à l’ex-

pansion volumique pour avoir un meilleur matériau actif pour l’électrode. Une démarche

commune consiste à synthétiser une électrode composite qui comprend le matériau actif

(ex : nanoparticules de silicium), des matériaux additifs conducteurs (ex : noir de carbone

ou carbon black) pour avoir une meilleure conduction électronique, et un liant (ex : Poly-

fluorure de vinylidène (PVDF), carboxyméthylecellulose (CMC)) pour assurer la cohésion

mécanique de l’ensemble. Le transfert des électrons se fait via le réseau percolant de parti-
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cules des matériaux conducteurs tandis que les ions Li+ se déplacent à travers la porosité

de l’électrode pour s’insérer dans le matériau actif. Le maintien des chemins ioniques/élec-

troniques est fondamental pour ce type d’électrodes (Gauthier [2013]). La nature du liant,

les teneurs des matériaux peuvent être optimisées pour obtenir la meilleure performance

en termes de cyclabilité et de capacité des électrodes composites (Magasinski et al. [2010] ;

Yim et al. [2014]). Les conditions expérimentales comme la température ou la pression

lors de la formulation des électrodes peuvent influencer leurs performances (Hwang et al.

[2016]). Plusieurs stratégies non-exhaustives s’offrent pour améliorer la performance des

électrodes composites contenant du silicium.

1.3.4.1 Électrodes composites Si/matrice (in)active

Un exemple des électrodes composites consiste à utiliser les nanoparticules à base d’al-

liages entre le silicium et une matrice tampon permettant de mieux accommoder le chan-

gement volumique. Il est alors souhaitable que la matrice possède une bonne conductivité

électronique/ionique avec des bonnes propriétés mécaniques (ex : limite élastique élevée,

module d’Young faible, ductilité faible) (Wang et al. [2001] ; Wolfenstine [2003]). Ce type

de matériau composite est communément obtenu par broyage mécanique (ball-milling)

(Hwang et al. [2001]). Ces matrices tampons auxquelles on associe le silicium peuvent

être électrochimiquement actives (Mg2Si, SiAg, CaSi2) (Xiao et al. [2014] ; Hwang et al.

[2001] ; Wolfenstine [2003]) ou inactives (NiSi, FeSi, TiN, CoSi2 et TiC) (Wang et al.

[2000] ; Netz et al. [2003] ; Guo et al. [2005]).

Dans le cas des matrices dites "actives", le silicium et la phase active sont lithiés en

même temps, tout en sachant que la phase active se lithie à un autre potentiel que le

silicium. Cette lithiation simultanée des deux phases contribue à l’irréversibilité pendant

les cyclages répétés (Zhang [2011]). La capacité spécifique baisse rapidement au cours du

cyclage (ex : l’ordre de 200 mAh g−1 après 10 cycles pour Mg2Si (Xiao et al. [2014]).

D’autre part, les matrices inactives peuvent bloquer ou ralentir la diffusion du lithium

et de transfert électronique (Fleischauer et al. [2006]), ce qui contribue à la baisse rapide

de la capacité spécifique (en dessous de 400 mAh g−1 après 20 cycles pour FeSi (Wang

et al. [2000]).
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1.3.4.2 Électrodes composites Si/C

Les nanoparticules de silicium/carbone sont un exemple de la matrice "active" pour

faire face à l’expansion volumique.

Ces nanoparticules composites peuvent être obtenues sous différentes formes :

• de poudres de composites, par broyage mécanique du silicium avec du graphite

(Wang et al. [1998] ; Luo et al. [2009]).

• de cœur-coquille (core shell) avec un revêtement en carbone, par pyrolyse avec des

précurseurs de carbone (Saint et al. [2007] ; Sourice et al. [2015]) ou par réduction

thermique (Campbell et al. [2016]).

Notamment, le revêtement en carbone entourant les nanoparticules de silicium em-

pêche le contact direct entre l’électrolyte et le silicium, minimisant l’augmentation conti-

nue de la SEI. Par ailleurs, le carbone a une faible expansion volumique lors de l’insertion

du lithium par rapport à celle du silicium, donc la SEI formée sur la couche externe en

carbone est plus stable et homogène. Par ailleurs, la présence du revêtement de carbone

contribue aux contraintes compressives vers le cœur des particules, ce qui minimise la pul-

vérisation du matériau actif (Saint et al. [2007]). Enfin, le carbone possède une meilleure

conductivité électronique que le silicium.

Les capacités spécifiques de ces électrodes sont supérieure à 1000 mAh g−1 après des

dizaines (Saint et al. [2007] ; Campbell et al. [2016]) voire des centaines de cycles (Sourice

et al. [2015]) et présentent un rendement faradique nettement supérieur (environ 99 %

après 550 cycles selon Sourice et al.) aux électrodes composites décrites dans la Section

1.3.4.1.

La teneur en carbone est un facteur important à considérer. La rétention de capacité

augmente avec la teneur, mais au détriment de la capacité spécifique et de la réversibilité

(cf. lithiation simultanée de carbone et de silicium) (Liu et al. [2005]).
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1.4 Étude du silicium amorphe méthylé dans une

structure modèle

Dans une étude précédente, Touahir et al. ont étudié le silicium amorphe méthylé

élaboré sous formes de couches minces par dépôt chimique en phase vapeur assistée par

plasma (PECVD) (Figure 1.4).
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Figure 1.4. Cyclage galvanostatique effectué sur a-Si1−x(CH3)x :H à un taux de cyclage
de C/3. (a) Évolution du potentiel en fonction de capacité spécifique (x = 0,00 ; 0,10).
(b) Évolution de capacité selon le nombre de cycles (x = 0,00 ; 0,05 ; 0,10). Le trait en
pointillé magenta indique la capacité théorique de l’électrode en graphite en phase lithiée
(LiC6)

Les courbes galvanostatiques enregistrées pendant le premier cycle pour le silicium

amorphe hydrogéné (x=0,00) et le silicium amorphe méthylé (x=0,10) sont pratiquement

superposables (Figure 1.4a). Ceci montre que l’introduction de groupement méthylés (au

moins dans la gamme étudiée pour x inférieur ou égal à 0,20) n’a pas d’influence impor-

tante sur la faculté du matériau à former un alliage avec le lithium. Toutefois, les cyclages

successifs pour plusieurs teneurs de méthyles montrent que l’échantillon méthylé présente

une meilleure cyclabilité que le silicium amorphe hydrogéné pris comme référence, sans

diminuer notablement sa capacité d’insertion du lithium (Figure 1.4b). Les auteurs ont

montré que cette amélioration pouvait s’expliquer avec l’incorporation des groupements

méthyles qui rend le matériau plus souple pour mieux accommoder l’augmentation volu-
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mique (Touahir et al. [2013]). Dans la section suivante, nous exposerons les propriétés du

silicium amorphe méthylé.

1.4.1 Propriété du silicium amorphe méthylé

Dans un cristal de silicium cristallin (c-Si), chaque atome de silicium est connecté

aux autres atomes de silicium via quatre liaisons covalentes, formant un réseau cristallin

périodique Figure 1.5a.

Dans le cas du silicium amorphe (a-Si), les atomes de silicium sont répartis avec un

certain désordre structural. La périodicité n’est pas conservée. Certains atomes présentent

alors des liaisons non-connectées aux autres atomes de silicium. Ces liaisons sont dénom-

mées "pendantes" (dangling bonds) (Street [1991]). Du fait de la présence des liaisons

pendantes, le silicium amorphe est un isolant électrique. En revanche, en passivant ces

liaisons pendantes par des atomes d’hydrogène (Figure 1.5b), le matériau retrouve un

comportement semi-conducteur (Street [1991]).

(a) (b) 

Figure 1.5. Représentation bidimensionnelle des réseaux d’atomes pour le silicium cris-
tallin et le silicium amorphe hydrogéné (Figure issue de Pieters [2008])

Le schéma classique de la structure de la densité d’états du silicium cristallin est

constitué de bandes de valence et de conduction, séparées par une bande interdite (gap)

d’une largeur d’environ 1 eV. Les défauts de coordination ou des atomes interstitiels
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peuvent induire quelques états au sein de la bande interdite, mais de manière très limitée

(Gaiaschi [2014]).

Dans le cas du silicium amorphe hydrogéné (a-Si :H), le maintien d’un environnement

local similaire au silicium cristallin (en configuration tétraédrique) donne naissance à un

profil de densité d’états similaire à celui du silicium cristallin. Toutefois, la non-périodicité

du réseau localise les fonctions d’ondes des états situés aux énergies voisines de la bande

interdite, alors que les états du silicium cristallins sont délocalisés. Ainsi la bande interdite

du matériau s’élargit par la formation de ces queues de bande d’états localisés. Par ailleurs,

les défauts électroniques tels que les liaisons pendantes ou des lacunes présents dans le

matériau contribuent à l’apparition d’une faible densité d’états localisés au centre de la

bande interdite (Figure 1.6).

Mobility gap 

Figure 1.6. Représentation schématique de la densité d’états dans a-Si :H (Figure issue
de Pieters [2008])

Dans le cas du silicium amorphe méthylé (a-Si1−x(CH3)x :H), l’incorporation des

groupes méthyles est une source de désordre supplémentaire par rapport au cas du si-

licium amorphe hydrogéné (a-Si :H). Par exemple, le rapport des rayons atomiques rc
rSi

= 0,66 suggère que le réseau d’atomes du silicium amorphe méthylé sera quelque peu dif-

férent de celui du silicium amorphe hydrogéné (Tableau 1.2), ce qui devrait causer une

plus grande distribution des longueurs de liaisons au sein du matériau (Tableau 1.3).

En fait, l’état de désordre est également dépendant des conditions d’élaboration. Les

liaisons C-H sont plus difficiles à briser que les liaisons Si-H en raison de leur plus grande

stabilité thermodynamique (Tableau 1.2). Comme la puissance appliquée lors du dépôt
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Tableau 1.2. Rayons des atomes et leur électronégativité associée (Bullot & Schmidt
[1987])

Atome Rayon (Å) Électronégativité
C 0,77 2,50
Si 1,17 1,74
H 0,28 2,20

Tableau 1.3. Longueurs de liaisons pertinentes pour le silicium amorphe méthylé (Cotton
& Wilkinson [1972])

Type de liaison Longueur (Å)
C - H (sp3) 1,09

C - Si 1,87
Si - Si 2,35
Si - H 1,48

et la température du substrat sont des facteurs qui contribuent à faciliter la brisure des

liaisons des gaz précurseurs (CH4 et SiH4), le degré du désordre créé au sein du matériau

dépendra des conditions de dépôt.

Le silicium amorphe méthylé est élaboré dans des conditions expérimentales de sorte

que la dégradation des molécules de méthane favorise la formation de groupements mé-

thyles CH3. Ces derniers sont alors les seules espèces méthylées incorporées dans le maté-

riau amorphe : du fait qu’ils ne peuvent échanger qu’une seule liaison avec leur environ-

nement, les groupements CH3 favorisent la diminution du degré de réticulation, au sein

du matériau contrairement aux groupements CH2 et CH.

En limitant ainsi le désordre, le silicium amorphe méthylé conserve une structure de

bandes similaire à celle du silicium amorphe hydrogéné, au moins pour les faibles teneurs

en méthyles x. Cet aspect sera abordé plus en détails dans la Section 2.2.

1.4.2 Utilisation des couches minces comme structures modèles

Dans la Section 1.3, nous avons vu différentes approches pour améliorer la durabilité

du silicium tout en gardant une grande capacité supérieure au graphite. De nombreux

travaux ont pour but de mettre en forme les matériaux pour les rendre plus performants.
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Toutefois, il n’est pas toujours évident de discerner en détails les phénomènes se produisant

dans ces matériaux devenus de plus en plus complexes.

Dans le cadre de ce projet, nous avons souhaité nous concentrer sur la compréhension

des mécanismes de défaillance du matériau d’étude et les phénomènes en conditions de

cyclage. Pour cela, il était intéressant de travailler sur une structure modèle comme une

couche mince qui permet l’interprétation des résultats obtenus par les techniques d’analyse

de surface. De plus, les paramètres d’élaboration du matériau doivent être bien contrôlés

et reproductibles afin que nous puissions identifier l’effet du changement de paramètre

dans la composition du matériau sur le résultat final.
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Chapitre 2

Approche expérimentale

Homo faber, Homo sapiens, devant

l’un et l’autre, qui tendent d’ailleurs à

se confondre ensemble, nous nous in-

clinons.

La Pensée et le Mouvant

Henri Bergson

2.1 Introduction

Jusqu’à présent, nous avons exposé le contexte de notre étude sur les batteries Li-ion

et le silicium amorphe méthylé. Dans ce chapitre, nous nous proposons de détailler les

différentes méthodes expérimentales mises en œuvre, de l’élaboration jusqu’aux différentes

caractérisations couplées avec l’électrochimie.

2.2 Élaboration du silicium amorphe méthlyé

Le silicium amorphe méthlyé est déposé sous forme de couches minces par "Plasma

Enhanced Chemical Vapour Deposition" (PECVD) (Figure 2.1). Le principe du dépôt

est similaire au dépôt chimique en phase vapeur (CVD). La CVD consiste à injecter un

ou plusieurs gaz sur une surface chauffée pour former un composé défini et des produits

de réactions volatiles selon la réaction suivante :

21



Chapitre 2. Approche expérimentale

Agaz + Bgaz
Chauffage−→ Csolide + Dgaz

Contrairement à la CVD qui nécessite des précurseurs chimiques facilement décom-

posables et des températures relativement élevées (300-900 °C), la PECVD s’opère à la

température relativement basse (250 °C) par décomposition de gaz assistée par un plasma

(Lieberman & Lichtenberg [2005]). À une température suffisamment élevée et sous l’effet

d’une excitation électrique, une partie des molécules présentes dans le gaz sont décompo-

sées pour former des particules chargées (électrons et ions positivement chargés) pouvant

se mouvoir dans toutes les directions, créant un plasma. Dans nos conditions, pour main-

tenir le plasma, une tension oscillant à une radio-fréquence de 13,56 MHz est appliquée

aux bornes des électrodes.

Entrée de gaz Sortie de gaz
PLASMA

Porte substrat chauffé

Générateur RF

Électrode

Électrode

Figure 2.1. Schéma de la PECVD

La PECVD permet d’obtenir un matériau reproductible, présentant des propriétés gé-

nériques indépendantes des conditions de dépôt dans une gamme assez large de conditions

expérimentales (Street [1991]). Le silicium obtenu est hydrogéné et contient de nombreuses

liaisons Si-H détectables par spectroscopie infrarouge. La température de dépôt de 250

°C correspond à un bon compromis pour minimiser la densité de défauts (~3 1015 cm−3)

et obtenir la concentration d’hydrogène adéquate (~10-20 at.%) dans le matériau obtenu

(Knights & Lucovsky [1980] ; Street [1991]). L’épaisseur de la couche mince est directement

proportionnelle au temps de dépôt (~0,3 nm s−1 pour a-Si :H dans nos conditions habi-
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tuelles). Il est aisé de contrôler la composition du matériau en changeant la composition

du gaz précurseur. L’injection du silane SiH4 conduit à la formation du silicium amorphe

hydrogéné a-Si :H. L’utilisation d’un mélange gazeux (SiH4/CH4) permet l’incorporation

des groupements méthyles dans la matrice du silicium amorphe, formant ainsi le silicium

amorphe méthylé a-Si1−x(CH3)x :H. La vitesse de dépôt dépend de la teneur en méthane,

ce dont nous tenons compte lors de l’estimation de l’épaisseur de la couche mince. Sur un

substrat réfléchissant, l’épaisseur peut être contrôlée visuellement, car la couleur est un

bon indicateur de l’épaisseur de la couche mince (Mirshafieyan & Guo [2014]. Le dépôt se

déroule dans le régime dit de "basse puissance" (Puissance < 0,3 W cm−2) (Solomon et al.

[1988]). Dans ce régime, la quantité du carbone pouvant être incorporée est limitée à moins

de x = 0,40. À ces puissances, pour l’essentiel, il n’y a pas de décomposition directe du

méthane par l’excitation radio-fréquence ; le méthane n’est décomposé qu’indirectement

par les espèces excitées issues de la décomposition du silane. Cela limite la décomposition

du méthane à la formation de groupes méthyles CH3. Au-delà de ce régime de puissance,

d’autres produits de décomposition du méthane interviennent et il est difficile de contrôler

la forme sous laquelle s’incorpore le carbone.

2.3 Caractérisations électrochimiques

Les caractérisations électrochimiques ont été effectuées avec des configurations à deux

électrodes et à trois électrodes. La configuration à deux électrodes est adoptée pour les cy-

clages galvanostatiques longs (Figure 1.4b) et l’étude de l’irréversibilité (Section 4.2.1).

Dans ce cas, l’électrode de référence (REF) et la contre-électrode (CE) sont confondues.

La configuration à trois électrodes est nécessaire lorsqu’il s’agit d’étudier un système

électrochimique avec la voltampérométrie cyclique (CV) ou la spectroscopie d’impédance

électrochimique (EIS), car le courant entre l’électrode de référence et l’électrode de tra-

vail (WE) est nul et il est possible d’observer séparément les évolutions entre chaque

couple d’électrode (ex : WE/REF et CE/REF). Ainsi, toute évolution parasite sur la

contre-électrode n’intervient pas lors de la mesure effective.
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D’autre part, nous avons réalisé toutes nos études dans une configuration dite de

"demi-cellule" (half cell), où l’électrode de travail que nous utilisons est étudiée avec une

contre-électrode en lithium, et non pas face à une électrode positive comme dans une

batterie complète. Par la suite, nous exposerons les différents types de cellules utilisées et

détaillerons leur montage.

2.3.1 Cellule à deux électrodes

2.3.1.1 Présentation de la cellule

Des cyclages galvanostatiques au-delà d’une centaine de cycles avec une bonne re-

productibilité sont nécessaires pour caractériser la cyclabilité d’un matériau de batte-

rie. Généralement, les piles-boutons (button cell) sont utilisées pour des cyclages longs,

mais elles présentent une complication lors de leur démontage en vue d’une analyse post

mortem. Dans ce contexte, des boîtiers conçus spécialement au laboratoire sont utilisés

pour faciliter le démontage tout en assurant une bonne étanchéité (Rosso et al. [2014])

(Figure 2.2).

Séparateur

Cu : collecteur du courant

Li métal

Coupelle en inoxa-Si1-x(CH3)x : H

CE/REF

WE

Figure 2.2. Schéma de la demi-cellule à deux électrodes utilisée pour les cyclages longs

2.3.1.2 Préparation de l’échantillon et l’assemblage de la cellule

Des coupelles en inox utilisées pour assembler les piles boutons CR2325 (inox 316)

sont utilisées comme substrats. Pour leur lavage, elles sont immergées dans l’eau distillée

contenant du détergent TFD4 pendant 40 min à 40°C. Ensuite, elles sont rincées à l’eau

distillée, puis à l’eau ultrapure. Avant leur introduction dans la chambre de dépôt, elles
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sont séchées sous flux d’azote. Dans l’enceinte de dépôt, elles sont soumises à un plasma

d’hydrogène pendant 10 minutes pour décaper l’oxyde natif présent sur l’inox avant de

déposer la couche mince du silicium amorphe méthylé (Kim et al. [2012]). Le séparateur en

fibre de verre (épaisseur = 0,5 mm) et la feuille du lithium (Sigma-Aldrich, 0,38 mm) sont

découpés à l’aide d’emporte-pièces dont les diamètres sont respectivement 20 et 18 mm.

L’électrolyte utilisé est 1 M LiClO4 dans le propylène carbonate. La surface géométrique

S, estimée à partir de la zone imbibée par l’électrolyte est, de 4 cm2. Le contact électrique

est assuré par une feuille de cuivre dont l’épaisseur est comprise entre 0,1 et 0,3 mm.

L’étanchéité est assurée par un joint torique et 4 vis permettant d’appliquer une pression

verticale.

2.3.2 Cellule à trois électrodes

2.3.2.1 Présentation de la cellule

Une cellule commerciale ECC-PAT-CORE (EL-CELL GmbH, Hamburg) est utilisée

pour la configuration à 3 électrodes (Figure 2.3). La pression verticale est appliquée via

le système de vis intégré et le joint en polyéthylène assure une bonne étanchéité pour une

durée d’un mois. Cette cellule est constituée d’une pièce en plastique jetable munie d’un

séparateur en fibres de verre (la pièce entourée en rouge). L’électrode de référence est

faite de l’anneau en lithium intégré autour du séparateur (numéro 1 de la Figure 2.3).

L’électrode de travail (WE) et la contre-électrode (CE) sont situées respectivement en-

dessous et au-dessus du séparateur. Le contact minime entre le séparateur et l’électrode

de référence permet de réduire la perturbation de courant entre la WE et CE (Dees et al.

[2007] ; Bünzli et al. [2015]). Des cales calibrées (numéros 2, 3) sont utilisées pour assurer

le bon positionnement des électrodes et des différentes parties de l’empilement.

2.3.2.2 Préparation de l’échantillon et l’assemblage de la cellule

Les substrats pour le dépôt (Φ = 18mm) sont obtenus grâce à la découpe laser de

feuilles en inox (Goodfellow AISI 321, épaisseur = 0,1 mm) effectuée par l’entreprise

C.T.M. basée à Igny. Ces feuilles décapées sont dégraissées au TFD4, puis nettoyées au
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1. 2.

3.

CE

REF
WE

Figure 2.3. Vue d’ensemble de la cellule commerciale ECC-PAT-CORE adaptée de
([EL-CELL GmbH 2017])

bain ultrason pendant une dizaine de minutes dans l’acétone, l’éthanol et l’eau ultrapure.

La procédure du dépôt PECVD est identique à la Section 2.3.1.2. Avant l’assemblage

de la cellule dans la boîte à gants sous atmosphère contrôlée, l’échantillon est exposé à

la vapeur HF pendant 15 secondes et rincé à l’eau ultrapure pendant 20 secondes. Cet

aspect sera abordé plus en détails dans la Section 3.4.2.1. Le détail de l’assemblage

de la cellule peut être trouvé sur le site web du fournisseur (https://el-cell.com/).

Sauf indication contraire, avant la caractérisation de CV ou d’EIS, toutes les cellules sont

laissées en circuit ouvert au repos pendant 24h ou moins si la dérive du potentiel est

considérée comme suffisamment faible (dE/dt < 1 mV s−1).

2.4 Spectroscopie infrarouge à transformée de Fou-

rier (FTIR) operando

La spectroscopie FTIR operando a été adoptée dans le cadre de cette thèse pour le suivi

simultané de l’interface électrode/électrolyte et du mécanisme de lithiation. L’analyse

operando permet de s’affranchir des inconvénients liés au rinçage / séchage inévitable
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dans le cadre des analyses ex situ, et présente le grand avantage d’être non - destructive :

le faisceau IR ne modifie pas les propriétés du matériau. De plus, la géométrie utilisée

permet des cyclages électrochimiques à des vitesses réalistes, ce qui donne à la méthode

son caractère operando. Nous allons maintenant brièvement expliquer le principe de la

spectroscopie FTIR ainsi que les conditions expérimentales utilisées.

2.4.1 Principe de la spectroscopie infrarouge à transformée de

Fourier (FTIR)

La spectroscopie infrarouge est basée sur le principe de l’absorption d’un rayonnement

infrarouge par le matériau étudié. Les liaisons chimiques des molécules présentes dans

l’échantillon absorbent le rayonnement incident, puis une partie du rayonnement incident

est transmise ou réfléchie. Les molécules absorbant le rayonnement incident vibrent à des

fréquences caractéristiques bien précises, révélant la nature des liaisons chimiques. Ainsi,

il est possible d’identifier les fonctions chimiques présentes dans le matériau analysé. Le

rapport entre l’intensité de la lumière transmise et celle de la lumière incidente, nommé

la transmittance T, peut être exprimé avec la relation de Beer-Lambert :

T = IT
II

= exp(−αl) (2.1)

Où :

• IT : l’intensité infrarouge transmise

• II : l’intensité infrarouge incidente

• α : le coefficient d’absorption de l’échantillon étudié.

• l : l’épaisseur de l’échantillon traversée par le rayonnement infrarouge

Il est courant d’exprimer le logarithme népérien de la transmittance, appelé l’absor-

bance A :

A = − lnT (2.2)

L’absorbance est directement proportionnelle au coefficient d’absorption qui est lui-même

proportionnel à la concentration en espèces absorbantes au sein de l’échantillon. Le prin-
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cipe de la spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier (FTIR) est basé sur un in-

terféromètre de type Michelson. Le faisceau issu de cet interféromètre passe au travers de

l’échantillon, puis est dirigé sur un détecteur. L’interférogramme, la courbe de l’intensité

de la lumière transmise reçue par le détecteur en fonction de la position du miroir mobile

de l’interféromètre, est enregistré. Cette courbe est convertie en un spectre infrarouge par

transformée de Fourier. Les spectres ainsi enregistrés sont moyennés pour améliorer le

rapport signal/bruit des spectres.

2.4.2 Intérêt de la géométrie en réflexion totale atténuée (ATR)

Pour l’analyse IR in situ, des cellules spectroélectrochimiques à couche mince d’élec-

trolyte sont couramment utilisées (Webb et al. [2006]). Dans ces cellules, le faisceau in-

frarouge traverse la couche d’électrolyte. En outre, des limitations apparaissent, car la

diffusion des espèces électroactives depuis le volume de l’électrolyte au sein de la couche

mince d’électrolyte est lente.

La géométrie de réflexion totale atténuée (ATR) est adoptée afin de pallier ce problème.

Dans cette géométrie, le faisceau IR issu de l’interféromètre entre dans le prisme fait de

matériau à haut indice de réfraction (ex : Ge (nGe = 4,1), Si (nSi = 3,4), KRS-5 (mélange

eutectique de bromure et d’iodure de thallium, nKRS−5 = 2,4)) sous un angle oblique (θ

= ~45°) et le signal sortant est récupéré par le détecteur (Figure 2.4).

À une interface entre deux milieux dont les indices optiques ne sont pas les mêmes, la

loi de Snell-Descartes donne :

n1 sin θ1 = n2 sin θ2 (2.3)

Avec :

• n1; θ1 : l’indice de réfraction correspondant au milieu d’incidence ; l’angle d’incidence.

• n2; θ2 : l’indice de réfraction correspondant au milieu dans lequel le faisceau est

réfractée ; l’angle de réfraction (n2 < n1).

Du fait de la différence d’indice de réfraction entre les deux milieux, il existe un angle

critique θC au-delà duquel la réflexion devient totale. En deçà de cet angle, le rayonnement
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incident est réfléchi et réfracté.

θC = arcsin(n2

n1
) (2.4)

θ

e

L

Electrolyte

Figure 2.4. Géométrie ATR avec des réflexions multiples internes

Bien que la réflexion soit totale, l’intensité du faisceau lumineux ne diminue pas bruta-

lement dans le milieu optique où l’indice de réfraction est moindre. Une onde évanescente

pénètre le milieu sur une profondeur caractéristique dp :

dp = λ

2π
√

(n2
1(sin(θ))2 − n2

2

(2.5)

Avec : longueur d’onde λ de la lumière incidente.

La dimension du prisme de silicium est choisie pour sélectionner le nombre optimal

de réflexions internes, pour que la sensibilité soit la meilleure (Chazalviel et al. [2001,

2002])(voir Figure 2.4). L’absorbance ∆A est alors ramenée au nombre de réflexions

internes utiles N subi par le faisceau infrarouge à l’interface électrode/électrolyte (N =
L

2e tan θ ) :

∆A = 1
N

ln I0

I
(2.6)

Où :

• I0 : l’intensité du spectre de référence.

• I : l’intensité du spectre après la modification des propriétés.
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Dans l’expression du nombre de réflexion utiles N , L correspond au diamètre interne

du joint torique (10 mm), e est l’épaisseur du substrat en silicium (500 µm). Le facteur

2 au dénominateur tient compte du fait qu’une seule face du prisme est en contact avec

l’électrolyte. Dans nos conditions, N vaut environ 10.

Par ailleurs, le silicium amorphe méthylé est directement déposé sur le support optique

fait en silicium et leur indice optique est proche. Il est également possible de faire varier

la nature de la polarisation en insérant un polariseur dans le faisceau incident.

𝑬 

θ 

Polarisation - p 

z 

y x 

(a) Polarisation p

𝑬 

θ 

Polarisation - s 

z 

y x 

(b) Polarisation s

Figure 2.5. Représentation schématique des différents types de polarisation adaptée
de [Chabal 1988]

• En polarisation p (parallel, parallèle au plan d’incidence), le champ électrique a des

composantes à la fois perpendiculaire et parallèle à la surface sur laquelle se réfléchit

le rayonnement.

• En polarisation s (senkrecht, perpendiculaire au plan d’incidence), le champ élec-

trique est parallèle à la surface, donc les vibrations développant un moment diploaire

perpendiculaire à la surface ne sont pas détectées (Chabal [1988] ; Faucheux [2005]).

Dans le cadre de notre étude, nous avons principalement travaillé en polarisation p.

2.4.3 Préparation des échantillons et de la cellule

Dans ce paragraphe, nous exposons quelles sont les procédures de préparation du

substrat d’analyse. Le substrat du dépôt est fait à partir du silicium cristallin poli sur deux

faces, de type n, faiblement dopé (ρ = 1 - 100 Ω cm2) purifié par fusion de zone, d’épaisseur
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500 µm. Il est coupé sous forme d’un rectangle 14×16 mm2. Le choix de purification par

fusion de zone permet de s’affranchir de l’absorption de l’oxygène interstitiel à 1100 cm−1

(Faucheux [2005]). Les deux bords du silicium sont polis mécaniquement pour faire le

prisme jusqu’à obtenir un aspect miroir à l’aide de pâtes diamantées jusqu’à un grain de

1 µm. Le prisme du silicium ainsi obtenu est nettoyé dans un bain ultra-son pendant 15

minutes dans le trichloroethylene (Sigma Aldrich), puis l’acetone technique (Carlo Erba),

l’éthanol RS (Carlo Erba), et l’eau ultra-pure (18.2 MΩ cm−2). Il est immergé pendant

une nuit dans la solution dite piranha (1 : 3 H2O2/H2SO4, Carlo Erba) puis rinsé à l’eau

ultrapure et décapé dans 50 % (v/v) HF (Carlo Erba) pendant 5 secondes. Le contact

ohmique est réalisé par évaporation thermique (Au + 1 wt.% Sb) sous vide secondaire

(10−5 torr) sur la face la plus étroite du prisme, pendant que le substrat refroidit de 600

à 250°C, c’est-à-dire de part et d’autre de la température de l’eutectique Si/Au qui est

d’environ 370 °C (Maroun [1998]). Pendant l’évaporation, un masque délimitant la zone

de dépôt est utilisée pour le contact. La face large du prisme est nettoyée de nouveau avec

le piranha/HF en faisant attention à ne pas immerger le contact ohmique. Les couches

minces d’ a-Si1−x(CH3)x : H (x = 0 - 0,12) sont déposées sur cette face par PECVD.

IR

Lithium

a-Si1-x(CH3)x:H

n type c-Si

CE/REFCopper

WE

1M LiClO4/PC

dp

Figure 2.6. Cellule utilisée pour la spectroscopie operando FTIR

Avant l’introduction dans la boîte à gants, l’échantillon est exposé à la vapeur de

HF pendant une dizaine de secondes pour éliminer l’oxyde natif formé sur la couche du

silicium amorphe méthylé. Cette étape permet d’avoir une surface riche en liaisons Si-H

(Thissen et al. [2012]). La désoxydation de l’échantillon diminue la charge irréversible

lors du premier cycle et permet la formation d’une SEI plus stable (Alves Dalla Corte
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[2013]). Une cellule électrochimique operando spécialement conçue pour l’analyse FTIR est

utilisée en configuration à deux électrodes (Alves Dalla Corte [2013]) (voir Figure 2.6).

Une feuille de lithium (Sigma Aldrich) découpée et collée contre un collecteur du courant

en cuivre constitue la contre-électrode. La cellule operando est assemblée dans la boîte à

gants dont l’atmosphère est bien contrôlée (PO2 < 2 ppm, PH2O <1 ppm ). LiClO4 (Sigma

Aldrich, battery grade) dissous dans le propylène carbonate est utilisé comme électrolyte

(concentration 1 M).

2.4.4 Dispositif expérimental

Le spectrophotomètre BomemMB100 FTIR équipé d’un détecteur Hg1−gCdgTe (MCT)

refroidi à l’azote liquide est utilisé pour l’analyse. La chambre d’analyse infrarouge est

purgée sous flux d’azote continu pendant les mesures des spectres afin de minimiser la

présence de vapeur d’eau et de CO2. La résolution en fréquence est de 4 cm−1 et le nombre

de scans moyennés varie entre 10 et 500 selon l’usage. Par exemple, 10 spectres seront

moyennés pour un suivi dynamique avec une grande résolution en temps et 500 spectres

seront moyennés pour obtenir un spectre de référence nécessitant un très bon rapport

signal sur bruit. Les spectres sont mesurés en polarisation p.

Le cyclage galvanostatique a été effectué avec un galvanostat conçu au laboratoire. Les

mesures infrarouge sont synchronisées avec les mesures électrochimiques via un système

d’acquisition piloté par un logiciel développé sous LabVIEW (ou pour une version plus

ancienne en Fortran). La densité du courant injecté varie entre 22,93 µA cm−2 (~1 C) et

7,64 µA cm−2 (~C/3). L’épaisseur de la couche mince, la surface géométrique ainsi que

la densité du silicium amorphe méthylé sont utilisées pour estimer la masse du matériau

actif. La densité du matériau est calculée à partir des valeurs de densités disponibles dans

la littérature et en supposant une variation linéaire avec la teneur en méthyle (Williamson

et al. [1989] ; Solomon et al. [1988]).
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2.5 Spectrométrie de masse d’ions secondaires à temps

de vol (ToF-SIMS)
Ce travail a été réalisé en collaboration avec J. Swiatowska et A. Seyeux à l’Institut de

Recherche de Chimie Paris, CNRS - Chimie ParisTech. Le spectromètre ToF-SIMS a

été piloté par A. Seyeux.

Une série d’analyses sur des échantillons non-lithiés sert de résultats de référence.

Une première série d’expériences consiste à arrêter la lithiation électrochimique lors du

premier cycle, puis à analyser ex situ la surface qui a été en contact avec l’electrolyte par

ToF-SIMS.

2.5.1 Principe

La spectrométrie de masse d’ions secondaires à temps de vol (Time of Flight Secondary

Ion Mass Spectroscopy), dite "ToF-SIMS" permet de détecter les éléments chimiques et

leurs isotopes avec une grande sensibilité d’ordre de quelques ppm, voire ppb (ION-TOF

GmbH [2017]). Des ions primaires lourds (ex : Bi+) sont émis par un canon contenant

le métal liquide. Ils bombardent la surface de l’échantillon avec une énergie de quelques

centaines d’eV voire de keV. Cette énergie est suffisante pour ioniser les atomes présents

au niveau de la surface. Les atomes et molécules ainsi éjectés de la surface à l’issue de ces

collisions sont nommés les "ions secondaires". Le temps t que mettent les ions secondaires

pour arriver jusqu’au détecteur dépend de la masse des ions m.

m = 2t2qiU
L2
f

(2.7)

Où :

• qi : la charge des ions secondaires.

• U : tension appliquée en volts.

• Lf : la distance du vol.

Il existe trois modes d’analyse différents en ToF-SIMS.
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1. La spectroscopie de surface (Burst Alignment (BA) mode).

2. L’imagerie de surface (Collimated mode).

3. L’analyse en profondeur par profil de surface (High Current BUnched (HCBU)

mode).

Pour notre analyse, c’est le troisième mode qui est adopté et sera abordé plus en détails

dans la Section 2.5.2

2.5.2 Protocole

Deux différents substrats ont été utilisés pour l’analyse ToF-SIMS :

• Le premier type du substrat est la feuille d’inox Goodfellow AISI321 50 µm.

• Le deuxième type est un substrat de silicium de même type que celui utilisé dans la

Section 2.4.3.

Sur le substrat de l’inox, la procédure de dépôt PECVD est la même que celle de la

Section 2.3.1.2. La couche mince est déposée sur la feuille d’inox, puis l’ensemble de

la couche mince + feuille d’inox est découpée selon un rectangle de 10 × 10 mm2. Pour

le silicium, le contact Au/Sb est déposé en premier, puis le silicium amorphe méthylé

est déposé après un décapage à la vapeur de HF pendant 15 secondes, puis le rinçage à

l’eau ultrapure pendant une vingtaine de secondes. La procédure pour déposer le contact

ohmique en Au/Sb sur le silicium reste identique à celle de la Section 2.4.3, sauf qu

contact est évaporé sans masque sur toute la surface arrière du substrat.

Le spectromètre ToF-SIMS 5 (ION-TOF GmbH, Münster) est équipé d’une boîte à

gants sous atmosphère d’argon. L’analyse HCBU est réalisée en alternant les cycles dans

lesquels on bombarde la surface d’analyse avec les différents ions (La durée de chaque

cycle d’impulsion est de 60 µs). Dans un premier temps, le bombardement par ions Cs+

à 2 keV en courant continu érode les couches de matériaux. Ce bombardement donne la

naissance à un courant de 80 nA sur une zone de 300 × 300 µm2. Un autre canon ionique

à ions Bi+ à 25 keV est utilisé pour donner naissance aux ions secondaires. Pendant cette

phase, une zone de 100 × 100 µm2 est analysée et parcourue par un courant de l’ordre
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d’1 pA. Ces bombardements successifs permettent de sonder la composition chimique de

l’échantillon selon la profondeur (Figure 2.7).

Ce mode d’analyse présente l’avantage de garantir une grande résolution en m

qi
. Il est

également possible d’enregistrer des informations sur toutes les espèces d’intérêt rapide-

ment, tout en appliquant un courant élevé avec une grande résolution en profondeur au

détriment de la résolution latérale (Kubicek et al. [2014]). Le logiciel Ion-Spec est utilisé

pour traiter les données. De façon générale l’analyse des ions négatifs permet d’obtenir

une meilleure sensibilité lorsque l’on travaille sur des matrices d’oxyde (Tian [2014]), et

l’analyse d’ions positifs est mieux adaptée au cas d’une matrice métallique. Dans la suite,

nous avons choisi d’analyser des profils d’ions négatifs.

La cellule utilisée pour les essais de lithiation avec le substrat en silicium reste identique

à celle utilisée pour les expériences operando FTIR. La procédure est décrite en détails

dans la Section 2.4.3. Pour le substrat en inox, le boîter décrit dans la Section 2.3.1

est utilisé. Après la lithiation, l’échantillon est rincé au carbonate de diméthyle (DMC)

et séché sous un flux d’argon. Ensuite, l’échantillon est transféré de la boîte à gants de

préparation à celle couplée au spectromètre ToF-SIMS à l’aide d’une boîte hermétique sous

argon, en moins de 5 minutes pour éviter une éventuelle infiltration de l’air. L’échantillon

est fixé via un adhésif carbone sur un porte-échantillon (VG scientific (Thermo)) dont la

dimension est 1,5 × 3 cm2. Ensuite, l’ensemble est introduit via un sas de préparation

accessible à partir de la boîte à gants vers la chambre d’analyse maintenue sous ultravide

(~10−9 mbar).

1st step : 

erosion 

2nd step : 

analysis 

1st cycle

Secondary ions : t = f (m)

2nd cycle
3rd cycle

4th cycle

100 x 100 µm²

300 x 300 µm²

…nth cycle

Figure 2.7. Procédure d’analyse ToF-SIMS
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2.6 Microscopie électronique en transmission (MET)
Ce travail a été réalisé en collaboration avec E. Larquet et B. Rotonelli au laboratoire

PMC.

2.6.1 Principe et l’appareillage

Le microscope électronique en transmission est un outil d’observation puissant per-

mettant de visualiser des nano-objets avec une résolution variant de 0,1 nm à quelques

dizaines de nm. Le principal atout de cette technique est de pouvoir accéder à l’infor-

mation structurale au travers du volume de l’échantillon, contrairement aux autres tech-

niques d’imagerie qui donnent principalement des informations topographiques de la sur-

face comme la microscopie électronique à balayage (MEB) ou la microscopie en champ

proche (Atomic Force Microscopy - AFM). En général, la source des électrons est consti-

tuée d’un filament de tungstène qui est chauffé à une température proche de 2700 °C.

Les électrons sont extraits du métal et forment un nuage électronique autour du filament.

La focalisation des électrons se fait à l’aide de la cathode (cylindre de Wehnelt) portée à

un potentiel de quelques kV par rapport au filament. Les électrons ainsi focalisés en un

point (le "cross-over") franchissent plusieurs étages d’accélération pour former un faisceau

électronique cohérent. Des lentilles électromagnétiques permettent de moduler le grossis-

sement de l’image finale (Figure 2.8) et la distance focale peut varier selon l’intensité de

courant qui traverse la lentille objectif.

Dans notre cas, le microscope utilisé, un JEOL JEM-2010F, est équipé d’un canon à

émission de champ (Field Emission Gun - FEG) (Figure 2.9) opérant à 200 kV et d’une

pièce polaire objectif de type "haute résolution" (Constante d’aberration de sphéricité de

la lentille Cs=1,0 mm, aberration chromatique Cc= 1,4mm, résolution ~0,24 nm) pour

obtenir des images.

La pointe très fine du filament de tungstène confère une très bonne cohérence spatiale

pour l’analyse et permet d’augmenter considérablement le champ électrique qui lui est

appliqué. La contamination étant un frein pour que l’effet de champ puisse avoir lieu,

le vide très poussé d’ordre de 10−8 mbar est requis pour ce type de source électronique

(Larquet [2016]). Les images ont été acquises à un grossissement de 400000x, sur une
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Figure 2.8. Jeu de lentilles électromagnétiques pour guider le faisceau d’électrons jus-
qu’à l’écran fluorescent (Figure issue de [Davuluri 2015]).

Gun cross-over 

Figure 2.9. Principe du canon à émission de champs (Field Emission Gun - FEG). V1
correspond à la différence de potentiel nécessaire pour extraire les électrons de la pointe.
V0 correspond à celle requise pour accélérer les électrons jusqu’à 200 kV. Figure issue de
[Williams & Carter 2009]

caméra CCD équipée d’un scintillateur, en préservant l’échantillon de la dégradation par

le faisceau électronique.
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2.6.2 Préparation des échantillons

Il s’agit de préparer des échantillons très minces et d’assurer leur transfert sur une

grille métallique. Pour cette raison, des lames de mica sont utilisées comme substrat.

Ces substrats fraîchement clivés présentent une surface très homogène présentant des

plans atomiques bien définis. Les lames de mica sont clivées longitudinalement selon la

taille appropriée par insertion d’une lame de rasoir ou utilisation de l’extrémité d’une

pincette de microscopie. Une couche de carbone de 5 à 7 nm d’épaisseur est alors déposée

sur la face propre du mica fraîchement clivée grâce à un évaporateur Cressington 208. Le

carbone ainsi déposé est amorphe hormis quelques grains de graphite. Le carbone peut être

considéré comme chimiquement inerte et est compatible avec des températures élevées.

Il assure également une bonne conduction électronique et évite l’effet de charge pendant

les mesures (Ayache et al. [2010]). Les échantillons sont laissés au repos 48h dans le but

d’homogénéiser le film de carbone. Une couche de 5 nm de silicium amorphe méthylé

a-Si1−x(CH3)x : H (x = 0,00 ; 0,10) est ensuite déposée par PECVD sur le carbone.

(a) Photo illustrant le transfert de
l’échantillon vers les grilles en cuivre

a

Water

a-Si1-x(CH3)x : H / carbon

Cu Grill (Φ = 3 mm)

Whatman paper

(b) Représentation schématique du transfert
de l’échantillon vers les grilles en cuivre

Figure 2.10. Le montage expérimental pour récupérer la matière active sur les grilles
en cuivre.

L’échantillon doit ensuite être transféré du substrat de mica à la grille de microscope.

Pour le transfert, une technique de flottaison du carbone à la surface d’un cristallisoir est

utilisée. Les grilles de microscopie sont placées en ligne sur un papier Whatman, lui même

immergé dans un cristallisoir rempli d’eau distillée. L’ensemble (couches minces+mica) est
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introduit délicatement sous l’eau suivant un angle de 45° (Figure 2.10). L’eau s’infiltre

entre le carbone et la surface de mica qui est hydrophobe. De ce fait, les couches sont

détachées de lame de mica et flottent à la surface de l’eau. Un cadre de téflon est utilisé

pour guider les couches minces au-dessus des grilles de microscopie. La vidange de l’eau

du cristallisoir permet de déposer les couches minces directement sur les grilles de cuivre.

Les échantillons ainsi que le filtre Whatman sont laissés à sécher pendant au moins 12h

avant caractérisation.
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Chapitre 3

Mécanisme de lithiation/délithiation

Ne te détourne pas, par lâcheté, du

désespoir. Traverse-le. C’est par-delà

qu’il sied de retrouver motif d’espé-

rance. [...] De l’autre côté du tunnel

tu retrouveras la lumière.

Journal : 1926-1950

André Gide

3.1 Introduction

Dans ce chapitre, l’influence de l’incorporation de groupements méthyles sur le méca-

nisme de lithiation est étudiée. En fait, une bonne compréhension de la lithiation peut

fournir de précieuses informations pour trouver des moyens de modérer les effets néfastes

du changement volumique ayant lieu lors de la lithiation (Cao et al. [2016]). Dans ce but,

nous aborderons ce problème avec différentes techniques dans des conditions électrochi-

miques réalistes. En premier lieu, nous étudierons le mécanisme de lithiation pendant les

premiers cycles par spectroscopie FTIR operando (Section 3.2). Par ailleurs, en com-

pléments des mécanismes invoqués pour discuter des résultats de spectroscopie FTIR, la

microstructure du matériau actif sera étudiée par le biais de la microscopie électronique

en transmission (Section 3.3). Enfin, la répartition du lithium lors de la lithiation à un

état de charge donné sera étudiée par ToF-SIMS (Section 3.4).
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3.2 Mécanisme de lithiation/délithiation pendant les

premiers cycles dévoilé par ATR-FTIR operando

3.2.1 Contexte

Il a été mentionné dans la Section 2.4 que l’analyse operando ATR-FTIR avec ré-

flexions mulitples internes permet d’observer des changements dans le volume du maté-

riau actif. En effet, Alves Dalla Corte et al. ont observé par cette technique que la ligne

de base des spectres obtenus pour le silicium amorphe hydrogéné lors du premier cycle

évolue de manière asymétrique. Cet effet avait été attribué au mécanisme de première

lithiation/délithiation du silicium (Alves Dalla Corte [2013] ; Alves Dalla Corte et al.

[2016]). Nous utilisons la même technique pour savoir quelle est l’influence de l’incorpo-

ration des groupements méthyles dans le volume du matériau actif sur le mécanisme de

lithiation/délithiation.

3.2.2 Résultats

La préparation de l’échantillon ainsi que les conditions expérimentales détaillées sont

exposées dans les Sections 2.4.3 et 2.4.4.

3.2.2.1 Étude sur le silicium amorphe hydrogéné a-Si : H

Dans cette section, nous considérons le cas du silicium amorphe hydrogéné, le matériau

de référence. La courbe de cyclage galvanostatique obtenue pendant le premier cycle est

présentée sur la Figure 3.1.

Les spectres sont mesurés en continu pendant le premier cycle. La valeur du potentiel

en circuit ouvert est de 2,3 V vs. Li+/Li, ce qui est concordant avec les valeurs de la

littérature. En outre, nous observons avec a-Si :H un plateau de potentiel lors de la

première lithiation, comme pour le silicium cristallin. Pour a-Si :H il est de 0,2 V vs.

Li+/Li. Ce comportement similaire peut être rapproché de la ressemblance structurale

au niveau local entre le silicium cristallin et le silicium amorphe hydrogéné de qualité

"microélectronique" d’après Solomon et al. (Solomon et al. [1988]). À la fin du plateau,
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Figure 3.1. Courbe de cyclage galvanostatique avec la limitation du potentiel (GCPL)
obtenue pendant le premier cycle pour les mesures operando FTIR. Les flèches verticales
indiquent les moments où les mesures IR ont été effectuées. La flèche en gris indique le
moment où le spectre de référence a été mesuré.

le potentiel baisse avant de décroître plus lentement jusqu’à 125 mV (voir Figure 3.3).

Pour les cyclages de couches déposées sur acier inoxydable effectués à C/3 jusqu’à 25 mV,

la décroissance du potentiel après le plateau suit une pente plus douce et continue (voir

Figure 1.4a).

Pour les cycles suivants, ce plateau n’a pas été observé, ce qui montre que le matériau a

été profondément modifié pendant le premier cycle sur le matériau initial. La Figure 3.2a

montre les spectres obtenus lors du premier cycle. Nous observons que les lignes de base

évoluent progressivement pendant la lithiation et qu’elles diminuent rapidement pendant

la délithiation. Nous nous plaçons dans la gamme de nombre d’ondes 2000-3000 cm−1, où

pratiquement aucune vibration caractéristique n’est observée. Nous avons décidé de suivre

l’absorbance à 2500 cm−1 en fonction de la capacité spécifique gravimétrique (mAh g−1),

dans le but de corréler l’évolution de l’absorbance avec l’état de lithiation/délithiation.

Sur la Figure 3.2b, nous observons que l’absorbance augmente de manière linéaire

jusqu’à atteindre une valeur proche de 0,36 à une capacité proche de 2650 mAh g−1.

Ensuite l’absorbance continue d’augmenter avec une pente plus abrupte jusqu’à la fin

de la lithiation. Au début de la première délithiation, l’absorbance diminue rapidement

avant d’atteindre une valeur nulle à environ 1500 mAh g−1. Ce comportement qui évoque
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Figure 3.2. Évolution asymétrique de la ligne de base lors du premier cycle pour x =
0,00. (a) La variation de ligne de base observée pendant la première lithiation/délithiation.
(b) L’évolution de l’absorbance à 2500 cm−1.

une courbe d’hystérésis disparaît à partir du deuxième cycle. Par ailleurs, les valeurs

maximales d’absorbance croissent au fur et à mesure que le nombre de cycle augmente.

Regardons plus en détail ce qui se produit pendant le premier cycle (Figure 3.3).
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Figure 3.3. Mise en évidence de la coïncidence entre la fin du plateau et la fin de
l’évolution "linéaire" de l’absorbance pour x = 0,00.

De manière flagrante, le changement de pente de l’absorbance infrarouge coïncide avec

la fin du plateau de lithiation. Au terme de ce régime, l’absorbance infrarouge atteint

une valeur Alim (trait tireté rouge sur la Figure 3.3). Au-delà de ce seuil, la courbe de

l’absorbance présente un changement de pente et nous n’observons plus d’hystérésis dans

cette partie de la courbe. L’augmentation progressive de l’absorbance pendant la première

lithiation est la signature de la formation d’une phase fortement lithiée de concentration

homogène, notée LizSi, qui envahit progressivement la couche active sous l’effet du courant

de lithiation constant (Alves Dalla Corte et al. [2016]). Cette évolution dite "bi-phasique"

a été mise en évidence par microscopie TEM in situ sur des nanofils de silicium (Liu

et al. [2012]) et des nanofils de carbone revêtus de silicium amorphe (Wang et al. [2013]).

L’origine de l’absorption infrarouge sera discutée plus en détails dans la Section 3.2.3.1.

Pendant la délithiation, une chute rapide de l’absorbance est observée. Ce phénomène

est cohérent avec la délithiation d’une phase homogène. À mi-délithiation, le silicium est

a priori totalement transparent au faisceau IR. Donc, l’absorbance n’est plus un bon

indicateur de la teneur du lithium présente dans le matériau. Toutefois, l’absorbance

reste un indicateur sensible pour les teneurs élevées en lithium, étant donné que son

signal croît significativement pendant la lithiation. De ce point de vue, l’accroissement
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de la valeur maximale de l’absorbance peut être expliquée par le fait que la quantité du

lithium s’accumule dans la phase déjà homogène, au fur et à mesure que le nombre de

cycles augmente. Ce point sera évoqué plus en détails dans la Section 4.2.1.

3.2.2.2 Évolution des spectres selon la teneur en carbone

Les mêmes mesures ont été effectuées sur les échantillons méthylés. La Figure 3.4

montre l’évolution de l’absorbance à 2500 cm−1 en fonction de la capacité spécifique

gravimétrique pour deux teneurs différentes en groupes méthyles. Sur cette figure, le

phénomène d’hystérésis est observé sur tous les échantillons quelle que soit leur teneur

en méthyle. L’amplitude de l’hystérésis varie selon la teneur en méthyle. En particulier,

la valeur de Alim est beaucoup plus petite pour la teneur x = 0,05 que pour le silicium

amorphe hydrogéné. En fait, l’hystérésis est à peine visible pour cette teneur. Cependant,

le comportement qualitatif de l’évolution de l’absorbance pour le silicium amorphe méthylé

(x variant jusqu’à 0,12) pendant le premier cycle est similaire à celui du silicium amorphe

hydrogéné : la phase LizSi envahit progressivement le matériau pendant le plateau de

lithiation, jusqu’à ce que la couche active soit totalement devenue homogène.
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Figure 3.4. Phénomène d’hystérésis observé pendant le premier cycle pour les échan-
tillons à différentes teneurs en méthyle.

Une analyse quantitative a été effectuée de la manière suivante. Soit zLi le rapport

atomique Li/Si contenu de la phase fortement lithiée LizSi qui envahit la couche active lors

de la première lithiation. zLi est également la stoechiométrie de la phase homogène LizSi à
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la fin du plateau. La valeur de l’absorbance correspondant à la fin du plateau de lithiation

est notée Alim. Lorsque la concentration est homogène, nous supposons que le signal

d’absorbance est uniquement fonction de la concentration en lithium dans le matériau. Si

nous supposons de plus que la SEI se forme seulement pendant la lithiation, l’évolution de

la charge pendant la délithiation permet de s’affranchir de l’essentiel des effets irréversibles

et d’évaluer la concentration de lithium dans le matériau. Par conséquent, la variation de

l’absorbance pendant la délithiation sert comme une "courbe de la calibration". La capacité

spécifique correspondant à la quantité réelle de lithium à la fin de l’évolution bi-phasique,

notée qlim peut être déterminée à partir de Alim comme le montre la Figure 3.5. La fin

de l’évolution bi-phasique correspond à la situation où la couche est redevenue homogène,

avec une concentration en lithium égale à celle de la phase qui envahit le matériau lors de

l’évolution bi-phasique. La détermination de qlim permet de déterminer cette concentration

en lithium.
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Figure 3.5. Méthode d’estimation de zLi dans LizSi utilisant les mesures des spectres IR
pendant la délithiation comme une courbe de calibration. Les données obtenues concernent
a-Si :H (a) Pendant la lithation (b) Pendant la délithiation en fonction de la capacité
qreversible. qreversible correspond à la capacité q à laquelle on soustrait la charge irréversible
totale qirr = qtot − qrev (voir Figure 3.6).

Étant donné que Alim est très faible pour les teneurs en méthyle proches de x = 0,05,

nous avons eu recours à une autre méthode permettant de déduire directement la capacité
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spécifique qlim à partir de la courbe d’évolution du potentiel en fonction de la capacité

spécifique (Figure 3.6).
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Figure 3.6. Méthode électrochimique pour estimer la quantité de zLi dans LizSi. Nous
représentons ici l’utilisation de la méthode pour a-Si :H.

Nous utilisons pour cela le fait que la fin de plateau de lithiation correspond à la

fin de l’évolution bi-phasique. Nous avons observé que les contributions irréversibles (i.e.

SEI) se produisent continûment tout au long de la lithiation (voir Section 4.3.2.6). Pour

simplifier, nous supposons que la SEI croît à une vitesse constante durant la lithiation.

Ceci nous permet de considérer que la capacité spécifique qlim est approximativement

égale au rapport entre la charge correspondant à la durée du plateau de lithiation qeop

et la durée totale de la lithiation qtot, multipliée par la charge réversible totale qrev. Cela

permet de connaître la quantité de charge réelle utilisée exclusivement pour insérer du

lithium dans la couche active :

qlim = qrev ∗
qeop
qtot

(3.1)

Nous savons que la stoechiométrie zLi est égale au nombre d’électrons impliqués dans

la formation de LizSi. Il est donc possible de déduire zLi connaissant la valeur de capacité

spécifique qlim.
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De fait, les valeurs obtenues par les deux méthodes sont comparables entre elles à une

teneur de méthyle donnée (Tableau 3.1). D’autre part, la Figure 3.7 montre qu’il existe

une bonne corrélation entre les deux méthodes (R2 = 0,943). Nous pouvons donc utiliser

l’une ou l’autre méthode suivant les conditions spécifiques d’une expérience particulière.

Autrement dit, selon la taille du plateau de lithiation ou la façon dont l’absorbance évolue,

nous pouvons préférer l’une méthode plutôt que l’autre avec souplesse pour déterminer

qlim.

Tableau 3.1. Valeurs moyennes de la teneur en lithium zLi contenue dans la phase LizSi
envahissant a-Si1−x(CH3)x : H pendant la première lithiation, à partir de l’estimation des deux
méthodes mentionnées ci-dessus.

x zLi via Alim zLi via qeop
0,00 2,6 2,6
0,01 1,9 2,0
0,03 1,4 1,4
0,05 1,0 1,0
0,07 1,2 1,1
0,10 1,4 1,4
0,12 1,6 1,8
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Figure 3.7. Corrélation entre les deux méthodes pour la détérmination de zLi dans
LizSi. Les valeurs présentées sont celles qui sont moyennées entre les différentes mesures.
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Figure 3.8. Évolution de zLi selon x déterminée par la méthode via Alim. Les traits en
pointillés sont indicatifs pour les yeux.

Les valeurs données dans le Tableau 3.1 sont représentés sur la Figure 3.8. Nous

constatons une diminution de zLi quand x varie de 0,00 à 0,05, puis une augmentation de

zLi quand x augmente au-delà de 0,05. Ce résultat sera discuté dans la Section 3.2.3.3.
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3.2.3 Discussion

3.2.3.1 Origine de l’absorption infrarouge par a-Si :H et a − Si1−x(CH3)x : H

Plusieurs hypothèses ont été déjà étudiées dans le travail de thèse de D. Alves Dalla

Corte pour expliquer l’origine du fond continu d’absorption IR observé pendant la lithia-

tion.

La première hypothèse serait de corréler ce résultat à l’absorption des porteurs de

charge libres. Dans le modèle de type Drude qui rend compte de façon satisfaisante de

l’absorption IR dans le silicium, l’absorption de ces porteurs évolue selon σ−3/2, où σ est

le nombre d’ondes (Spitzer & Fan [1957] ; Rao et al. [1986]). Cette hypothèse peut être

rejetée comme le montre la comparaison de l’absorption que nous enregistrons avec une

absorption de type Drude (Figure 3.9).
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Figure 3.9. Spectre de porteurs de charge libres (en rouge en pointillés) en comparaison
avec un spectre operando obtenu à l’état lithié pour a-Si :H.

La deuxième hypothèse consiste à invoquer les effets d’une dégradation mécanique de

la couche active pendant les changements de volume lors des cycles de lithiation/déli-

thiation (Figure 3.10a). En effet, si une telle dégradation avait eu lieu, l’intensité du

faisceau IR serait fortement affectée par le phénomène de la diffusion de lumière (Figure

3.10b). Toutefois, l’épaisseur de 30 nm de la couche a été précisément choisie après avoir
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vérifié que des fissures observables par MEB ne se forment pas sur la couche après une

dizaine de cycles. Par ailleurs, nous nous attendrions à voir ces effets apparaître lors de

la délithiation, lorsque des fissures se forment quand le matériau dilaté se contracte à

nouveau (Beaulieu et al. [2001]). Suite à l’infirmation de ces deux hypothèses, il a été dé-

duit que l’augmentation de l’absorbance avait pour origine des transitions entre niveaux

électroniques au sein du matériau lithié.

IR 

Electrolyte 

(a) Augmentation du volume constant
suite à la litihation

IR 

Electrolyte 

(b) Fissures créées lors de la délithiation

Figure 3.10. Illustration de l’effet possible d’une détérioration de l’échantillon sur ab-
sorption IR

Les propriétés électroniques de quelques phases cristallines de LizSi ont été calculées

par Chevrier et al.. Sur la Figure 3.11 les densités d’états électroniques (DOS) en fonction

de l’énergie sont représentées pour différentes stœchiométries zLi. Nous observons que les

DOS deviennent non-nulles, mais restent proches de zéro autour du niveau de Fermi EF .

Par ailleurs, Nesper & von Schnering ont obtenu expérimentalement les largeurs de bande

interdite EG de 0,6 et 0,08 eV respectivement pour Li12Si7 et pour Li7Si3 (Nesper & von

Schnering [1987] ; Nesper [1990]).

En ce qui concerne la phase Li15Si4, la valeur de EG n’est pas disponible dans la

littérature à notre connaissance. Key et al. ont montré avec la RMN que le Knight Shift

qui est propre à la conduction des électrons dans le métal n’est pas présent pour la phase

Li15Si4, alors qu’il est présent pour la phase Li21Si5 (Key et al. [2009]). En revanche, il

est difficile de suggérer que Li15Si4 garderait encore les propriétés d’un semi-conducteur.
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Figure 3.11. Densité d’états calculée pour Si, Li et Li-Si. Le trait en pointillés en rouge
indique le niveau de Fermi. (Figure issue de ([Chevrier et al. 2010]))

La phase Li21Si5 est indiquée comme un métal dans la littérature et l’augmentation de la

densité d’états autour de EF confirme cette observation.

Toutes ces indications doivent être considérées avec précaution, car dans notre cas, les

phases que nous considérons sont amorphes. Toutefois, les tendances rappelées ci-dessus

suggèrent que la phase LizSi garderait un caractère "réminiscent" du semi-conducteur

jusqu’à une valeur seuil zseuil proche de 2 au-delà de laquelle la phase devient métallique.
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De plus, le caractère amorphe des matériaux suggère que les transitions électroniques

avoisinant EF impliquent des états électroniques localisés, au moins pour zLi < 2, par

analogie avec la structure électronique du silicium amorphe hydrogéné. Une représentation

schématique de l’évolution de la densité d’états selon l’état de lithiation est présentée sur

la Figure 3.12.

Density of States (DOS)

Energy (eV)

Gap

Band tail Band tail

Valence
Band (VB)
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Band (CB)

Gap
After Lithiation

Defects

Figure 3.12. Représentation schématique de la densité d’états en fonction de l’énergie
pour a-Si :H en début de lithiation (zLi < 2)

Les défauts dans le semi-conducteur amorphe (ex : liaisons pendantes) donnent nais-

sance à des états dans la bande interdite (cf. Figure 1.6). Le désordre associé au caractère

amorphe du matériau, donne naissance à des états localisés situés de part et d’autres du

gap (Section 1.4.1) ; ils forment des "queues de bandes" (band tail). Nous pouvons suppo-

ser qu’au fur et à mesure de la lithiation, des "queues de bandes" induites par le désordre

associé s’élargissent progressivement jusqu’à occuper toute la bande interdite. Dans ce

schéma, les transitions électroniques de basses énergies (celles qui sont détectées en in-

frarouge) au sein du matériau lithié impliqueraient des états localisés. Une telle situation

a été déjà rencontrée et modélisée dans le cadre du silicium amorphe hydrogéné et mé-

thylé (Rerbal et al. [2002]). Dans la mesure où l’absorption infrarouge implique des états

localisés près de la bande interdite (ou au moins au voisinage de niveau de Fermi), nous
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pouvons comprendre que l’absorption IR augmente avec l’accroissement de la DOS proche

du niveau de Fermi quand zLi augmente (Figure 3.11).

Par ailleurs, l’introduction d’une quantité de groupements méthyles relativement li-

mitée (x variant entre 0,00 et 0,12) n’affecte pas qualitativement le comportement élec-

tronique du matériau pendant la lithiation.

3.2.3.2 Mécanismes associés à la lithiation bi-phasique

L’existence d’un mécanisme de lithiation bi-phasique montre qu’il existe une barrière

qui s’oppose à l’invasion du lithium dans le silicium, avant sa première lithiation.

Des observations par microscopie électronique montrent que l’accumulation de lithium

dans la phase fortement lithiée qui envahit le matériau crée des contraintes qui s’accu-

mulent à l’interface entre le matériau lithié et le matériau non-lithié (Liu et al. [2012]).

Ces contraintes permettent de briser les liaisons Si-Si. Ceci est particulièrement net sur

le matériau cristallin où Liu et al. ont observé que les atomes de silicium se détachent

plan atomique après plan atomique. Sur le matériau amorphe, le mécanisme à l’échelle

atomique est plus difficile à visualiser. Toutefois, du fait de leur similarité au plan local, le

mécanisme de brisure des liaisons Si-Si ne doit pas différer beaucoup entre c-Si et a-Si :H.

Pour avoir une meilleure compréhension sur la subtile différence entre c-Si et a-Si :H

concernant le mécanisme de brisure des liaisons Si-Si, nous proposons l’approche suivante.

Dans la littérature, nous trouvons des valeurs de stoechiométrie zLi déterminées pour les

phases amorphes et cristallines. L’ensemble de ces valeurs sont regroupées avec celles

déterminées dans la Section 3.2.2.2 dans le Tableau 3.2.

Tableau 3.2. Comparaison entre les valeurs de zLi obtenues dans la littérature. Key et al.
et Bordes et al. ont obtenu zLi lors de l’insertion électrochimique du lithium dans le silicium
cristallin.

x zLi via Alim zLi via qeop Wang et al. Key et al. Bordes et al.
0,00 2,61 2,55 2,5 3,1 3,4

Ce tableau montre qu’entre la phase qui envahit le silicium cristallin et celle qui envahit

le silicium amorphe, la concentration en lithium diminue d’environ δzLi = 0,6. Cette diffé-
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rence montre que l’organisation cristalline ne change pas qualitativement le comportement

bi-phasique, mais affecte quantitativement la composition de la phase lithiée. Autrement

dit, dans le cas du silicium amorphe, il existe plus de défauts structuraux possédant des

liaisons Si-Si plus faibles. De ce fait, la phase lithiée du silicium amorphe n’a pas besoin

d’être aussi est moins concentrée que celle du silicium cristallin pour créer les concentra-

tion nécessaires à la rupture des liaisons Si-Si. Ceci permet aussi de comprendre pourquoi

on peut lithier sélectivement le silicium amorphe déposé sur le silicium cristallin.

3.2.3.3 Composition de la phase lithiée pendant le premier cycle dans le

silicium amorphe méthylé

Dans le Tableau 3.1 et la Figure 3.8, nous avons vu que la teneur atomique zLi
varie selon la teneur en méthyle dans la couche active. Il existe deux régimes d’évolution

pour les valeurs de zLi.

En premier lieu, zLi diminue de x = 0,00 à 0,05. Ce résultat montre que l’énergie à

apporter pour briser les liaisons Si-Si, (c’est-à-dire le niveau de contraintes créées par l’ac-

cumulation de lithium dans la phase lithiée) devient plus faible à mesure que la teneur en

méthyle augmente. Ce phénomène peut être expliqué par la perte de cohésion du matériau

associée à la présence de groupements méthyles. Cette présence diminue le nombre moyen

de liaisons Si-Si dans le matériau non-lithié, car les groupements méthyles ne peuvent

jouer un rôle pontant entre deux atomes de silicium. La concentration en lithium néces-

saire à créer les contraintes brisant ces liaison diminue donc. C’est le mécanisme invoqué

à la fin de la section précédente : dans a-Si :H, la présence de liaisons faibles associées à

des distorsions locales de la structure, voire de liaisons pendantes (généralement passivées

sous formes de liaisons Si-H) induit de façon identique une perte de cohésion par rapport

au silicium cristallin.

Par ailleurs, du point de vue de leur interaction avec le lithium, les groupements

méthyles peuvent être considérés comme étant inertes : on n’attend pas d’interaction

directe entre le carbone et le lithium comme dans les électrodes en graphite. En effet, le

carbone apparaît insuffisamment concentré au sein du matériau et il est de plus dans une

configuration électroniquement stable : il échange des liaisons covalentes avec un atome de
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silicium et trois atomes d’hydrogène. D’autre part, ces liaisons Si-C et C-H ne participent

pas à la réticulation du réseau et ne subissent donc pas les contraintes imposées par la

partie lithiée du matériau.

Un comportement opposé se produit pour x > 0,05 : zLi augmente quand x augmente.

Un autre phénomène provoque donc l’augmentation de zLi. Nous suggérons qu’il s’agit de

l’effet d’une nano-porosité. À mesure que la teneur en groupes méthyles augmente, des

espaces supplémentaires se créent au sein du matériau lorsque des groupements méthyles

sont suffisamment proches les uns des autres (Figure 3.13). La présence de tels espaces
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Figure 3.13. Illustration des phénomènes susceptibles de se produire lors de l’insertion
du lithium dans le silicium amorphe méthylé. L’accumulation du lithium au front de
lithiation est une force motrice pour briser les liaisons Si-Si. L’espace supplémentaire
engendré par la présence de groupements méthyles voisins (ellipse en tiret rouge) permet
de faciliter les réactions d’alliage entre Li et Si.

qualifiés de nanovoids a été mis en évidence par des études de diffusion des rayons X aux

petits angles (SAXS) (Williamson et al. [1989]). Ces "nano-cavités" pourraient avoir un ef-

fet important sur le mécanisme microscopique de lithiation. En effet, la brisure de liaisons

Si-Si permet l’accès à une telle cavité sous l’effet de contraintes. Du fait des contraintes

géométriques, la plupart des atomes de silicium situés à la surface de nanovoids possèdent

des liaisons distordues ou "pendantes", qu’il est facile de briser. De ce fait ils peuvent faci-

lement s’allier aux atomes de lithium sans briser des liaisons Si-Si solides. Par conséquent,

la quantité totale du lithium dans la phase LizSi augmente avec l’accroissement de la sur-
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face spécifique "interne" créée par la présence accrue de nanovoids. Par ailleurs, les atomes

de lithium piégés dans ces sites ne créent pas des contraintes supplémentaires au front de

lithiation. Il faut donc maintenir, en plus du lithium qui s’allie facilement au niveau des

nanocavités, une concentration de lithium de nature à créer un niveau de contraintes suf-

fisant pour briser les liaisons Si-Si permettant au front de lithiation de progresser entre les

nanocavités. Ainsi, la présence de nanocavités contribue plausiblement à l’augmentation

de la teneur du lithium dans la phase LizSi.

Par ailleurs, le potentiel électrochimique est étroitement lié à la teneur en lithium dans

le matériau, comme cela a été mis en évidence par une simulation DFT pour le silicium

cristallin et le silicium amorphe (Chevrier & Dahn [2009, 2010]). Les phases fortement

lithiées adoptent un potentiel d’électrode plus négatif, c’est-à-dire plus proche de 0 V vs.

Li+/Li. Nous avons tracé le potentiel du plateau de lithiation en fonction de la teneur

atomique en groupements méthyles au sein du matériau actif (Figure 3.14).
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Figure 3.14. Variation des valeurs de potentiel correspondant au plateau de lithiation

Pour toutes les teneurs x, le potentiel du plateau de lithiation est supérieur à celui du

silicium cristallin (~100 mV d’après Chon et al. [2011], 80 mV d’après Cao et al. [2016]),

ce qui est cohérent avec l’explication précédente sur la lithiation sélective dans le silicium

amorphe déposé sur le silicium cristallin dans la configuration expérimentale présente. Une

évolution non monotone est observée. Ceci confirme que la teneur en lithium de la phase

formée pendant le plateau de lithiation n’est pas monotone en fonction de la concentration
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en groupements méthyle au sein du matériau. La tendance observée est cohérente avec

les résultats rassemblés dans la Figure 3.8.

Toutefois, plusieurs facteurs gênent l’analyse qualitative des valeurs du potentiel de

plateau et expliquent au moins en partie la dispersion de résultats :

1. Les chutes ohmiques dues à la résistivité "intrinsèque" des échantillons.

2. Les chutes ohmiques dues à la qualité du contact ohmique (ex : les connectiques, le

contact mécanique).

Le premier point est complexe : l’incorporation des groupements méthyles augmente

la résistivité du matériau (ρ~108Ω cm dans a-Si :H, d’après LeComber & Spear). La ré-

sistance de la couche se manifeste par une chute ohmique importante qui peut même

provoquer un potentiel apparent négatif lors des premiers instants de la lithiation. Cette

chute intense disparaît en général au bout de quelques secondes, mais une contribution

résiduelle pendant le plateau de lithiation est possible et s’avère difficile à apprécier quan-

titativement. La résistivité diminue lors de l’incorporation de lithium, même en faible

quantité, car le lithium est un dopant pour a-Si :H (Beyer et al. [1979]).

En ce qui concerne le deuxième point, il existe une certaine variabilité de chute ohmique

liée à la qualité du contact mécanique entre les connectiques et le substrat malgré tous les

soins fournis pour avoir le meilleur contact possible. Cet aspect constitue donc davantage

une source de variabilité d’une expérience à l’autre.

3.2.3.4 Conclusion intermédiaire

La spectroscopie FTIR operando a donné des informations quantitatives sur le mé-

canisme bi-phasique sur le silicium amorphe hydrogéné. La présence d’un tel mécanisme

de lithiation a été déjà observée par d’autres techniques sur le silicium. En revanche, la

spectroscopie FTIR operando telle que nous l’utilisons permet de faire varier facilement

les paramètres électrocinétiques et la composition du matériau. Les résultats sont inter-

prétables quantitativement grâce à une géométrie et aux dimensions de l’échantillon bien

définies. Grâce à cette technique, nous avons pu montrer que le mécanisme bi-phasique

pendant la première lithiation n’était pas spécifique au silicium pur, mais était aussi ob-

59



Chapitre 3. Mécanisme de lithiation/délithiation

servé par le silicium amorphe méthylé pour plusieurs teneurs en groupes méthyles x. En

outre, l’exploitation des données a permis de déterminer la teneur en lithium zLi de la

phase LizSi qui envahit le matériau actif au cours de la première lithiation. Cette teneur

zLi a une dépendance non-triviale en fonction de x. Nous avons proposé une explication

qualitative de cette dépendance en nous appuyant sur les spécificités de la structure mi-

croscopique du silicium amorphe méthylé. Pour conforter notre suggestion, il nous a paru

intéressant de disposer d’une observation directe des nanocavités grâce à des méthodes

microscopiques. Une étude préliminaire est présentée dans la Section 3.3.

3.3 Mise en évidence des structures du silicium amorphe

méthylé par microscope électronique en trans-

mission (MET)

3.3.1 Contexte

Nous avons mentionné le rôle que pourraient jouer des nanocavités induites par les

groupes méthylés dans le processus d’incorporation de lithium au matériau. Il serait donc

intéressant de chercher à obtenir une mise en évidence directe de l’existence de ces nano-

cavités via une étude expérimentale et le cas échéant, effectuer une analyse quantitative

de leurs caractéristiques.

Williamson et al. ont montré la présence de telles nanocavités dans le silicium amorphe

méthylé et évalué leur teneur via l’exploitation de mesures de diffusion des rayons X aux

petits angles (SAXS) (Williamson et al. [1989]). Ils ont constaté qu’il existe un ordre

de grandeur de différence concernant la concentration des nanocavités entre a-Si :H (5,0

×1019 cm−3) et le matériau méthylé à x = 0,30 (3,9 ×1020 cm−3).

Cependant, cette méthode ne permet pas de visualiser directement les nanocavités pré-

sentes dans le matériau. Nous nous proposons donc d’utiliser la microscopie électronique

en transmission (MET) pour évaluer la porosité de l’échantillon méthylé (x = 0,10) et du

matériau de référence (x = 0,00). La méthodologie de la préparation des échantillons est
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décrite dans la Section 2.6.2. Très peu de littérature traite de l’observation directe du

silicium amorphe hydrogéné à l’état non-lithié par MET. Selon Knights, quelques études

en imagerie MET sur les couches de a-Si :H ont été effectuées sur des épaisseurs variant de

10 à 150 nm avec la présence ou l’absence d’une couche de graphite à l’arrière du matériau

(Knights [1980]). Ces études n’ont pu évaluer la porosité des couches à cause de la faible

résolution des microscopes utilisés à l’époque. Nos premiers essais nous ont montré qu’une

faible épaisseur des échantillons facilite l’interprétation des images obtenues à haute ré-

solution (~quelques nm). À notre connaissance, aucun article ne mentionne une étude

structurale du silicium méthylé effectuée par MET. L’originalité de notre étude réside

donc dans le fait d’utiliser un microscope à haute résolution (~0,24 nm) pour observer

les échantillons méthylés d’une épaisseur de l’ordre de 5 nm. Ce faisant, nous pouvons

atteindre une résolution atomique pour les images obtenues à condition de corriger les

images des artefacts instrumentaux.

3.3.2 Méthodologie du traitement d’images

Les images obtenues en imagerie conventionnelle sont déformées par des artéfacts

instrumentaux provenant des défauts du système optique utilisé. Pour tenir compte de

cet effet, nous représenterons l’image obtenue comme le produit de convolution entre

l’image réelle de l’objet et la réponse impulsionnelle de l’appareil, caractérisée par une

fonction appelée la fonction d’étalement du point, dénommée "Point Spread Function"

(PSF) (Figure 3.15).

Image(r) = Objet (r)~ PSF(r) (3.2)

En microscopie électronique, cette PSF est le produit de convolution d’une fonction

enveloppe E(k) par une fonction CTF (Contrast Transfer Function), qui est une fonction

dont la transformée de Fourier à comportement oscillant :

CTF (k) = 2[(1−W ) sin γ −W cos γ] (3.3)
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Figure 3.15. Illustration du principe de fonction d’étalement du point (PSF)

Avec :

• W : pourcentage du contraste d’amplitude

• k : fréquence spatiale (espace réciproque 1/distance)

• γ : 2π(0,25k4Csλ
3 − 0,5λ∆zk2)

• λ : longueur d’onde des électrons

• Cs : constante d’aberration de sphéricité de la lentille

• ∆z : sous-focalisation durant la prise de vue

Dans l’espace de Fourier, la PSF peut s’écrire : CTF (k) × E(k) (Figure 3.16). Par

conséquent :

TF(image) = TF(objet)× TF (PSF) = TF(objet)× CTF (k)× E(k) (3.4)

La contribution de la CTF à l’image enregistrée introduit des variations artificielles

de contraste particulièrement gênantes en raison du caractère oscillant de CTF (k). Dans

la mesure où on peut reconstruire CTF (k) par une fonction CTFfit ajustée, on peut se

débarrasser de ces effets gênants. En négligeant le flou associé à la fonction E(k) qui est

suffisamment lentement décroissante, on aura alors :

TF(image)
CTFfit

w TF(objet) (3.5)
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Figure 3.16. Illustration de la convolution de la fonction CTF par la fonction d’enve-
loppe.

La reconstruction de la fonction CTF pour obtenir CTFfit est possible en ajustant

CTFfit à partir de l’équation (3.3). Pour obtenir CTFfit, nous utilisons le logiciel CTF-

FIND4 qui permet de calculer précisément la CTF et la défocalisation réelle de chaque

image issue du microscope (Rohou & Grigorieff [2015]). La défocalisation est un terme

que nous utilisons pour désigner à la fois la "sous-focalisation"(∆f < 0) et la "surfocalisa-

tion" (∆f > 0) de l’image par rapport au plan focal de la lentille objectif du microscope.

Pour l’utilisation de ce logiciel, nous devons entrer les paramètres expérimentaux (ex :

tension d’accélération des électrons, taille de pixel, astigmatisme, Cs etc.) qui permet-

tront l’optimisation des calculs de la CTF pour chaque série focale des images. La nature

mathématique complexe de la fonction CTF conduit à considérer le module au carré de la

transformée de Fourier |TF|H(k)||2 (spectre de puissance) pour le traitement numérique

(Figure 3.17).

Sur la Figure 3.17a, les modules du spectre de puissance de l’image sont représentés

en anneaux (blanc : maxima ; noir : minima).

Les anneaux s’estompent rapidement en s’éloignant de l’origine au centre de l’image.

Cette décroissance du signal est mieux visible sur la Figure 3.17b (le signal en vert)
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(a)

ångström 

(b)

Figure 3.17. (a) Spectre de puissance généré par le logiciel CTFFIND4. L’ajustement
en 2D (quadrant gauche-bas) est superposé sur le spectre d’amplitude expérimental. (b)
Exemple d’un fichier issu de l’ajustement de la fonction CTF par le logiciel CTFFIND4
(vert : le module au carré de la TF de la microscopie obtenue à une défocalisation donnée ;
orange en tiret : la fonction CTFfit sans l’enveloppe trouvée à partir d’un ajustement
du logiciel ; Bleu : qualité de l’ajustement qui, en raison de la contribution de la fonction
d’enveloppe E(k), décroît aux fréquences spatiales élevées.)

qui est une représentation en 2D de la Figure 3.17a. Le logiciel CTFFIND4 calcule

la fonction CTF optimale qui épouse au mieux la forme des anneaux expérimentaux (le

quadrant bas-gauche de la Figure 3.17a et le signal orange en tiret sur la Figure 3.17b).

Le fait de déconvoluer le signal expérimental (vert) avec cette fonction CTF ainsi ajustée
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(orange en tiret) permet de retrouver la fonction d’enveloppe contenant les imperfections

de l’appareil.

Par ailleurs, la CTF passe par différentes fréquences spatiales pour lesquelles son am-

plitude est nulle (zéros de la CTF) (Figure 3.16). Pour chaque défocalisation, nous avons

une CTF associée qui passe par plusieurs zéros. Deux images obtenues à des défocalisa-

tions différentes n’auront pas leurs zéros aux mêmes fréquences spatiales. À chaque zéro,

il y a une perte d’information du signal. Donc, nous pouvons alors combler les lacunes

d’information dans chacune des images en combinant les images correspondantes à une

série focale (c’est-à-dire enregistrées pour différente distance focale ∆z), chacune corrigée

par la CTF ajustée de façon adéquate, puisque la CTF dépend de ∆z.

Pour effectuer cette combinaison, nous utilisons un moyennage particulier nommé

"filtration de Wiener" (Wiener [1975]).

TF(objet) =
∑

i∈sériefocale

CTFi
CTF2

i + υ
× TF(image)i (3.6)

Où : la constante υ correspond à un terme correctif permettant d’éviter une division par

zéro, qui est obtenu à partir du rapport signal/bruit de l’image (Frank [1996]). Le filtre

permet d’aligner les différentes fonctions CTF à la même amplitude pour que chacune

de ces fonctions puisse être moyennées. Ainsi, après transformée de Fourier inverse de la

TF(objet) ainsi calculée, nous pouvons obtenir une image finale résolue spatialement dont

le contraste est amélioré.

3.3.3 Résultats et discussion

Les images MET pour deux échantillons dont la teneur en groupements méthyles

diffère sont représentées sur la Figure 3.18. Les Figure 3.18 (a),(b) correspondent aux

images après correction de la CTF + filtre de Wiener. Compte tenu de l’épaisseur de la

couche (5 nm), l’image TEM obtenue correspond à une réponse moyennée des atomes

distribués sur plusieurs couches atomiques, ce qui complique l’analyse quantitative. En

revanche, il est possible de distinguer des variations de contraste entre des zones sombres

et claires pour les deux échantillons. Les zones claires correspondent à des zones riches
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en silicium qui présentent la densité électronique la plus élevée au sein de l’échantillon et

les zones sombres correspondent aux zones où la densité est moindre, ce qui est le cas en

présence de nanocavités. Afin de mieux mettre en évidence la présence de nanocavités,

nous avons optimisé la gamme de dynamique de ces images sans perte d’information via

le logiciel ImageJ. Ce faisant, les contours des zones sombres et claires sur les images sont

mieux définis (Figure 3.18 (c),(d)).

x = 0.00 x = 0.10 

Figure 3.18. Images MET obtenues après la correction de la fonction CTF, (a) pour
a-Si :H (b) pour le silicium amorphe méthylé (x = 0,10). L’épaisseur des échantillons est
5 nm) (c), (d) Images obtenues après la correction du contraste/luminosité des images (a)
et (b) via le logiciel ImageJ. Quelques exemples de nanocavités sont entourés de triangles
rouges. (Taille d’un pixel : 0,28 Å. Toutes les images ont la même taille : 14 × 14 nm2,
Grossissement : 400K, Tension du canon : 200 kV)

Sur la Figure 3.18 (c), nous pouvons observer des fluctuations de la densité élec-

tronique irrégulière et de fréquence assez élevée. Pour x = 0,10 (Figure 3.18 (d)), nous

observons une répartition assez uniforme de taches sombres, correspondant à des densités
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de silicium plus faible dans l’échantillon. La taille de ces zones sombres, que nous attri-

buons à la présence de nanocavités, est d’environ 1 nm, ce qui est cohérent avec les tailles

obtenues par Williamson et al. (0,9 - 1,1 nm).

3.3.4 Conclusion intermédiaire

Les images obtenues à l’aide d’un MET à haute résolution avec la correction de la

CTF ont permis de visualiser la présence de nanocavités dans le silicium amorphe déposé

sous forme d’une couche mince. Nous avons pu mettre en évidence l’accroissement de la

porosité du silicium amorphe lorsque nous augmentons la teneur en méthyle. L’analyse

quantitative sur le volume de l’échantillon est complexe, car l’image obtenue correspond

à l’interaction électron-matière issue de plusieurs couches atomiques. Une modélisation

volumique qui tient compte de la superposition de plusieurs atomes pourrait faciliter une

quantification.

3.4 Répartition de lithium observé après la lithiation

par ToF-SIMS

3.4.1 Contexte

Dans la Section 3.2 nous avons étudié le mécanisme de lithiation par le biais de

la spectroscopie operando FTIR. Cette technique ne permet pas de voir la répartition du

lithium selon la profondeur dans le matériau. Une technique complémentaire est nécessaire

pour connaître la répartition du lithium. Les profils de lithium dans la profondeur du

silicium ont été obtenus à différents stades de (dé) lithiation par ToF-SIMS dans les

précédents travaux de Pereira-Nabais et al. (Pereira-Nabais et al. [2013, 2014]). Dans le

cadre de cette thèse, nous avons effectué différentes séries d’expériences de ToF-SIMS sur

le silicium amorphe méthylé déposé sur différents substrats. Des approches préliminaires

nous ont permis de déterminer quels sont le pré-traitement et le substrat pertinents à

choisir. Pour cela, nous avons effectué des analyses sur les substrats non-lithiés servant

de référence. Une fois le substrat et le pré-traitement choisis, nous avons arrêté le cyclage
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galvanostatique en cours de lithiation, puis nous avons caractérisé ex situ la surface ayant

été en contact avec l’électrolyte.

3.4.2 Approches préliminaires

Dans cette section, nous exposons les démarches préliminaires qui ont permis d’opti-

miser les conditions du pré-traitement et de choisir le substrat.

3.4.2.1 Prétraitement

La couche d’oxyde native SiO2 de quelques nm présente sur la surface du silicium est

un isolant électronique. Elle peut donc augmenter la résistance de transfert à l’interface

électrode/électrolyte ; par ailleurs, l’irréversibilité augmente avec l’épaisseur de la couche

(Xun et al. [2011] ; Bülter et al. [2016]). Le pré-traitement consistant à exposer la surface

à la vapeur d’HF enlève la couche de SiO2 (Alves Dalla Corte [2013]). Ainsi, la surface du

silicium amorphe méthylé peut être re-hydrogénée (Thissen et al. [2012]). Par ailleurs, ce

type de pré-traitement peut également être appliqué pour éliminer l’oxyde entre la couche

de silicium amorphe et le substrat avant le dépôt du silicium amorphe méthylé. Pour cela,

nous avons choisi de procéder avec les trois méthodes suivantes sur des couches de 100

nm de a-Si1−x(CH3)x : H (x = 0,00, 0,05, 0,10) :

• L’absence de pré-traitement, considéré comme un état de référence.

• L’exposition à la vapeur HF pendant 15s.

• L’exposition à la vapeur HF pendant 15s + le rinçage à l’eau ultrapure pour évacuer

les éventuels produits de décapage.

Les profils ToF-SIMS sont représentés en fonction du temps d’abrasion, qui est pro-

portionnel à l’épaisseur de la zone abrasée. Donc, plus la durée d’abrasion est longue,

plus la zone sondée est située en profondeur. De ce fait, les temps courts correspondent à

la surface de la couche mince. Ensuite, le volume de la couche mince et le substrat sont

sondés à leur tour.
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La Figure 3.19a montre les résultats des profils des ions secondaires SiO−2 selon la

nature des pré-traitements. Ces résultats sont obtenus par des couches déposées sur des

substrats en inox.

La délimitation entre la couche mince et le substrat coïncide avec l’augmentation de

l’intensité détectée pour 150 secondes de temps d’abrasion. Cette augmentation est due

à un effet de matrice associé à la présence d’oxygène piégé à l’interface arrière, malgré

l’exposition à HF effectuée avant le dépôt de la couche mince. En premier lieu, nous

constatons que la concentration de l’oxyde présent à la surface est affectée par l’exposition

à la vapeur HF (Tableau 3.3).

Tableau 3.3. Intensités (en cps) au niveau de la surface selon la nature des ions et le
prétraitement appliqué

Ion x Sans traitement HF HF+H2O

SiO−2
0,00 1860 260 610
0,05 1670 490 450
0,10 1360 680 740

F−
0,00 500 18370 12260
0,05 170 11570 6170
0,10 160 8020 3100

Même si ces valeurs doivent être prises avec précaution, la concentration d’oxyde

détectée à la surface est la plus élevée dans l’ordre suivant : pas de traitement > HF+H2O

> HF. Ceci est en concordance avec les résultats des spectres IR avant/après le traitement

(Alves Dalla Corte [2013]). En revanche, le prétraitement ne semble pas influencer la

concentration de SiO−2 dans le reste du profil.

La Figure 3.19b montre les profils de concentration des ions fluorure. Sur l’échan-

tillon non-traité, l’intensité des ions F− à la surface n’est pas nulle. Elle est cependant

très faible : il s’agit vraisemblablement d’une contamination par des ions issus des échan-

tillons voisins lors de l’ionisation pendant l’analyse. Une contamination lors du transfert

d’échantillon est possible également. Il n’y a pas de variation notable de la concentration

en F− selon la teneur en méthyle pour des échantillons non-traités. Pour ceux-ci, la bosse

délimitant l’interface couche mince/substrat est à peine visible sur les profils F−. Les

profils changent d’allure quand les pré-traitements sont appliqués. En premier lieu, nous
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Figure 3.19. Profils ToF-SIMS obtenus selon la nature du prétraitement pour le sub-
strat en inox

observons qu’il n’existe pas de tendance nette en fonction de la concentration en méthyles

concernant l’évolution de concentration en fluorure dans la couche mince. En revanche,

la concentration des ions fluorure augmente fortement à la surface suite à l’exposition à

la vapeur HF (Tableau 3.3) : deux ordres de grandeur de différence sont détectés entre
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l’échantillon non-traité et ceux qui sont traités. Dans le cas de HF+H2O, la concentra-

tion de F− à la surface est peu inférieure à celle de l’échantillon traité à la vapeur HF

seulement. Sous l’effet de rinçage à l’eau, la concentration de F− dans le volume a di-

minué d’un ordre de grandeur par rapport à l’échantillon traité seulement au HF. Les

bosses délimitant l’interface entre la couche mince et le substrat sont plus marquées pour

les échantillons prétraités avec HF par rapport aux échantillons non-traités. Il n’est pas

clair de savoir comment interpréter ces profils et la détection apparente de F− dans le

volume. Il paraît peu probable que des espèces fluorées diffusent dans la couche et soient

ensuite éliminées en grande partie par le lavage à l’eau. La détection de F− dans le vo-

lume peut alors provenir soit de l’existence ou de la formation de trous (pinholes) dans la

couche, dont les faces seraient recouvertes d’espèces fluorées lors du traitement, ou liées

à la contamination par le voisinage, comme cela a déjà été évoqué pour les échantillons

non-traités.

En conclusion, le traitement à la vapeur HF seule permet d’éliminer la plus grande

partie d’oxyde à la surface et un rinçage ultérieur à l’eau peut donc diminuer les espèces

produites par le traitement HF. Par ailleurs, il n’existe pas de différence notable entre

l’oxyde résiduel de surface pour les différentes valeurs de x. Nous avons donc choisi le

pré-traitement qui consiste à exposer l’échantillon pendant 15 secondes à la vapeur HF,

puis à rincer la surface à l’eau ultrapure.

3.4.2.2 Choix du substrat

La rugosité de la surface joue un rôle important pour une technique d’analyse de

surface par profilage comme ToF-SIMS. Veryovkin et al. ont étudié la SEI formée sur une

électrode à base du graphite (Veryovkin et al. [2014]). Ils ont observé que dans les profils

ToF-SIMS, l’interface SEI/électrode est d’autant moins nette que la surface du substrat

est rugueuse. Dans le cadre de notre étude, nous avons fait le même constat.

À l’instar de Pereira-Nabais et al., nous avons d’abord utilisé des substrats en inox

(Goodfellow AISI 321 50 µm). La surface de ce type de substrat peut présenter des

rayures à cause du processus de laminage ou de polissage, comme le montre le profil de

la Figure 3.20.
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Figure 3.20. Comparaison des données issues du profilomètre Dektak 150. (Silicon :
silicium de type n ; Stainless steel : Goodfellow AISI 321 50 µm.
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Figure 3.21. Effet de la rugosité du substrat sur l’allure de profils ToF-SIMS d’une
couche a-Si :H déposée sur différents substrats (Inox, Silicium) avant lithiation (a) SiO−2
(b) F−

La rugosité mesurée sur une excursion de 50 µm est de l’ordre de grandeur de l’épais-

seur de la couche mince que nous souhaitons déposer (100 nm).

La Figure 3.21a montre le profil ToF-SIMS de l’ion SiO−2 d’une couche de a-Si :H

déposée sur un tel substrat : nous détectons alors un pic dû à l’accumulation d’oxygène

à l’interface couche mince/substrat très étalé (160 s). Si nous utilisons en revanche un

substrat de silicium poli dont la rugosité mesurée n’excède pas quelques nm (cf. profil
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rouge dans l’encadré de la Figure 3.20), nous observons dans le profil de la couche un

pic d’accumulation de SiO−2 beaucoup plus fin (18 s).

Par ailleurs, nous constatons sur la Figure 3.21b le profil de F− dépend également

de l’effet de la rugosité du substrat. Donc, la rugosité du substrat détériore sensiblement

la qualité de résolution des profils ToF-SIMS. Pour cette raison, nous avons choisi comme

substrat le silicium faiblement dopé n, identique à celui utilisé dans les expériences de

spectroscopie ATR-FTIR operando.

3.4.3 Méthodologie

3.4.3.1 Durée de la lithiation

L’échantillon est lithié pendant une durée de 10 ou 30 minutes. Le courant correspon-

dant à un taux de charge de C/2 (20 µA) est tel que la phase riche en lithium n’a pas

totalement envahi l’ensemble de l’échantillon et la fin du plateau de lithiation n’est pas

encore atteinte pendant ces durées de lithiation. La durée entre le moment où la lithiation

est arrêtée et l’analyse ToF-SIMS ainsi que la durée de lithiation sont indiquées dans le

Tableau 3.4. Les courbes des cyclages galvanostatiques effectuées avant le démontage de

la cellule sont tracées sur la Figure 3.22.

Tableau 3.4. Résumé du temps de lithiation et de transfert en minutes pour 100nm a-
Si1−x(CH3)x :H (x = 0,00, 0,05). La durée du plateau de potentiel pour chacune des deux
teneurs est approximativement de 2 h pour x = 0,00 et 1 h pour x = 0,05.

x = 0,00 (#1) x = 0,05 (#2) x = 0,05 (#3)
Temps de lithiation (min) 30 10 30
Temps de transfert (min) 43 32 43

Temps de lithiation/Temps du plateau 1/4 1/6 1/2
Courant appliqué (µA) 20
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Figure 3.22. Cyclages galvanostatiques stoppés à différents instants du plateau de
lithiation pour x = 0,00 et 0,05.

3.4.3.2 Transfert d’échantillons et les mesures

Comme la première lithiation est bi-phasique, nous nous attendons à avoir un profil

de lithium abrupt au sein de l’échantillon. En laissant l’échantillon évoluer après avoir

arrêté la lithiation, ce profil devrait s’étaler sous l’effet de la diffusion, ce qui permettrait

de pouvoir ainsi mesurer un coefficient de diffusion. Pour cette raison, nous avons mesuré

les profils de lithiation après avoir transféré l’échantillon dans la chambre de mesure,

d’abord le plus vite possible, puis pour différents temps d’évolution après l’interruption

de la lithiation.

La cellule est démontée aussitôt que la durée de lithiation requise est atteinte, puis

l’échantillon est transféré de la boîte à gants où sont effectués les mesures électrochimiques

à celle couplée au sas d’introduction du bâti ToF-SIMS le plus rapidement possible. Des

séries de profils à différents endroits de l’échantillon ont été mesurées pour pouvoir s’as-

surer de la reproductibilité de résultats. À un endroit donné, les mesures selon le temps

d’évolution sont effectuées en réalisant des profils en différents points voisins, en spirale

autour de l’endroit considéré.
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3.4.4 Résultats

3.4.4.1 Étude sur les échantillons non-lithiés

La Figure 3.23 présente les spectres à l’état non-lithié qui servent de référence aux

échantillons lithiés.
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(b) Spectre avant lithiation (x = 0,05)

Figure 3.23. Profils ToF-SIMS obtenus avant lithiation pour les échantillons à x =
0,00 et 0,05 (pré-traitement appliqué : HF+H2O)

Premièrement la durée nécessaire pour atteindre le substrat est plus longue pour x =

0,00 (∆t = 204s) que pour x = 0,05 (∆t = 126s). Si les épaisseurs sont du même ordre

de grandeur, cette différence suggère que la vitesse de décapage est différente sur les deux
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matériaux. Une calibration précise par profilométrie serait nécessaire pour confirmer cette

différence et permettre une conversion du temps d’abrasion en profondeur analysée. Pour

x = 0,00, l’intensité correspondant à SiC− est quasiment nulle (Tableau 3.5), ce qui

est concordant avec le fait qu’aucun groupement méthyle n’a été introduit lors du dépôt.

D’autre part, le niveau de SiC− est constant dans le volume de la couche active pour

x = 0,05. Comme SiC− provient principalement de l’incorporation de CH3, le caractère

constant de l’intensité montre qu’à l’échelle de l’analyse ToF-SIMS, les groupes méthyles

sont répartis de façon homogène dans la couche active.

Tableau 3.5. Valeurs des intensités des ions secondaires au niveau du plateau dans le
volume du matériau actif.

HHH
HHHIons

x 0,00 0,05

C− 8 (bruit) 3550
SiC− 8 (bruit) 2830
Si− 37930 30280
Si2− 27480 16270
SiH− 7000 8970
SiO−2 40 20
O− 1460 360

Le niveau notable d’ions SiH− détecté dans le volume de la couche par rapport à celui

détecté dans le substrat, tant pour x = 0,00 que pour x = 0,05, confirme la présence d’une

quantité importante d’hydrogène au sein du matériau amorphe.

3.4.4.2 Étude de lithiation pour le silicium amorphe hydrogéné

La Figure 3.24 montre les résultats obtenus après 30 minutes de lithiation et 43

minutes d’évolution après la lithiation, pour le silicium amorphe hydrogéné. Trois zones

distinctes ont été délimitées sur la figure (Pereira-Nabais et al. [2014]).

• La SEI : présence notable des espèces Cl− et CO−2 , t < 10 s

• Le volume de la couche active : présence notable de SiH−, 10 s < t < 270 s

• Le substrat où la seule espèce notable est Si−, t > 270 s
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Figure 3.24. Délimitation des différentes zones pour un spectre ToF-SIMS d’un échan-
tillon lithié (x = 0,00) avec le substrat en silicium. Les données représentées sont celles
obtenues à 43 minutes après la fin de lithiation

Parmi ces ions, nous nous intéressons principalement à l’évolution de l’ion lithium Li−.

Cet ion est détecté en quantité appréciable dans la zone correspondante à la SEI et dans

la partie de la couche active proche de la surface (t < 70 s).

La Figure 3.25 montre que sur des temps de ~24h au sein du bâti ToF-SIMS, l’évolu-

tion de la concentration du lithium est peu perceptible, au moins pour les spectres bruts

représentés en échelle logarithmique.

Hormis un écart induit par l’effet de la dérive thermique de la source des ions primaires

au bout d’une nuit, il n’y a pas d’évolution notable. Les mesures à différents endroits de

l’échantillon montrent une évolution semblable, ce qui est conforme avec l’aspect homo-

gène de l’électrode constaté lors du démontage de la cellule. Nous avons choisi quelques

spectres représentatifs des différents instants de l’évolution, et nous avons décidé d’ef-

fectuer des traitements numériques afin d’observer mieux l’évolution au cours du temps

d’attente.
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Figure 3.25. Évolution des spectres ToF-SIMS de Li− avant toute correction (a-Si :H).
Les différentes courbes correspondent à des temps d’attente de 43 min à 21 h 30 après
l’arrêt de la lithiation.

Dans le cadre de cette étude, nous nous intéressons au mécanisme de lithiation. Pour

cette raison, nous avons voulu éliminer la contribution provenant de la SEI formée pendant

la lithiation. Les ions secondaires comme Cl− et CO−2 proviennent principalement de

l’électrolyte. La chute brutale des concentrations détectées pour ces espèces délimite donc

la SEI par rapport au volume de la couche active. Nous avons alors déterminé le temps

correspondant au décrochement des ions tels que Cl−, qui coïncide aussi avec la chute

brutale de CO−2 et une augmentation de Li− (Figure 3.26). Ensuite, nous soustrayons

cette durée au temps de décapage pour ne représenter que les contributions du volume

et du substrat. Par la suite, les durées ainsi soustraites sont dénommées "corrected time"

dans les figures suivantes. Ensuite, les profils Li− sont normalisés en les divisant par leur

intégrale sur l’épaisseur correspondant à la courbe de silicium. Ce processus permet de

s’affranchir d’une éventuelle dérive pendant les mesures et d’augmenter la visibilité de

la variation lors de la relaxation. Ainsi, nous tenons compte exactement du fait que la

quantité totale de lithium est conservée pendant l’évolution de l’échantillon.
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Figure 3.26. Méthode pour éliminer les contributions provenant de la SEI. Pour cela,
nous avons déterminé le temps correspondant au décrochement des ions tels que Cl−, qui
coïncide aussi avec la chute brutale de CO−2 et une augmentation de Li− .

Avant de décrire les profils normalisés de Li−, intéressons-nous à l’effet de la lithiation

sur la structure du matériau étudié lui-même. La Figure 3.27 représente les évolutions

des profils des ions secondaires tels que Si−, SiH− avant/après la lithiation.
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Figure 3.27. Effet de lithiation sur l’allure des spectres ToF-SIMS (a-Si :H). Le temps
de décapage est ajusté de sorte que la contribution de la SEI soit éliminé. La flèche noire
indique le sens de déplacement des spectres. (En pointillé : l’état non-lithié. En trait plein :
à l’état lithié.) Les données représentées correspondent à celles obtenues 43 minutes après
la fin de la lithiation.

79



Chapitre 3. Mécanisme de lithiation/délithiation

En ce qui concerne les ions Si−, SiH−, le déplacement du front délimitant le volume et

le substrat est observé dans les deux cas. Par ailleurs, l’élargissement du pic est également

observé. Le déplacement confirme qu’il existe un phénomène d’augmentation du volume

au sein du matériau actif à l’état lithié par rapport à l’état non-lithié. Si nous nous

basons sur l’observation précédente des Figures 3.21a, 3.21b, l’élargissement du pic

montre que la rugosité de la surface de l’échantillon s’accroît pendant la lithiation. En

effet, les effets de rugosité en surface affectent ensuite tout le profil, et nous n’attendons

pas de rugosification de l’interface (très régulière) avec le substrat de Si, au moins à ce

stade de la lithiation. L’augmentation de la rugosité de la surface peut être attribuée au

gonflement de la zone lithiée dans la couche active et à la croissance de la SEI pendant

la lithiation.

Revenons maintenant aux profils de Li− normalisés représentés sur la Figure 3.28 en

échelle linéaire.
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Figure 3.28. Récapitulatif des résultats des spectres ToF-SIMS de Li− normalisés par
rapport à son aire pour a-Si :H .

La concentration du lithium évolue plus régulièrement que dans le cas de la Fi-

gure 3.25. Comme attendu, les profils montrent que la zone lithiée n’a pas encore envahi

tout le volume de la couche. De surcroît, nous observons deux phénomènes simultanés.
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D’une part, le niveau du palier de l’intensité dans la première partie du profil (t < 20 s)

décroît (flèche noire verticale). D’autre part, nous observons un étalement très faible de

la partie décroissante de la courbe (flèche en diagonale dans l’encadré). Ces deux phéno-

mènes sont cohérents avec une diffusion lente du lithium : une partie du lithium présent

dans la couche active (correspondant au palier à t < 20 s) diffuse vers le substrat.

Dans le cas idéal d’interfaces parfaitement lisses, le profil de la concentration ob-

tenu au moment où nous arrêtons la lithiation correspond à une fonction échelon descen-

dante, conformément au processus bi-phasique déjà mentionnée dans la Section 3.2.2.1

(Figure 3.29). Comme expliqué dans l’Annexe A, pour des interfaces supposées initia-

lement abruptes, les profils expérimentaux à des temps ultérieurs sont proportionnels à

une fonction d’erreur complémentaire erfc.

Intensity (cps) 

Distance y 

C0 

Ci 
𝐼1 = 𝐶0 − 𝐶𝑖 𝐿 

𝐼2 =
𝐶𝑖 4𝐷𝑡

π
 

 

L 

y=0 

Figure 3.29. Illustration schématique pour expliquer l’évolution de la concentration
du lithium lors de la relaxation. Les aires des zones hachurées I1 et I2 sont supposées les
mêmes. Le calcul des intégrales est détaillé dans l’Annexe A.

Le caractère moins abrupt du profil ToF-SIMS obtenu après lithiation peut être attri-

bué au fait que l’interface SEI/volume présente des rugosités (Figure 3.27).

Pour tenir compte de la rugosité, nous avons ajusté les profils comme la convolution

d’une fonction erfc (reflet de l’évolution par diffusion) par une gaussienne (effet de la ru-

gosité). Pour savoir comment ajuster l’élargissement de la gaussienne, nous avons procédé
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aux ajustements des spectres expérimentaux de la Figure 3.28 en imposant le même

élargissement à tous les spectres (Figure 3.30).
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Figure 3.30. Comparaison entre les profils ToF-SIMS de Li− normalisés et les ajus-
tements correspondants. Les spectres expérimentaux normalisés par rapport à leur aire
sont représentés en rouge, les ajustements sont en noir.

Pratiquement, nous ajustons le premier spectre obtenu et conservons la largeur de

la gaussienne ainsi déterminée pour l’ajustement des spectres suivants. La simulation de

l’évolution des profils sur une durée de 21h fournit alors le coefficient de diffusion du

lithium : DLi = 2,0× 10−19 cm2 s−1.

La largeur à mi-hauteur des profils mesurés est fortement dépendante de la rugosité

de la surface. L’étalement des profils lors de l’évolution reste faible par rapport à cette

largeur caractéristique. Ceci peut limiter la précision des ajustements précédents. Une

autre approche pour déterminer le coefficient de diffusion DLi est de le calculer à partir
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de la baisse de concentration au niveau du palier lors de l’évolution (L’intégrale I1 dans

la Figure 3.29). En effet, cette quantité peut être observée de façon plus précise en

moyennant la valeur du profil pendant tous les temps correspondants au palier (pour t <

20 s, largeur de palier considérée : ∆t = 15 s). Dans l’Annexe A, nous avons déterminé

l’expression (A.6) à partir de l’hypothèse que la baisse du palier correspond à l’étalement

du profil de la concentration dans la partie non initialement lithiée.

Ci = C0

1 +
√

4Dt
πL2

Soit : (
C0 − Ci
Ci

)2
= 4D
πL2 × t (3.7)

Avec :

• C0 : concentration initiale (ex : cm−3).

• Ci : concentration après un temps d’évolution après l’arrêt de l’expérience (ex :

cm−3).

• L : épaisseur totale de la zone lithiée en cm.

• D : coefficient de diffusion en cm2 s−1.

• t : temps écoulé depuis l’arrêt de la lithiation (en secondes).

À partir de l’expression (3.7), et si la grandeur
(
C0 − Ci
Ci

)2
croît linéairement avec le

temps, le coefficient de diffusion DLi peut être déterminé à partir de la pente de la droite(
C0 − Ci
Ci

)2
= f(t) (Figure 3.31).

Pour déterminer l’épaisseur totale de la zone lithiée L, nous avons besoin de connaître

la vitesse de décapage. L’estimation de la vitesse de décapage dans la zone LizSi peut

être effectuée si l’on connaît la vitesse de décapage du matériau. En supposant que la

vitesse de décapage ne varie pas trop sous l’effet de la lithiation, on adopte une vitesse

de 0,5 nm s−1. Ceci conduit à une épaisseur de lithiation approximative de 15 nm. Cette

valeur est voisine de celle que l’on pourrait estimer à partir de la durée de lithiation. Le

coefficient de diffusionDLi estimé avec ces données numériques vaut 2,2×10−19 cm2 s−1, ce

qui est concordant avec la valeur du DLi estimée précédemment à partir de la convolution
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Figure 3.31. Estimation du coefficient de diffusion DLi à partir de la baisse des concen-
trations du lithium au niveau du palier

entre erfc et la gaussienne. La source d’incertitude principale de cette deuxième méthode

est due à l’estimation de l’épaisseur de la zone lithiée, ce que l’on pourrait améliorer par

calibration par profilométrie de la vitesse de décapage de la zone lithiée.

Figure 3.32. Le coefficient de diffusion de Li mesuré par diverses techniques à différents
niveaux de lithiation. (Figure issue de ([Ozanam & Rosso 2016])
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3.4. Répartition de lithium observé après la lithiation par ToF-SIMS

Les deux valeurs de coefficient de diffusion d’ordre de 2 ×10−19 cm2 s−1 montrent que la

diffusion de LizSi dans l’ensemble du matériau actif lors de la relaxation est un processus

très lent. L’ordre de grandeur obtenu dans ce travail s’avère être inférieur de plusieurs

ordres de grandeur aux coefficients de diffusion de lithium déterminés par divers techniques

(Figure 3.32). Au-delà des limitations de chaque technique, une telle différence pose

question. Elle suggère que nous ne sondons sans doute pas les mêmes processus dans

notre approche que lorsque nous sondons, par exemple, la mobilité d’un atome de lithium

au sein d’une matrice de silicium.

En fait, nous sondons l’envahissement du silicium par le lithium à un niveau de concen-

tration très élevé. En effet, comme nous l’avons vu précédemment, la concentration en

lithium dans la zone lithiée excède (en fraction atomique) la concentration en silicium.

Clairement, cet envahissement est très lent, ce qui est cohérent avec l’existence d’une

forte barrière à franchir. L’existence de cette barrière est responsable de l’existence du

processus de lithiation bi-phasique. Il est parfaitement envisageable qu’un processus de

diffusion du lithium en configuration interstitielle au sein du réseau de silicium ait lieu,

avec une limite de solubilité bien inférieure (de plusieurs ordres de grandeur) aux concen-

tration atteintes dans la zone lithiée. En d’autres termes, la faible valeur du coefficient

de diffusion obtenue ici est peut être spécifique d’un mécanisme d’invasion aux très fortes

concentrations en lithium. Cependant, elle ne donne aucune information sur les véritables

processus de diffusion, généralement plus rapides se produisant dans des conditions où la

concentration du lithium serait beaucoup plus faible.

3.4.4.3 Effet de l’ajout de carbone sur l’évolution de lithiation

Les spectres du lithium pour l’échantillon méthylé à x = 0,05 dont la contribution de

la SEI est éliminée sont présentés sur les Figure 3.33a (10 min) et Figure 3.33b (30

min).

L’évolution ne suit pas vraiment une tendance selon le temps comme dans le cas du

silicium amorphe hydrogéné. Par ailleurs, les profils expérimentaux se répartissent en

familles distinctes indépendamment du moment où l’analyse a été effectuée.
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Figure 3.33. Profils ToF-SIMS de Li− obtenus pour x = 0,05 et pour deux durées de
lithiation à différents temps après la fin de la lithiation. Nous avons alors répertorié les
différentes zones selon la proximité des spectres.

Bien qu’il manque les données obtenues en fin de lithiation pour confirmer si cette

tendance persiste ou non, il semble que ces zones évoluent de manière indépendante lors

de la lithiation.

Un examen visuel de la surface (possible au sein du bâti ToF-SIMS grâce à une caméra)

confirme que les surfaces, dans l’état de lithiation où nous les étudions présentent un

aspect inhomogène. La Figure 3.34 montre qu’il existe des zones sombres et claires dans

le matériau lithié. Pour les deux expériences effectuées pour x = 0,05, l’aspect de la surface

est beaucoup moins homogène que dans le cas de a-Si :H. La zone abrasée (300 × 300

µm2) recouvre les différentes zones dont le contraste visuel change. Il est donc difficile de

savoir le rôle de l’évolution de la concentration en lithium dans les profils présentés sur

les Figures 3.33a, 3.33b.

3.4.5 Conclusion intermédiaire

Nous avons pu optimiser les conditions de pré-traitement adéquates avant l’essai de

la lithiation pour les mesures ToF-SIMS. En outre, nous avons pu choisir le substrat le

plus approprié pour l’analyse, c’est-à-dire le moins rugueux. La lithiation a pour effet

d’augmenter le volume et la rugosité de la surface de la couche active. À partir de profils

ToF-SIMS et d’un modèle basé sur les équations de la diffusion, nous avons pu estimer un

86



3.5. Conclusion du chapitre 3

After Before 

Figure 3.34. L’aspect inhomogène de l’échantillon méthylé (x = 0,05) qui a été lithié
(∆t= 30 min). Cette image est observée par la microscopie optique intégrée dans le ToF-
SIMS avant et après le décapage par les ions primaires. Le rectangle en pointillé rouge
délimite la zone qui a été analysée (300 × 300 µm2).

coefficient de diffusion du lithium de la phase LizSi vers la phase non lithiée de l’ordre de

2× 10−19cm2 s−1. Ce résultat montre que l’invasion du silicium amorphe sous l’effet d’une

très forte concentration en lithium est un processus très lent. Par ailleurs, nous avons

constaté que le lithium s’insère de manière inhomogène dans un matériau méthylé, ce qui

nous a empêché d’exploiter l’évolution des profils dans le matériau méthylé.

On peut s’interroger sur l’origine de cette lithiation inhomogène. Nous savons que l’in-

troduction de groupements méthyles induit des défauts électroniques (ex : liaisons pen-

dantes), et augmente la résistivité du matériau méthylé par rapport au silicium amorphe

hydrogéné. Une piste de travail serait d’examiner si cette résistivité accrue et la chute

ohmique associée peut être une cause d’inhomogénéité (Zhang et al. [2013]). À terme, la

microscopie in situ et l’imagerie chimique Raman in situ pourraient donner des informa-

tions complémentaires (Fang et al. [2017]).

3.5 Conclusion du chapitre 3

Dans ce chapitre, nous avons utilisé différentes méthodes de caractérisation pour com-

prendre le mécanisme de lithiation du silicium amorphe méthylé. Nous avons pu suivre

87



Chapitre 3. Mécanisme de lithiation/délithiation

en temps réel une transition entre une lithiation initiale bi-phasique, puis mono-phasique.

En outre, nous avons montré par ToF-SIMS que si nous arrêtons la lithiation, l’invasion

du lithium à partir de la phase fortement lithiée vers le volume est un processus très lent.

Par ailleurs, les résultats obtenus ont révélé une dépendance entre le mécanisme de

lithiation et la teneur en groupements méthyles. Cette dépendance se manifeste sous

plusieurs points.

La spectroscopie FTIR operando a montré que la teneur du lithium dans la phase

fortement lithiée LizSi varie en fonction de la teneur de méthyle. Nous avons expliqué cet

effet par deux causes distinctes : (1) la fragilisation du matériau du fait de la diminution

du degré de réticulation et de la cohésion ; (2) la porosité qui augmente aux teneurs en

méthyles plus élevées.

En parallèle, la microscopie électronique en transmission a confirmé le développement

d’une porosité à l’échelle nanométrique au sein du matériau lorsqu’on incorpore des grou-

pements méthyles.

88



Chapitre 4

Effets de surface

La forme c’est le fond qui remonte à la

surface

Les contemplations

Victor Hugo

4.1 Introduction

La contraction du volume du silicium lors de la délithiation favorise la fracture méca-

nique (Beaulieu et al. [2001]). Ceci crée inévitablement des brèches dans la SEI et nécessite

son renouvellement dans la zone exposée à l’électrolyte. Ce phénomène est une des causes

de l’irréversibilité et contribue à limiter le rendement faradique. Il est donc crucial de

comprendre comment la SEI se forme au cours des cycles avec des analyses qualitati-

ves/quantitatives adéquates. Beaucoup d’études ex situ (Edström et al. [2006] ; Philippe

et al. [2013] ; Young et al. [2015]) donnent de précieuses informations sur la composition

chimique ou la tenue mécanique de la SEI, mais elles présentent l’inconvénient de néces-

siter le rinçage/séchage de l’échantillon. Ces étapes de préparation peuvent dégrader ou

modifier la composition et la morphologie de la SEI. Par ailleurs, la mesure est "statique"

plutôt que "dynamique". Autrement dit, on observe la SEI à un moment donné sans per-

cevoir son évolution en fonction de l’état de charge. Il est donc important d’effectuer un

suivi dynamique de l’évolution de la SEI en utilisant des techniques non-destructives et

rapides. Diverses études in situ permettent d’apporter ce type d’information (Harks et al.

[2015]). Dans ce chapitre, nous avons souhaité comprendre l’effet du changement de la
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composition chimique de la couche active sur la formation de la SEI et son évolution.

Nous avons comparé le comportement de la SEI lors de cyclages d’une électrode en sili-

cium amorphe méthylé par rapport au matériau de référence, a-Si :H. Dans un premier

temps, nous aborderons les caractérisations électrochimiques, sensibles aux contributions

provenant de l’interface et du volume du silicium. Le premier volet des études électrochi-

miques sera dédiée à une étude de l’irréversibilité pendant le premier cycle à partir de

cyclages galvanostatiques (Section 4.2.1). Ensuite, nous aborderons des résultats de volt-

ampérométrie cyclique (Section 4.2.2) et de spectroscopie d’impédance électrochimique

(Section 4.2.3). La dernière section de ce chapitre sera consacrée au suivi dynamique de

la SEI effectué par spectroscopie FTIR operando (Section 4.3).

4.2 Caractérisations électrochimiques

L’un des plus grands avantages des caractérisations électrochimiques est leur versa-

tilité. En effet, courant et tension peuvent être facilement contrôlés et ajustés selon le

degré de précision et la rapidité souhaitée. Dans le cas des applications aux batteries,

elles permettent de sonder des phénomènes ayant lieu à l’interface et dans le volume actif

de l’électrode.

4.2.1 Étude de l’irréversibilité pendant le premier cycle à partir

des cyclages galvanostatiques

Nous nous proposons d’abord d’étudier l’irréversibilité pendant le premier cycle pour

des échantillons présentant différentes teneurs en groupements méthyles (x = 0,00 ; 0,05 ;

0,10) à partir de résultats issus de cyclages galvanostatiques. Comme nous travaillons

sur un matériau dont la composition chimique change, il est intéressant de connaître

quelle est la part de l’irréversibilité provenant de la surface et celle provenant du volume.

Dans une précédente étude, Alves Dalla Corte avait proposé une méthode pour séparer

ces deux contributions (Alves Dalla Corte [2013]). En première approche, la contribution

de la SEI ne dépend que de la surface alors que la contribution du volume varie selon
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la masse du matériau actif, qui est proportionnelle à l’épaisseur de la couche pour une

surface donnée. La contribution due à la formation de la SEI peut être alors extraite à

partir d’une extrapolation à épaisseur nulle de la capacité irréversible, en supposant que

la contribution volumique varie de façon linéaire en fonction de l’épaisseur, conformément

à l’équation (4.1) :

QIRR = QLithiation −QDelithiation

= QSEI +QBULK

= QSEI + αBULK × d (4.1)

Où :

• d : épaisseur de la couche mince déposée sur le substrat (cm).

• αBULK : pente de la droite traduisant la variation de la capacité irréversible volu-

mique (mAh cm−3)

• QBULK : part de la charge irréversible due à la contribution du volume (mAh cm−2).

• QSEI : part de la charge irréversible utilisée pour former la SEI (mAh cm−2).

Si nous assimilons la charge irréversible volumique QBULK à l’immobilisation irré-

versible du lithium au sein du matériau, la concentration en lithium immobilisé dans le

volume [Li]BULK serait :

[Li]BULK = αBULK ·NA

F
(4.2)

Où :

• NA : nombre d’Avogadro (6,02 · 1023mol−1 )

• F : constante de Faraday (96485 C mol−1)

La Figure 4.1 représente les valeurs de QIRR déterminées selon la méthode d’Alves

Dalla Corte. Il existe une forte dispersion. Cette tendance est visible quelle que soit la

teneur en méthyle. Nous avons recherché les causes de la dispersion des résultats et nous

avons pensé au taux de charge qui détermine la vitesse à laquelle les atomes de lithium
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Figure 4.1. Distribution de QIRR déterminée selon la méthode de Alves Dalla Corte
pour x = 0,05 quel que soit le taux de charge, pour toutes les épaisseurs testées.

sont insérés. Il est concevable que les phénomènes irréversibles dépendent de l’intensité du

courant imposé à la lithiation/délithiation, tant en surface qu’en volume, mais avec des

dépendances distinctes pour la surface et le volume. Dans ce cas, une dispersion notable

peut s’introduire et la prédiction de l’équation (4.1) ne peut plus s’appliquer.

Pour explorer cette question, pour une épaisseur donnée, nous avons représenté le

rendement faradique ηfaradaic en fonction du temps de cycle (tLithiation + tDelithiation)

(Figure 4.2).

Le rendement faradique s’exprime de la manière suivante :

ηfaradaic = QDelithiation

QLithiation

= QDelithiation

QDelithiation +QIRRtot

(4.3)

Aux fluctuations expérimentales près, le rendement faradique baisse linéairement en

fonction de la durée de cyclage. Autrement dit, il existerait une contribution irréversible

qui augmente proportionnellement avec la durée de cyclage totale. Ce résultat suggère

qu’il existe une contribution irréversible à la charge assimilable à un courant constant que

nous qualifions de courant de "fuite". À partir de cette observation, nous introduisons un

terme supplémentaire de "charge de fuite", notée Qleakage qui s’additionne aux termes de
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Figure 4.2. Rendement faradique en fonction de la durée du premier cycle de lithiation
et délithiation (x = 0,10, épaisseur 100 nm). Le rendement faradique intrinsèque est
considéré comme l’extrapolation à temps nul de la régression linéaire de la courbe obtenue.

QIRR dans l’expression (4.1). La charge irréversible totale s’écrit donc :

QIRRtot = QIRR +Qleakage (4.4)

Avec :

Qleakage = ileakage × (tLithiation + tDelithiation) (4.5)

L’expression du rendement faradique devient alors :

ηfaradaic = QDelithiation

QDelithiation +QIRR + ileakage × (tLithiation + tDelithiation) (4.6)

Extrapoler les données de la Figure 4.2 à un temps de cyclage nul (qui correspondrait

à une vitesse de charge très importante) permet d’obtenir le rendement faradique non

influencé par l’effet de fuite que nous pouvons qualifier du rendement faradique intrinsèque

ηintrinsic. Son expression est :

ηintrinsic = QDelithiation

QDelithiation +QIRR

(4.7)
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Nous pouvons obtenir cette valeur extrapolée pour chaque teneur de méthyle et chaque

épaisseur. Les valeurs obtenues sont représentées sur la Figure 4.3.

Nous introduisons ici une charge spécifique volumique "intrinsèque"Qvol (en µAh cm−3)

exprimant la capacité volumique réversible de l’électrode dans les conditions de cyclage

utilisées. Les valeurs de Qvol peuvent être déterminées pour chaque échantillon à partir

de QDelithiation. Le tableau Tableau 4.1 donne la moyenne pour chaque type de matériau

des valeurs de Qvol ainsi déterminées.

Tableau 4.1. Valeurs de Qvol utilisées

x 0,00 0,05 0,10
Qvol (en mAh cm−3) 5800 5550 5300

L’expression de ηintrinsic (équation (4.7)) peut être reformulée avec Qvol :

ηintrinsic = Qvol · d
Qvol · d+QSEI + αBULK · d

(4.8)

Les données expérimentales en fonction de l’épaisseur sont ajustées à l’équation (4.8),

ce qui permet de déterminer QSEI et αBULK pour chaque teneur en groupes méthyles.

Ces ajustements sont représentés sur la Figure 4.3.

Les valeurs de QSEI ainsi déterminées sont tracées sur la Figure 4.4 en fonction de la

teneur en méthyle. Par ailleurs, les valeurs de la concentration [Li]BULK obtenue à partir

de αBULK en utilisant l’équation (4.2) ont été représentées. QSEI augmente lorsque la te-

neur en méthyle augmente. Les barres d’erreur associées aux valeurs de [Li]BULK sont plus

grandes que la variation de la concentration moyennée. Aux incertitudes près, le change-

ment de la composition du matériau a peu d’effet sur la concentration en lithium piégé.

Ce résultat est en accord avec la tendance dégagée par Alves Dalla Corte. En conclusion,

cette méthode nous a permis de montrer qu’il est possible de séparer les contributions de

charges provenant du volume de la couche active et de la SEI. Notamment, nous avons

observé que l’irréversibilité de surface augmente avec la teneur en méthyle, ce qui laisse

à penser que la SEI ne se forme pas de la même manière selon la composition chimique

du matériau, au moins durant le premier cycle. Toutefois, il est nécessaire d’affiner cette

tendance par d’autres types de mesures.
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Figure 4.3. Valeurs de ηintrinsic déduites à partir de l’extrapolation schématisée sur la
Figure 4.2 (en noir) et l’ajustement de ces valeurs à l’équation (4.8) pour extraire QSEI
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4.2.2 Voltampérométrie cyclique

Les expériences de voltampérométrie cyclique dans la configuration à trois électrodes

ont été répétées 5 fois sur des couches 100 nm a-Si1−x(CH3)x : H (x = 0,00 et 0,10)

déposées sur inox (Goodfellow AISI 321, t = 0,1mm) (Section 2.3.2.2). La vitesse de

balayage choisie est vB = 0,1 mV s−1. Elle est suffisamment lente pour que les pics redox

de petite amplitude puissent être détectés. Le potentiel est balayé entre E = 0,025 et E

= 2,0 V vs. Li+/Li. Nous avons choisi délibérément de descendre jusqu’à 25 mV, pour

observer une majorité des réactions d’alliage y compris celle de Li3,75Si qui se forme à un

potentiel inférieur à 50 mV (Obrovac & Christensen [2004]).

Le voltampérogramme (CV) du premier cycle pour les deux teneurs en méthyle étu-

diées est présenté sur la Figure 4.5.
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Figure 4.5. Premier cycle de CVs pour x = 0,00 et 0,10. Les astérisques correspondent
aux pics cathodiques (Vitesse de balayage = 0,1 mV s−1).

Tableau 4.2. Paramètres extraits à partir du premier cycle des CVs (x= 0,00 , 0,10).

x OCP avant lithiation (V) Pics Q (µAh) Ep (V)

0,00 2,71 *1 74,78 0,18
*2 108,65 0,091

0,10 2,33 * 177,80 0,12

Il apparaît deux grands pic cathodiques pour x = 0,00 et un seul grand pic cathodique

pour x = 0,10 (Figure 4.5). Dans le cas de x = 0,00, le premier pic cathodique (∗1) est
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situé à 0,18 V, le deuxième pic cathodique (∗2) à 0,091 V. Le grand pic cathodique pour

x = 0,10 est situé à 0,118 V. Pour savoir si les deux pics distincts pour x = 0,00 sont

de même nature que le pic unique pour x = 0,10, nous avons calculé l’aire comprise en

dessous de chaque pic (Tableau 4.2).

La somme des charges correspondantes aux deux pics cathodiques (x = 0,00) (74,78

+ 108,65 µA h) est similaire à celle du pic cathodique de x = 0,10 (177,80 µA h). Il est

donc légitime de considérer que les deux pics cathodiques pour x = 0,00 sont équivalents

au pic cathodique pour x = 0,10. Nous pouvons supposer que ces pics sont associés à la

réaction d’alliage entre le lithium et le silicium au vu de leurs potentiels qui avoisinent

ceux du plateau de lithiation. Par ailleurs, nous notons que cette charge est équivalente à

celle requise pendant un cyclage galvanostatique effectué dans des conditions similaires.

Pour les deux types d’échantillons étudiés, il existe deux pics anodiques de forme qua-

siment identique. Le second pic anodique pour x = 0,10 est légèrement moins intense. Par

analogie avec ce que nous venons d’observer, nous supposons que ces pics correspondent

à la décomposition (oxydation) de l’alliage LizSi.

Intéressons nous désormais au début de la formation de la SEI. La Figure 4.6 présente

un agrandissement des courbes voltampérométriques dans la zone associée au début de

la formation de la SEI pendant les deux premiers cycles. L’allure des pics cathodiques

obtenue est semblable à celle obtenue par Alves Dalla Corte (Alves Dalla Corte [2013]).

D’après Moshkovich et al., les pics cathodiques plus positifs que 0,3 V vs. Li+/Li

pendant le premier cycle peuvent être associés à la réduction du solvant et du sel de

lithium (Moshkovich et al. [2001]). Le pic à 0,57 V peut être attribué à cette origine pour

2 raisons : il est aussi observé pendant le second cycle et l’épaisseur de la SEI augmente

au-delà du premier cycle. Au contraire, les pics à 1,17 et 1,43 V disparaissent. Ils sont

donc vraisemblablement dus à des impuretés présentes à l’état de trace et qui contribuent

à l’irréversibilité pendant le premier cycle seulement.

Jusqu’à présent, nous avons commenté ce qui se produit pendant les deux premiers

cycles, c’est-à-dire pendant le début de la formation de la SEI. La Figure 4.7a présente

une vue d’ensemble des courbes voltammétriques enregistrées pendant les 5 premiers

cycles.
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Figure 4.6. Comparaison de la partie cathodique des CVs obtenus pour x = 0,00 et
0,10 (a) 1er cycle ; (b) 2e cycle.

Pour les deux teneurs en méthyle étudiées, une baisse continue de l’intensité des pics

cathodiques et anodiques est observée au cours des cinq premiers cycles. Pour x = 0,00,

cette baisse est limitée alors que la baisse est plus significative pour x = 0,10. En revanche

la forme et la position des pics restent sensiblement comparables à partir du 2e cycle. En

effet, il apparaît un nouveau pic cathodique C1 à partir de deuxième cycle. Il se comporte
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comme les pics C2 et C3 qui correspondent aux pics observés au cours du premier cycle et

listés dans le Tableau 4.2 sous l’appellation *1 et *2. Il est donc vraisemblable que ce pic

soit aussi un pic associé à l’insertion du lithium au sein du matériau. Son potentiel étant

le plus positif des pics associés à la formation de l’alliage Li-Si, son apparition à partir

du second cycle suggère qu’après une première lithiation/délithiation, cette formation

d’alliage est plus facile que sur le matériau initial. Nous pouvons de même remarquer que

le plateau de lithiation observé lors du premier cycle disparaît pour les cycles suivants

lorsque nous effectuons un cyclage galvanostatique des électrodes.

Comme la charge consommée pendant la première lithiation est du même ordre de

grandeur que celle du cyclage galvanostatique, nous avons tracé l’évolution du rende-

ment faradique calculé à partir des intégrales des pics anodiques/cathodiques en fonction

du nombre de cycles (Figure 4.7b). L’irréversibilité pendant le premier cycle est plus

grande pour x = 0,10 que x = 0,00, ce qui est cohérent avec les observations de cyclage

galvanostatique. L’évolution constante à partir du deuxième cycle correspond aussi à une

diminution de l’ensemble des pics, tant cathodiques qu’anodiques.
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Figure 4.7. (a) Cinq premiers cycles pour x = 0,00 et 0,10. La courbe en gris corres-
pond au premier cycle ; (b) Évolution du rendement faradique ("Coulombic Efficiency")
calculé à partir des intégrales sous les pics anodiques/cathodiques respectifs en fonction
du nombre de cycles.

100



4.2. Caractérisations électrochimiques

4.2.3 La spectroscopie d’impédance électrochimique
Ce travail est le fruit de la collaboration avec S. Franger de l’ICMMO de l’Université

Paris-Sud.

4.2.3.1 Principe

La spectroscopie d’impédance électrochimique (EIS) permet d’observer la variation

de l’impédance d’un système électrochimique en fonction de la fréquence. Il s’agit d’une

méthode reposant sur l’excitation du système par une oscillation de faible amplitude de

potentiel/courant autour d’une valeur imposée et la détection de la réponse de l’interface

par le courant/potentiel oscillant correspondant. Dans les conditions de mesure, les am-

plitudes des signaux doivent être suffisamment faibles autour du point de fonctionnement

pour que la réponse du système soit proportionnelle à l’excitation et que le système de-

meure dans un état quasi-stationnaire. Autrement dit, le comportement du système est

considéré comme "linéaire invariant dans le temps" (SLIT) (Figure 4.8) (Diard et al.

[1996]).

i 

E 

E+δE 

i+δi 

Figure 4.8. Illustration du système linéaire invariant dans le temps

Lorsque des signaux de faible amplitude sont imposés, alors la technique peut être

considérée comme non-destructive à l’état non-lithié. Par la suite, nous effectuerons des
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mesures d’EIS par modulation du potentiel autour d’une valeur imposée. Le système peut

évoluer pendant le temps du cyclage, mais également pendant les mesures. Toutefois, il

faut que le système évolue peu pendant les mesures afin qu’il puisse être considéré comme

SLIT. Il faut donc s’assurer de la stabilité du système électrochimique avant d’effectuer

les mesures EIS. Idéalement, il faudrait travailler sur un système stable. Si ce n’est pas le

cas, il faut se placer dans des conditions où il évolue peu. Avant chaque expérience, nous

laissons donc la cellule reposer pendant une certaine durée dite de relaxation, jusqu’à ce

que le système soit suffisamment stable pour être mesuré. Cet aspect sera abordé plus en

détails dans le Chapitre 5.

4.2.3.2 Méthodologie

Nous nous proposons d’observer qualitativement et quantitativement l’évolution des

impédances pendant les dix premiers cycles. Différents moments sont choisis pour effec-

tuer des mesures d’impédance électrochimiques. En ce qui concerne le premier cycle, les

mesures sont effectuées avant le plateau de lithiation ("1st before plateau"), au plateau de

lithiation ("1st at plateau"), à la fin de la lithiation ("1st at the end L"). Pour le deuxième

cycle, nous mesurons les spectres d’impédance à une durée fixe à partir du moment où

nous commençons à lithier de nouveau l’échantillon ("2nd in the middle L"), étant donné

que nous n’observons pas de plateau de potentiel, puis nous mesurons le spectre à la fin

de la lithiation ("2nd at the end L"). Les mesures sont effectuées à l’état délithié pour le

1er , 2e, 5e et 10e cycle ("ith at the end D").

Paramètres Un cyclage lent (j = 1.97 µA cm−2, ~C/25) est effectué pour rester en état

de "pseudo-équilibre". Cette faible densité de courant permet de ne pas induire trop de

polarisation. Les conditions expérimentales sont choisies de sorte que les mesures soient le

moins bruitées possibles tout en favorisant la rapidité. Elles sont effectuées dans la gamme

200 kHz - 0,1 Hz (Nd = 10 points/décade, soit environ 4 min/scan). Chaque mesure est

répétée trois fois pour vérifier s’il existe une éventuelle dérive pendant les mesures. Les

paramètres sont indiqués dans le Tableau 4.3.
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Tableau 4.3. Paramètres utilisés pour les mesures d’impédance

fi ff Nd Va pw Na

200 kHz 0,1 Hz 10 pts/dec 10,0 mV 0,5 période 3 mes / freq

L’amplitude d’excitation Va de 10 mV est un bon compromis pour rester en condition

SLIT et avoir un rapport signal sur bruit acceptable. Les paramètres tels que le délai

avant les mesures pw et le nombre de répétition de mesures à chaque fréquence Na sont

également ajustés pour optimiser le rapport signal sur bruit (BioLogic SAS [2010]). Toutes

les mesures d’impédance sont effectuées au potentiel de circuit ouvert. De manière à laisser

le système adopter le potentiel en circuit ouvert correspondant à son état, la cellule est

laissée pendant une phase de relaxation suffisante avant de démarrer la mesure. C’est-à-

dire pendant 24 h ou jusqu’à ce que la condition dE/dt < 1 mV h−1 soit atteinte (où E

est le potentiel de l’électrode de travail).

4.2.3.3 Résultats : allure des spectres d’impédance

Évolution des spectres au cours des cycles Les Figures 4.9a, 4.9b montrent

l’allure des cycles effectués pour les mesures des spectres d’impédance.
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Figure 4.9. Cyclage galvanostatique pour les mesures EIS pendant les dix premiers
cycles (x = 0,00 et 0,05). Les flèches indiquent les moments où les mesures EIS ont été
effectuées. Les traits en pointillés indiquent l’évolution du potentiel pendant la phase de
relaxation de la cellule avant mesure (∆trelax = 24h)
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Les dérives de potentiel sont importantes en début de lithiation et elles évoluent sen-

siblement même après 24h de relaxation. Cependant, les trois mesures répétées montrent

que les spectres obtenus au bout de 24h sont stables. Un critère de stabilisation sur l’im-

pédance serait donc a priori plus pertinent que le critère de dérive du potentiel adopté.

Ces effets de dérive diminuent à mesure que l’état de charge augmente.

Les diagrammes d’impédance enregistrés à l’état lithié pendant les deux premiers

cycles sont représentés sur les Figures 4.10a, 4.10c pour les deux teneurs en méthyle

(x = 0,00 et 0,05). Pour ces deux teneurs, les impédances globales diminuent légèrement

pendant la lithiation. Les boucles en moyenne fréquence (f > 10 Hz) deviennent plus

petites lors de la lithiation. Elles deviennent plus nettes à mesure que l’état de charge

avance et adoptent une forme de demi-cercle aplatie. La fréquence de transition vers le

régime basse fréquence et la largeur du demi-cercle diminue légèrement entre le plateau

de lithiation et la fin de lithiation à 125 mV, mais elles changent peu à l’état lithié sur les

deux premiers cycles.

Lors de la délithiation, l’impédance globale augmente pour les deux teneurs en méthyle

étudiées (Figures 4.10b, 4.10d). Les boucles en moyennes fréquences sont également

agrandies. Les impédances obtenues à l’état délithié après le 1er cycle sont plus faibles

que celles de l’état initial non-lithié (pristine), ce qui montre que le matériau est devenu

plus conducteur après un cycle complet.

Pour x = 0,05, il apparaît une amorce de boucle en haute fréquence (f > 400 Hz) à

l’état délithié (Encadré de la Figure 4.10d). À la fin du premier cycle, elle épouse la

forme d’un petit demi-cercle à l’état lithié, plus précisément celle obtenue à la fin de la

lithiation. Cette amorce de boucle en haute fréquence diminue en taille pour les cycles

suivants.

En régime basse fréquence, les diagrammes présentent un comportement de type "phase

constante", c’est-à-dire une asymptote de pente à peu près constante en représentation de

Nyquist. On observe un changement de pente lors de la transition de l’état non-lithié vers

l’état lithié et vice versa. Dans un régime donné (lithié ou délithié), les pentes restent les

mêmes. Dans la littérature, les auteurs attribuent les zones de pente constante en basse

fréquence à la diffusion dans la phase solide (Radvanyi et al. [2014]). Dans notre cas, les
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pentes sont toutes supérieures à 45°, ce qui ne correspond pas à un régime pur de diffusion,

qu’elle soit semi-infinie ou finie. L’angle de phase correspondant aux pentes mesurées est

de l’ordre de 70-80° à l’état fortement lithié et un angle moins élevé de l’ordre de 60-70°

à l’état délithié. En ce qui concerne les zones de basses fréquences pour les états lithés

(x = 0,05), il apparaît une zone coudée aux alentours de 0,3 Hz (en fin de lithiation du

deuxième cycle, spectre orange, Figure 4.10c). Ce comportement suggère que plusieurs

contributions interviennent dans le régime en basse fréquence pour x = 0,05.
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4.2.3.4 Résultats : évolution des paramètres obtenus par le modèle de circuit

équivalent

Choix du circuit équivalent Les spectres d’impédance peuvent être interprétés qua-

litativement en suivant le changement de l’allure des spectres. Il est également possible

d’extraire des paramètres pertinents à partir d’un modèle de circuit électrique équivalent.

Toutefois, l’interprétation des paramètres ainsi extraits est un exercice délicat selon les

circuits équivalents choisis. Autrement dit, le même spectre peut être modélisé avec des

éléments identiques ou différents arrangés de différentes façons. La complexité du modèle

est un critère important dont il faut tenir en compte. De façon générale, la complexification

d’un circuit équivalent modèle permet de mieux reproduire les spectres expérimentaux,

mais il devient difficile d’associer chacun de ces éléments à des phénomènes physiques.

Face à ce compromis, nous avons dans un premier temps considéré un modèle simple

reflétant les phénomènes physiques ayant lieu pendant le cyclage (Figure 4.11) (Zhang

et al. [2006] ; Swamy & Chiang [2015]).

2.Suggested model  
Hypothesis : from an eventual short circuit, it is possible that SEI layer forms even at very pristine state.  

This model was also implemented by : 

• Swamy et al., JECS, 162 (13) 7129 (2015) 

• Zhang et al., Electrochimica Acta 51 (8) 1636 (2006) 

Charge transfer  + Diffusion Interfacial region  Electrolyte  

Figure 4.11. Circuit équivalent considéré en premier lieu. L’attribution d’une signifi-
cation physique à chaque élément est reprise des travaux de Zhang et al. [2006] ; Swamy
& Chiang [2015].

En premier lieu, une résistance (R1) est utilisée pour simuler la résistance d’électrolyte.

La résistance R1 est a priori variable selon la porosité du séparateur et la surface de

l’électrode directement en contact avec l’électrolyte.

Les spectres d’impédances présents dans la Figure 4.10 montrent une boucle dans les

zones de moyenne fréquence. La forme de cette boucle suggère qu’au moins deux circuits

de type RC contribuent à cette boucle. La coalescence des contributions associées à chaque

élément RC a lieu quand les constantes de temps τi correspondantes à chaque contribution

sont suffisamment proches (τ1

τ2
< 100) (Lasia [2014]). La présence d’un dipôle "Constant
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Phase Element" (CPE) à la place de la capacité dans le circuit équivalent sert à tenir

compte de différents effets comme l’inhomogénéité ou la rugosité des interfaces (Jorcin

et al. [2006]). Son impédance Z̃CPE (jω) s’exprime de la manière suivante :

Z̃CPE(jω) = 1
YCPE(jω)κ (4.9)

Avec :

• ω : pulsation (rad s−1).

• YCPE : admittance CPE (F sκ−1 pour simuler un comportement capacitif).

• κ : exposant permettant de simuler le comportement CPE. Si κ= 1, le comportement

est purement capacitif.

Le dernier élément en parallèle tient compte de la corrélation entre le transfert de

charge et la diffusion : le transfert de charge ne peut pas se produire sans la diffusion du

lithium et les deux phénomènes sont étroitement liés. L’élément de Warburg permet de

simuler le régime de diffusion semi-infinie (pente à 45° en repère orthonormé). Or dans les

diagrammes d’impédance expérimentaux, les pentes observées sont toutes supérieures à

45° aux basses fréquences. Cela montre que le modèle de la Figure 4.11 doit être adapté.

Nous avons donc considéré un circuit presque similaire, mais distinct, pour ajuster les

spectres (Figure 4.12).

Electrolyte 

Figure 4.12. Circuit équivalent choisi pour les ajustements de spectres.

Dans ce circuit, le comportement à basse fréquence est décrit par un seul élément de

type CPE (CPE4). Nous n’avons pu attribuer de signification physique à cet élément.

En revanche, il a la capacité d’ajuster les pentes en basses fréquences dont l’angle est

supérieur à 45°.
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Par ailleurs, il semble délicat d’attribuer une signification physique à chaque boucle

RC (CPE2-R2 et CPE3-R3) à l’instar du circuit équivalent représenté sur Figure 4.11,

au vu de la large gamme de fréquence qu’englobe la boucle observée sur le diagramme

d’impédance. Nous reviendrons sur cet aspect lors de la discussion (Section 4.2.3.5).

Évolution des paramètres obtenus par le modèle de circuit équivalent La

Figure 4.13 présente les résultats des ajustements ainsi obtenus pour les deux teneurs en

méthyle différentes (x = 0,00 et 0,05). Nous nous focalisons principalement sur l’évolution

des paramètres R2 et R3. Tous les autres paramètres d’ajustements de spectres sont

présentés dans le Tableau 4.4. Les ajustements pour x = 0,00 sont effectués sur toute

la gamme de fréquence. Les ajustements pour x = 0,05 ne sont pas fiables à l’état lithié

sur l’ensemble de la gamme de fréquence avec le circuit équivalent choisi (Figure 4.12).

En revanche, les ajustements à l’état délithié étant obtenus avec plus de fiabilité, les

paramètres issus de ces ajustements sont présentés.

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 1 01 0 0

1 0 1

1 0 2

1 0 3

 R 2  x  =  0 . 0 0
 R 3  x  =  0 . 0 0
 R 2  x  =  0 . 0 5
 R 3  x  =  0 . 0 5

R (
Oh

ms
 cm

-2 )

N u m b e r  o f  c y c l e sD e l i t h i a t i o n
L i t h i a t i o n

Figure 4.13. Résultats des ajustements des spectres d’impédances obtenus avec le cir-
cuit équivalent représenté sur la Figure 4.12. Les symboles pleins représentent l’échan-
tillon de référence (x = 0,00), les symboles ouverts représentent l’échantillon méthylé (x
= 0,05).
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Pour x = 0,00 (symboles pleins sur la Figure 4.13), R3 a une valeur significativement

plus basse pendant la lithiation que pendant la délithiation, alors que R2 reste à peu près

constante. Par ailleurs, R2 et R3 baissent lentement au fur et à mesure des cycles.

Pour x = 0,05, R3 est légèrement inférieure à sa valeur trouvée pour x = 0,00 et baisse

lentement au fur et à mesure des cycles, comme pour x = 0,00. En revanche, la baisse de

R2 est plus rapide au cours de cycles que dans le cas de x = 0,00.

Le fait que R3 baisse significativement pendant l’insertion du lithium pendant que R2

reste constante suggère que R3 dépend de la teneur du lithium dans la couche active. Même

si R3 semble associée au phénomène se produisant dans la couche active, il est délicat

de lui attribuer une signification physique claire au vu des fréquences caractéristiques de

l’ordre de la dizaine de Hz. Indépendamment de la teneur en groupements méthyles, R3

est largement supérieure à R2 à l’état délithié. R2 semble donc associée à une contribution

qui ne varie pas significativement à partir d’un stade de lithiation suffisamment avancé.

Il est donc naturel d’associer R2 à la SEI.

Ceci suggère de même d’associer CPE2 à un effet capacitif lié à la SEI, ce que nous

pouvons faire dans la mesure où les exposants κ2 demeurent suffisamment proches de

1. Dans cette vision, la capacité correspondante serait la capacité géométrique d’une

couche de diélectrique placée entre deux milieux conducteurs. En d’autres termes, cette

interprétation associe la capacité CCPE2 correspondant à CPE2 à la capacité de la partie

dense de la SEI qui n’est pas directement en contact avec l’électrolyte. Pour déterminer

CCPE2 à partir de CPE2, il suffit de corriger la dimension de CPE2 à partir de l’exposant

κ2, à une fréquence donnée fCPE2 que nous choisissons à l’apex de la boucle correspondante

à R2 et CPE2 (Hsu & Mansfeld [2001]).

CCPE2 = YCPE2(2πfCPE2)κ−1 (4.10)

Nous déterminons alors CCPE2 et l’épaisseur tSEI associée à la partie dense :

tSEI = εrε0 ×
S

CCPE2
(4.11)

Avec :
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• ε0 : Permittivité du vide (8,85× 10−12 SI).

• εr Permittivité relative (on peut attribuer un ordre de grandeur à la valeur de εr ~5

en suivant Orsini [1999]).

• S : surface géométrique de l’électrode (2,54 cm2 avec le diamètre de 1,8 cm).

• CCPE2 : capacitance réelle associée à la partie réelle de l’admittance YCPE2 d’après

Hsu & Mansfeld [2001].

• fCPE2 : fréquence de l’apex de la boucle capacitive (Hz).

Les épaisseurs de la SEI obtenues à partir de CCPE2 sont indiquées dans le Ta-

bleau 4.4. Elles sont du même ordre de grandeur que celles obtenues par spectroscopie

FTIR par Alves Dalla Corte [2013] (environ 5 nm à la fin de la délithiation, voir Section

4.3.2.2 pour plus de détails).

4.2.3.5 Discussion

Les expériences faites pour deux teneurs en méthyle différentes (x = 0,00 et 0,05) pré-

sentent plusieurs points communs. D’abord, l’impédance globale baisse au fur et à mesure

des cycles. Intuitivement, la diminution d’impédance globale lors de la lithiation est co-

hérente avec le fait que le matériau devient de plus en plus conducteur lorsque la concen-

tration en lithium augmente. La baisse d’impédance est moins évidente à comprendre

lorsqu’il s’agit des spectres à l’état délithié (Figures 4.10b, 4.10d). Les ajustements des

spectres montrent que l’évolution de la SEI au cours des cycles influe peu sur l’impédance

globale de l’électrode.

La pente en basse fréquence présente une forte variation entre l’état non-lithié et l’état

lithié (Figures 4.10a, 4.10c). Après la lithiation complète du matériau (i.e. 1st at the

endL), la pente demeure identique entre les deux premiers cycles à un état de charge

donné. Elle semble être un indicateur de la concentration de lithium présente dans le

matériau.

La pente à l’état délithié augmente très peu d’un cycle à l’autre. Cela suggère que les

phénomènes limitant le transport aux basses fréquences au sein du volume de matériau

évoluent peu après 1er cycle. Sa faible augmentation pourrait être associée à un aug-
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mentation de la concentration résiduelle de lithium piégé dans la couche active (Figures

4.10b, 4.10d). Ce phénomène pourrait contribuer à l’augmentation de la conductivité

du matériau, donc à la diminution de l’impédance globale et à l’augmentation faible de

la pente. L’évolution des spectres d’impédance présente aussi quelques particularité sen-

sibles à la teneur en méthyle. Une boucle supplémentaire apparaît en haute fréquence à

la fin de la première délithiation, de façon plus marquée pour l’échantillon méthylé (x =

0,05) que pour l’échantillon de référence (x = 0,00). Suivant l’analyse exposée plus haut,

cette boucle permet de distinguer la contribution de la SEI des phénomènes de transport

au sein de la couche active. Elle devient moins marquée de cycle en cycle. Cette obser-

vation se traduit par la baisse de R2 déterminée par les ajustements de spectres sur la

Figure 4.13. Cette différence et son évolution demeurent à comprendre. Des expériences

à différentes teneurs en groupements méthyles pourraient fournir des tendances et des in-

dications pour progresser dans cette voie. Par ailleurs, l’apparition d’une zone coudée en

basse fréquence pour x = 0,05 mériterait d’être mieux comprise. De ce point de vue, une

extension des mesures aux très basses fréquences semble nécessaire pour mieux apprécier

les mécanismes de transport de lithium dans cette limite.

4.2.4 Conclusion intermédiaire

Diverses méthodes électrochimiques ont permis de mieux cerner les phénomènes de

passivation de surface et dans certains cas leur dépendance en fonction de la teneur en

méthyle du matériau. Des expériences de voltampérométrie cyclique ont montré que la

contribution irréversible observée au premier cycle est plus grande lorsque la teneur en

méthyle augmente. Il est toutefois difficile d’attribuer chaque pic des voltampérogrammes

à un mécanisme élémentaire particulier.

Un grand nombre d’essais galvanostatiques à différentes épaisseurs et taux de charge

ont permis de séparer les contributions provenant du volume de la couche active et de

celle de la SEI. L’exploitation de ces données a montré que la contribution surfacique

QSEI augmente avec la teneur en groupements méthyles.

La spectroscopie d’impédance permet d’isoler une contribution en haute fréquence

(fréquence caractéristique fCPE2 au moins supérieure à 100 Hz) associée à la partie com-

113



Chapitre 4. Effets de surface

pacte de la SEI. Cette contribution évolue peu de cycle en cycle. L’augmentation de la SEI

au fur et à mesure des cycles, documentée dans la littérature, serait donc principalement

due à la croissance d’une couche externe poreuse directement en contact avec l’électro-

lyte. L’utilisation d’une technique analytique comme la spectroscopie infrarouge devrait

permettre de préciser ces aspects.

4.3 Le suivi quantitatif/qualitatif de la SEI par ope-

rando FTIR

4.3.1 Contexte

Les spectroscopies vibrationnelles telles que la spectroscopie infrarouge sont des outils

intéressants pour suivre l’évolution de la SEI, car elles sont sensibles aux différents modes

de vibrations des molécules présentes dans la SEI. L’analyse operando est particulièrement

intéressante pour éviter de dégrader la SEI dans des séquences de rinçage/séchage et d’ex-

position à l’air. Plusieurs études in situ ATR-FTIR sont disponibles dans la littérature

(Joho & Novák [2000] ; Yang et al. [2016] ; Shi et al. [2015, 2017]). Souvent, ces études

FTIR sont limitées par des contraintes associées à la géométrie de la mesure. Générale-

ment l’électrode de travail se trouve en face d’un prisme utilisé comme fenêtre infrarouge.

Il est nécessaire de rapprocher le substrat du prisme avec un espacement de quelques µm

pour limiter les pertes dans l’électrolyte qui est un milieu absorbant fortement l’infra-

rouge. Dans cette géométrie, les réactions électrochimiques sont limitées par la diffusion

peu aisée entre la contre-électrode (située dans le volume de l’électrolyte) et l’électrode de

travail (accessible seulement par les côtés de la couche mince d’électrolyte). Dans notre

étude, nous suivons qualitativement et quantitativement l’évolution de la SEI au cours

des dix premiers cycles en utilisant la géométrie et la cellule électrochimique discutée

précédemment (Alves Dalla Corte [2013], Sections 2.4.3 et 3.2). Cette géométrie bien

contrôlée permet de s’affranchir des limites diffusives inhérentes à la géométrie de couche

mince d’électrolyte et permet aussi une exploitation quantitative des données. Les indices

de réfraction de la couche mince active et du substrat de silicium sont très voisins. La
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réflexion totale a donc lieu à l’interface entre la couche mince active et l’électrolyte (au

moins dans l’état délithié où le matériau actif est transparent). Les détails de la configu-

ration de la cellule ainsi que la préparation de l’échantillon sont décrits dans la Section

2.4.

4.3.2 Méthodologie et résultats

4.3.2.1 Analyse qualitative : spectres à l’état délithié

Dans cette section, nous nous intéressons aux spectres à l’état délithié. Dans ce cas,

le matériau reste transparent dans l’infrarouge et les spectres présentent une ligne de

base faible (Figure 3.2). Les spectres FTIR obtenus à la fin du 1er , 5e et 10e cycle sont

représentés sur la Figure 4.14. Nous nous intéressons principalement à la gamme de fré-

quence comprise entre 1100 et 1700 cm−1, qui correspond aux vibrations caractéristiques

des carbonates, les composés constituant le solvant de l’électrolyte.

Les absorbances sont calculées par rapport à un spectre de référence mesuré avant

la lithiation (Section 2.4.2). De ce fait, les pics d’absorbance positifs correspondent à

l’apparition de nouvelles espèces ou à l’augmentation de la concentration d’espèces déjà

existantes. Les pics négatifs correspondent à l’effet opposé. Les fréquences caractéristiques

des différentes contributions de l’électrolyte (1M LiClO4 dans le propylène carbonate) sont

obtenues à partir de la littérature (Joho & Novák [2000] ; Ikezawa & Ariga [2007]). Les

pics positifs (observés dans les gammes 1290-1350, 1390-1570 et 1600-1720 cm−1), dus

à la formation de la SEI, sont élargis. Ceci indique que la SEI est riche en différentes

espèces organiques et inorganiques qui ont des compositions chimiques proches. Il est

délicat d’effectuer une déconvolution précise de chaque composé organique/inorganique

au sein de la zone d’absorption des carbonates, car il faudrait identifier et effectuer une

calibration précise de chacun. Nous avons donc considéré la SEI dans sa globalité en lui

attribuant le terme ROCO2Li plutôt que d’effectuer une analyse élémentaire de chaque

pic. Gireaud et al. ; Xu et al. ont synthétisé et caractérisé certains composés organiques

tels que LPC (lithium propyl carbonate) et LPDC (lithium propylene dicarbonate) qui

115



Chapitre 4. Effets de surface

1 1 0 0 1 2 0 0 1 3 0 0 1 4 0 0 1 5 0 0 1 6 0 0 1 7 0 0- 0 . 0 6
- 0 . 0 4
- 0 . 0 2
0 . 0 0
0 . 0 2
0 . 0 4
0 . 0 6
0 . 0 8
0 . 1 0
0 . 1 2

L P C
L P D C  

L i 2 C O 3

x  =  0 . 0 5  

x  =  0 . 0 0

Ab
so

rba
nc

e p
er 

ref
lec

tio
n

W a v e n u m b e r  ( c m - 1 )

 1 s t

 5 t h

 1 0 t h

r e s c a l e d  1 M  L i C l O 4 / P C

δ  C H 3  /  ω  O C H 2  s o l v .
δ  C H 3 δ  C H 2

δ  C H 3  /  ω  O C H 2

τ C H 3

ν  P C  r i n g  s o l v .

ν  P C  r i n gν a s  C O C  s o l v .
ω  P C  r i n g

ρ  P C  r i n g

ν a s  C O C

ν  C l O  -
4

Figure 4.14. Spectres operando obtenus à l’état délithié. Les traits en pointillés verts
indiquent la correspondance entre les pics négatifs se situant à 1354 et 1389 cm−1 des
spectres operando et le spectre d’électrolyte. Le spectre d’électrolyte dont l’intensité est
bien supérieure à celle des spectres operando est remis à l’échelle pour une meilleure illus-
tration. L’attribution des pics d’électrolyte est effectuée à partir de la littérature (Joho &
Novák [2000] ; Ikezawa & Ariga [2007]). L’attribution des pics d’intensités correspondants
aux LPC (lithium propyl carbonate) et LPDC (lithium propylene dicarbonate) est basée
sur l’identification par ATR-FTIR des composés organiques synthétisés dans la littérature
(Gireaud et al. [2005] ; Xu et al. [2006]). Les bandes intenses sont indiquées en trait épais.
Les pics du carbonate inorganique Li2CO3 sont indiqués en orange (Miller & Wilkins
[1952]).
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sont des produits de décomposition probables du propylène carbonate. Les fréquences

caractéristiques de ces composés sont indiquées sur la Figure 4.14.

Entre 1390-1570 cm−1, la seule zone à laquelle contribue le composé inorganique

Li2CO3 (Miller & Wilkins [1952]), l’absorbance augmente avec le nombre de cycles pour

les deux teneurs de méthyle étudiées. La différence de l’absorbance obtenue en fin de 10e

cycle est minime entre ces deux teneurs. Entre 1600 et 1720 cm−1 et entre 1270 et 1350

cm−1, où l’on enregistre des contributions significatives des composés organiques LPC

et LDPC, l’absorbance n’augmente pas en apparence. Ces observations seront discutées

ultérieurement (voir Section 4.3.2.4).

Par ailleurs, des pics 1354 et 1389 cm−1 sont à la fois présents dans les spectres ope-

rando (pics négatifs) et d’électrolyte. Le faisceau IR sonde l’électrolyte et et la SEI sur la

partie de l’onde évanescente (Figure 4.15). La perte apparente d’absorption de l’électro-

lyte révélée par les pics négatifs montrent que la profondeur de l’électrolyte sondée par

l’onde évanescente diminue à cause de la formation de la SEI. Par conséquent, la perte

d’absorption de l’électrolyte dans le spectre operando correspond quantitativement à la

croissance de la partie de la SEI qui éloigne l’électrolyte de la surface du matériau actif.

Dans le prochain paragraphe, nous exposons comment nous pouvons quantifier l’augmen-

tation de l’épaisseur de la SEI en nous basant sur cette remarque.

IR 

SEI 

Electrolyte Displacement 

Figure 4.15. Schéma illustrant le principe du déplacement d’électrolyte dû à la crois-
sance de la SEI formée sur la surface de a- Si1−x(CH3)x :H.
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4.3.2.2 Éstimation de l’épaisseur de la partie compacte de la SEI

Comme l’a montré Alves Dalla Corte, pour estimer l’épaisseur de la partie compacte

de la SEI (celle qui "repousse" l’électrolyte lors de la croissance), il suffit de calibrer l’ab-

sorption de l’électrolyte et de mesurer quantitativement les pics négatifs apparaissant dans

les spectres operando. Pratiquement, nous choisissons un pic d’absorption de l’électrolyte,

suffisamment marqué pour être aisément identifiable et pas trop intense pour conserver

une transmission raisonnable au pic d’absorption. Alors, si la couche SEI reste compacte,

son épaisseur est estimée via la formule suivante :

dSEI = km · dp
2 (4.12)

• km : facteur de proportionnalité entre le spectre d’électrolyte et le spectre d’échan-

tillon operando, calculé au pic d’absorption choisi.

• dp : profondeur de pénétration de l’onde évanescente à la fréquence du pic d’absorp-

tion choisi que nous calculons d’après l’équation (2.5).

km correspond à un nombre par lequel il faut multiplier l’absorbance de l’électrolyte

pour compenser l’absorption de l’électrolyte dans les spectres operando. La profondeur

de pénétration calculée avec l’équation (2.5) est de l’ordre de 600 nm à 1354 cm−1 en

utilisant l’indice de réfraction 1,413 déterminé par Alves Dalla Corte pour l’électrolyte

(nSi = 3,418, θ = 45◦). Cette méthode a permis de déterminer l’évolution de l’épaisseur

de la partie dense de la SEI pendant plusieurs cycles dans les précédents travaux de Alves

Dalla Corte.

Nous avons observé que seuls les pics positifs situés entre 1390-1570 cm−1 évoluent

de façon visible sur les spectres à l’état délithié. Cela montre que cette méthode dite d’

"exclusion" ne permet à elle seule de suivre l’évolution de la SEI de façon quantitative. Plus

précisément, si la SEI croît sous forme poreuse, cette croissance n’exclut pas l’électrolyte

de façon significative et n’influence pratiquement pas l’absorption de l’électrolyte. Une

approche complémentaire est donc nécessaire pour suivre l’évolution de l’ensemble de la

SEI.
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4.3. Le suivi quantitatif/qualitatif de la SEI par operando FTIR

4.3.2.3 Analyse quantitative de l’absorption de la SEI

La solution la plus évidente pour suivre la croissance de la SEI constitue à quantifier

l’augmentation de l’intensité des pics de carbonate de lithium en fonction du nombre de

cycles. Toutefois, certains pics sont affectés par leur recouvrement avec les pics négatifs

dus au déplacement de l’électrolyte (voir section précédente). Pour s’affranchir de l’effet du

déplacement d’électrolyte sur le spectre de la SEI, nous calculons un spectre d’électrolyte

corrigé en multipliant le spectre d’électrolyte initial par le facteur km ×
σ

σ0
, où : σ repré-

sente le nombre d’onde du spectre et σ0 correspond à un nombre d’onde caractéristique

(en pratique celui du pic d’absorption choisi comme précédemment). La multiplication

du spectre d’électrolyte par σ corrige la forme du spectre de l’électrolyte de la distor-

sion induite par la variation de la pénétration de l’onde évanescente dans l’électrolyte à

différents nombres d’onde. Le spectre d’électrolyte corrigé ainsi obtenu est soustrait du

spectre expérimental.

L’absorption de la SEI est évaluée en intégrant le spectre corrigé dans un intervalle

"bien choisi". Pratiquement, plus que la question du choix de l’intervalle d’intégration, le

problème auquel nous avons été confronté a été celui de l’automatisation des procédures

pour trouver km et soustraire une ligne de base fiable avant intégration. En effet, étant

donné le grand nombre de spectres acquis au cours de chaque expérience operando, des

méthodes automatisées de traitement s’imposent. Pour déterminer km de façon automa-

tique, nous avons trouvé plus efficace de nous focaliser sur le doublet d’absorption de

l’électrolyte à 1354 et 1389 cm−1, plutôt que sur un seul de ces pics. Il est en effet aisé

dans les spectres d’identifier automatiquement les extrema locaux correspondant aux deux

pics d’absorption et au minimum d’absorption situé entre les deux pics (Figure 4.16).

L’amplitude d’absorption entre les pics et le minimum fournit une quantité propor-

tionnelle à l’absorption de l’électrolyte, sans nécessiter une détermination de ligne de base

délicate dans le spectre. Par conséquent, nous calculons les expressions :

∆Absoperando = Absmin1 + Absmin2

2 − Absmax (4.13)
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∆Abselec = Abselecmax1 + Abselecmax2

2 − Abselecmin (4.14)

Une fois les différences d’absorbance ∆Absi déterminées, on en déduit km qui n’est

autre que le rapport des deux ∆Absi :

kmdiff
= ∆Absoperando

∆Abselec
(4.15)
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Figure 4.16. Exemple de figure généré lors de la 1re partie du traitement automatique
par le programme écrit sur Matlab®. Les extréma locaux calculés sont indiqués dans les
légendes respectives.

Une fois que la correction du déplacement d’électrolyte est effectuée, l’évaluation de

l’absorption de la SEI nécessite de choisir l’intervalle d’intégration et de corriger la ligne

de base du spectre dans cet intervalle. Nous savons qu’il existe une grande absorption

correspondant aux vibrations C-O-C/C=O provenant du solvant propylène carbonate

(~1200 et 1800 cm−1). Dans ces zones, l’absorption est tellement intense que les données

ne sont plus fiables.
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4.3. Le suivi quantitatif/qualitatif de la SEI par operando FTIR

En pratique, différents traitements manuels et ajustements de spectres partiels nous

ont convaincu que l’absorption de la SEI s’annulait à des nombres d’onde caractéristiques

de 1260 et 1593 cm−1. Nous avons appliqué une simple correction linéaire de ligne de base,

calculée de façon à annuler l’absorbance dans le spectre corrigé pour ces deux valeurs. Les

étapes principales de correction automatique de spectres sont illustrées sur la Figure 4.17

(suppression de la contribution de l’électrolyte, puis correction de la ligne de base). Une

fois les spectres corrigés, il ne reste plus qu’à les intégrer numériquement sur l’intervalle

choisi.

Figure 4.17. Exemple de figure générée lors de la 2e partie du traitement automatique
par le programme écrit sur Matlab®. La zone en vert correspond à la translation verticale
ascendante du spectre operando induite par la correction du déplacement d’électrolyte.
La zone en damier correspond à l’aire de l’intégrale calculée après la correction.

4.3.2.4 Analyse quantitative des spectres à l’état délithié

La Figure 4.18 présente l’évolution de la SEI en fonction de la teneur en groupes

méthyles dans le matériau actif après divers nombres de cycles de lithiation/délithiation.

La Figure 4.18a représente les épaisseurs de SEI déterminées pour la partie compacte

selon la méthode discutée en Section 4.3.2.2. La Figure 4.18b représente l’évolution de
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l’absorption de la SEI (identifiée à l’intégrale calculée selon la méthode discutée dans la

section précédente). Compte tenu des méthodes utilisées, l’épaisseur de la partie compacte

de la SEI est quantitative, mais l’absorption des carbonates ne fournit qu’une grandeur

que l’on ne peut convertir en épaisseur, faute d’une calibration adaptée et de la connais-

sance d’une éventuelle porosité. La partie compacte (épaisseur) et et l’ensemble de la SEI

(intégrale) augmentent au cours de cycle et ne montrent pas de tendance claire. Il est

difficile de déceler un réel effet de la teneur en méthyle sur l’évolution de la SEI. Cer-

taines mesures répétées plusieurs fois (x = 0,00 ; 0,05 et 0,10) donnent des écarts types

qui recouvrent les résultats obtenus d’un cycle à l’autre.
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Figure 4.18. Évolution (a) de l’épaisseur de la partie compacte de la SEI ; (b) de
l’absorption de la SEI obtenue par intégration de la contribution des carbonates, pour des
différentes teneurs de méthyle dans l’électrode.

L’examen des spectres à l’état délithié entre 1270 et 1700 cm−1 a montré que la

concentration des carbonates organiques de type LPC ou LDPC étaient à peu près stables,

alors que celle des carbonates inorganiques de type Li2CO3 semblent augmenter de cycle

en cycle. Il serait donc tentant de considérer que la couche dense est riche en carbonate

organique de type LPC et LDPC, alors que la couche poreuse est riche en espèces de type

Li2CO3. Cette hypothèse est cohérente avec le jeu de spectres présentés dans ce mémoire

(Figure 4.14). Mais elle n’est pas cohérente avec l’ensemble de données acquise au cours

de cette thèse. D’autres expériences sur des échantillons nominalement identiques ont,

par exemple, montré des contributions faibles et stables dans le région correspondante à
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l’absorption de Li2CO3. Nous pensons que cette variabilité est due à des problèmes de

vieillissement ou de contamination des électrolytes utilisés, en dépit des précautions prises.

L’ensemble des données expérimentales ne permet donc pas de confirmer l’hypothèse

formulée ci-dessus. On peut d’ailleurs noter que cette hypothèse prenait le contre-pied

des résultats de la littérature selon laquelle la couche "interne" dense de la SEI proche de

l’électrode qui est composée principalement d’éléments inorganiques (ex : Li2O, Li2CO3),

et une couche "externe" de la SEI plus poreuse, composée d’éléments organiques (Soto et al.

[2015] ; Tokranov et al. [2016]). D’après Dupré et al., la partie inorganique de la SEI croît

principalement pendant le premier cycle et la réduction des espèces organiques présentes

dans l’électrolyte contribue à l’augmentation de l’épaisseur de la SEI tSEI au cours des

cycles suivants (Dupré et al. [2016]). Les résultats présentés dans ce mémoire, s’ils ne

permettent de conclure sur ce point particulier, montrent néanmoins que la spectroscopie

FTIR operando a le potentiel pour confirmer ou compléter ces descriptions disponibles

dans la littérature, pour peu que les problèmes de contamination des électrolytes utilisés

soient correctement maîtrisés.

Le contrôle de la concentration des impuretés telle que l’eau présente dans l’électro-

lyte s’avère donc une nécessité dont il faudra tenir compte à l’avenir (Nazri & Muller

[1985a,b]). Dans le cadre de ce travail, les teneurs en eau et en oxygène dans la boîte à

gants ont été toujours vérifiées, mais la teneur en eau dans l’électrolyte n’a pas été vérifiée

via des méthodes comme le titrage Karl-Fisher. Cette vérification systématique permet-

trait d’éviter d’enregistrer des données non pertinentes si elles présentaient des variations

significatives. Dans l’état actuel des résultats obtenus, dégager une vraie tendance paraît

prématuré. Nous nous sommes plutôt intéressés à analyser l’apparition de la SEI lors de

la première lithiation pour un même échantillon, dans un laps de temps assez court pour

que les conditions liées à la composition de l’électrolyte restent stables.

4.3.2.5 Premiers instants de la formation de la SEI et début de la lithiation

La Figure 4.19a montre l’évolution du potentiel pendant les 600 premières secondes

au début du premier cycle pour une électrode de a-Si :H (x = 0,00).
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Figure 4.19. Résultats obtenus lors des premiers instants de lithiation (a) Cyclage
galvanostatique (b) Évolution des spectres IR pendant les premiers 600 s (la zone délimitée
jusqu’à End sur la Figure 4.19a (c) La Figure 4.19b agrandie autour des trois premiers
spectres enregistrés.

Les spectres mesurés pendant cette durée sont représentés sur la Figure 4.19b. Une

augmentation continue de la SEI est observée pendant cette période, comme l’indique la

flèche verticale sur la Figure 4.19b. Les signaux IR positifs correspondant aux vibrations

caractéristiques des carbonates (Figure 4.14) sont observés dès le deuxième spectre,

enregistré à un potentiel de 0,95 V vs. Li+/Li (Tableau 4.5).
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Tableau 4.5. Résumé des paramètres extraits pour x = 0,00 lors des premiers instants
(voir Figure 4.19c) de la lithiation (t* : 278 sec ).

Numéro de spectres Potentiel (V vs. Li+/Li)
1 1.21
2 0,95
3 0,72

La valeur du potentiel auquel la SEI se forme varie selon la littérature (Verma et al.

[2010]). En effet, elle dépend de différentes conditions expérimentales telles que la nature

de l’électrolyte et la température (et des éventuelles impuretés présentes). La spectroscopie

FTIR operando permet de mesurer la formation de la SEI avec une résolution temporelle

acceptable au vu du taux de cyclage (~1 C, mesure de spectre toutes les 10 s). D’après le

Tableau 4.5, la SEI se forme déjà à des potentiels compris entre ~1 et 0,25 V vs. Li+/Li,

avant le début du plateau de lithiation. Ce comportement est cohérent avec les mesures

de voltampérométrie cyclique (Figure 4.6).
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Figure 4.20. Évolution de l’intégrale correspondant à l’absorption de la SEI et de
l’absorbance permettant de suivre la lithiation pendant les premiers instants de la première
lithiation d’une électrode de 30 nm a-Si :H. La flèche verticale indique le moment où la
lithiation commence à avoir lieu dans le matériau actif. Le début de la lithiation est
observé au bout d’un temps t* de 278 s correspondant à une charge de 1,4 µAh.
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La Figure 4.20 montre plus en détail l’évolution de la SEI (symboles noirs) et de

la lithiation (symboles bleus). La SEI évolue progressivement bien que la lithiation ne

deviennent perceptible qu’après une certaine durée (t* : 278 secondes). Ceci suggère que la

lithiation ne peut pas avoir lieu efficacement tant que la SEI n’est pas suffisamment formée

sur l’électrode. A priori, le potentiel reste à des valeurs trop positives pour permettre la

formation d’une phase LizSi et déclencher le processus d’invasion bi-phasique de la couche

active tant que la couche SEI n’est pas raisonnablement bloquante.

4.3.2.6 Analyse quantitative des spectres lors de la première lithiation : effet

du taux de charge et de la teneur en méthyle

Les Figures 4.21a, 4.21b présentent deux expériences pour lesquelles le courant

de lithiation varie d’un facteur 3 (taux de charge équivalents à C/1 et C/3) afin de

comprendre l’effet de la vitesse de lithiation sur la formation de la SEI lors de la lithiation.

La SEI augmente de façon continue tout au long de la première lithiation quelle que soit

la teneur en méthyle (x = 0,00 et 0,05). L’évolution de la SEI est plus significative à un

courant de lithiation plus faible. Par ailleurs, la SEI augmente plus rapidement en début

de lithiation, soit pour Q < 2 µAh (Figures 4.21d, 4.21e). Dans la précédente étude de

l’irréversibilité lors du premier cycle (Figure 4.2), nous avons vu que quelle que soit la

teneur en méthyle, le rendement faradique diminue lorsqu’on impose un taux de charge

plus faible. Cette tendance est cohérente avec l’augmentation de la SEI à un courant de

lithiation plus faible.

Les Figures 4.21c, 4.21f présentent la comparaison des résultats pour différentes

teneurs en méthyle (x = 0,00 ; 0,05 ; 0,10) à un taux de charge donné. À un courant de

lithiation correspondant à C/3 (j = 7,64 µAh cm−2), les deux courbes (x = 0,00 et 0,05)

se superposent en début de lithiation (Figure 4.21c). L’absorption de la SEI formée pour

x = 0,05 augmente un peu plus rapidement après 3,3 µA h. La Figure 4.21f montre les

données obtenues à un courant plus élevé (j = 22,93 µAh cm−2). Si les comportements ne

diffèrent pas significativement entre x = 0,00 et 0,05, la croissance de la SEI formée à x =

0,10 semble être plus rapide et significative. Cette tendance est en accord avec l’évolution

de la charge irréversible attribuée aux effets de surface (Figure 4.4).
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4.4 Conclusion du chapitre 4

L’étude de l’irréversibilité par essais galvanostatiques, spectroscopie d’impédance et

spectroscopie ATR-FTIR operando donne une image cohérente de la SEI, au moins pen-

dant le premier cycle.

La spectroscopie ATR-FTIR operando permet de suivre en temps réel l’évolution et de

caractériser la SEI formée. Les évolutions de l’absorption infrarouge de la SEI en fonction

du taux de cyclage et de la teneur en groupements méthyles présents dans la couche

active sont cohérentes avec les résultats des essais galvanostatiques (Section 4.2.1). Un

traitement simple des spectres permet a priori de séparer les contributions riches en

carbonate inorganique de type Li2CO3, de celles riches en carbonate organique. Toutefois,

dans le cas présent, il paraît difficile de formuler des conclusions sur ce point, notamment

en fonction du nombre de cycles ou de la teneur en x en groupements méthyles, faute

d’un contrôle suffisant de la pureté des électrolytes utilisés.
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Chapitre 5

Première approche des phénomènes

de relaxation

C’est pour parvenir au repos que cha-

cun travaille ; c’est encore la paresse

qui rend laborieux

Essai sur l’origine des langues

Jean-Jacques Rousseau

5.1 Introduction

La relaxation correspond aux évolutions de la cellule au repos lorsqu’aucun courant

ne la traverse. En cas d’utilisation de la batterie, la batterie est soumise à cet état lors

d’un stockage ou pendant des arrêts temporaires de fonctionnement. Il est donc important

de savoir si le système reste stable ou évolue lorsqu’il est au repos. Si le système évolue,

il est intéressant de savoir si une stabilisation a lieu après une période transitoire. Dans

ce chapitre, nous nous proposons une approche comparative pour le suivi de l’évolution

de la SEI et de l’évolution de l’état de lithiation observées lors des phases de relaxation

pendant le premier cycle par deux techniques : la spectroscopie FTIR operando et la

spectroscopie d’impédance électrochimique (EIS). Ces deux techniques non-destructives

sont complémentaires entre elles et permettent de voir des phénomènes à l’interface et

dans le volume du matériau actif. Nous nous intéressons au premier cycle que nous avons

déjà étudié en détail dans des conditions stationnaires. Il est donc possible d’observer si
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Chapitre 5. Première approche des phénomènes de relaxation

une mise au repos en cours de cycle a une influence sur le comportement de la couche active

pendant ce premier cycle. Pour pouvoir exploiter les résultats, nous utilisons les mêmes

méthodes que dans les deux chapitres précédents, notamment pour étudier l’évolution de

la SEI (voir la Figure 4.17 dans la Section 4.3) ou de l’évolution de la lithiation (voir

la Figure 3.2 dans la Section 3.2.2.1).

5.2 Relaxation étudiée par spectroscopie FTIR ope-

rando

5.2.1 Contexte

Dans cette section, nous nous intéressons à l’étude des phénomènes de relaxation par

spectroscopie FTIR operando. Les résultats obtenus sont représentés avec une plus grande

résolution temporelle que les résultats présentés dans la Section 3.2 (avec le nombre

d’enregistrements accumulés pour obtenir un spectre variant de 10 à 100). Dans cette

partie, nous nous intéressons à la fois à l’évolution de l’état de lithiation et de la SEI lors

de la relaxation.

5.2.2 Résultats

5.2.2.1 Relaxation après la lithiation

Le premier essai que nous avons effectué consiste à regarder comment l’électrode relaxe

en fin de lithiation. L’approche est similaire à l’étude effectuée en ToF-SIMS (Section

3.4.3.1), mais après lithiation complète du matériau et son maintien en conditions élec-

trochimiques. Une électrode de 30 nm a-Si :H déposée sur le prisme en silicium est lithiée

jusqu’à atteindre un potentiel de 125 mV, puis relaxe pendant une durée d’environ 1 h

pendant laquelle nous continuons à enregistrer des spectres pour voir comment se com-

porte la phase lithiée. Les résultats de cette expérience sont présentés sur la Figure 5.1.

Nous considérons l’absorbance à 2500 cm−1 abordée dans la Section 3.2.2.1 et les

intégrales calculées selon la méthode illustrée sur la Figure 4.17 pour suivre respective-
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Figure 5.1. Suivi d’une électrode de a-Si :H (x = 0,00) au cours de sa lithiation (j =
22,9 µA h cm−2, nombre d’enregistrements = 100), puis pendant sa relaxation en fin de
lithiation. (a) L’évolution de l’intégrale correspondant à l’absorption de la SEI (calculée
comme expliquée sur la Figure 4.17) et de l’absorbance à 2500 cm−1 qui permet de suivre
le degré de lithiation de l’électrode sont représentées en fonction du temps avec celle du
potentiel d’électrode. Dans la zone grise qui correspond à la fin de la lithiation, on observe
une légère stabilisation voire une légère baisse de l’absorption de la SEI. (b) Évolution
des spectres dans la zone grisée illustrant l’évolution de la contribution de la SEI (noir :
spectre dont le déplacement d’électrolyte est corrigé. vert : zone où les intégrales sont
calculées)
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ment les évolutions de la lithiation et de la SEI. Sur la Figure 5.1a, l’absorbance à 2500

cm−1 (courbe rouge croît de manière linéaire jusqu’au plateau de lithiation. Ce phénomène

déjà discuté dans la Section 3.2.2.1 est la signature d’une évolution bi-phasique. Dans la

zone grise après le plateau de lithiation, l’absorbance croît plus rapidement avec un chan-

gement de pente. L’évolution est devenue mono-phasique. Après la zone grise, lorsque la

cellule électrochimique est abandonnée en circuit ouvert après la lithiation, l’absorbance

est essentiellement stable (elle diminue très légèrement) pendant une durée d’environ 1 h.

Les valeurs de l’intégrale correspondant à l’absorption de la SEI croissent jusqu’à la

fin du plateau de lithiation. Dans la zone grise après le plateau de lithiation, l’absorption

de la SEI varie peu : une légère baisse des intégrales est observée. Lors de la relaxation

après la fin de la lithiation, les valeurs des intégrales continuent à croître avec un aspect

bruité.

La Figure 5.1b montre l’évolution des spectres après correction de l’effet de déplace-

ment d’électrolyte dans la zone grise (fin de la lithiation, après le plateau). Les spectres

conservent la même allure dans cette zone. Toutefois, leur ligne de base continue à aug-

menter sous l’effet de la lithiation. Le matériau est fortement lithié à ce stade et il est

envisageable que cet effet devienne suffisamment important pour masquer la variation de

la SEI. Dans ces conditions, la baisse légère de l’absorption de la SEI dans la zone grise et

sa faible augmentation lors de la relaxation ne peuvent pas être considérées comme signi-

ficatives. Contrairement à la situation en fin de lithiation, les situations où l’absorption

de la phase lithiée est plus faible (et donc la présence d’une ligne de base plus petite, les

mesures par exemple en début de lithation et à partir du milieu de délithiation) devraient

fournir des conditions plus favorables à l’obtention de résultats interprétables.

5.2.3 L’étude la relaxation lors de la lithiation/délithiation

L’étude de la relaxation lors de la lithiation/délithiation s’inscrit dans la suite logique

de l’étude précédente. Nous étudions les phénomènes de la relaxation observés à des dif-

férents instants de lithiation/délithiation. La Figure 5.2 montre l’évolution du potentiel

en fonction du temps pendant le premier cycle ainsi que le profil du courant imposé

(lithiation, délithiation et temps de repos).
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Figure 5.2. 1er cycle galvanostatique complet de 30 nm a-Si :H accompagné des phases
de relaxation. Densité de courant appliqué est ± 22,93 µA cm−2.

La variation du potentiel pendant les phases de relaxation devient de moins en moins

importante au fur et à mesure que le matériau est de plus en plus lithié. Lors des phases

de relaxation pendant la délithiation, nous n’observons pas de variation de potentiel si-

gnificative. La SEI augmente tout au long du cycle (Figures 5.3a, 5.3b). Sa croissance

est la plus abrupte lors du début de la lithiation (t < 0,5 h), puis elle stagne (ou croît

faiblement) aux stades avancés de lithiation (0,5 h < t < 1,75 h), puis elle continue sa

croissance en délithiation jusqu’à l’état totalement délithié. De façon remarquable, la SEI

augmente même pendant les phases de relaxation en début de lithiation (ex : "L1, L2").

En revanche, elle reste pratiquement constante lors des phases de relaxation dans la suite

de la lithiation ("L3, L4, Aft1 et Aft2") et pendant la délithiation ("D1, D2, D3, EndD").

En ce qui concerne l’évolution de la lithiation (Figures 5.3c 5.3d), l’absorbance

augmente pendant la lithiation et diminue pendant la délithiation, ce qui est conforme

à ce que nous avons observé dans la Section 3.2.2.1. L’absorbance diminue lors d’une

phase de relaxation en début de lithiation (t < 0,5 h), puis elle augmente modérément au

début des phases de relaxation aux stades de lithiation avancés (0,5 h < t < 1,75 h). De

la même façon, elle décroît modérément au début des phases de relaxation aux différents

stades de délithiation ("D1, D2, D3").
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Au début de lithiation ("L1,L2") Figures 5.3b, 5.3d, la baisse de l’absorbance (niveau

de lithiation) coïncide avec l’augmentation de l’intégrale (absorption de la SEI).

5.2.4 Discussion

D’après l’évolution de l’absorption intégrée dans la zone des carbonates, la SEI croît

tout au long du premier cycle. Ce phénomène a été également observé sur le silicium

par d’autres techniques comme l’AFM in situ (Yoon et al. [2016]), mais avec moins de

résolution temporelle.

En début de lithiation ("L1,L2"), un comportement particulier est observé pendant

la relaxation : l’amplitude de l’intégrale augmente (SEI) diminue lorsque l’absorbance

(lithiation) diminue. La diminution du niveau de lithiation du matériau actif alors que

nous sommes en début de lithiation suggère que la concentration en lithium dans la zone

lithiée qui commence à envahir le matériau baisse. A priori, deux effets peuvent expliquer

cette baisse : une "fuite" du lithium au sein de la couche encore non-lithiée, ou un "retour"

du lithium vers l’électrolyte (Figure 5.4).

Li 
1 

2 

SEI 

LizSi 

a-Si1-x(CH3)x:H 

Figure 5.4. Illustration schématique de deux modes de déplacement du lithium sus-
ceptibles de se produire lors de phases de relaxation (1 : déplacement du lithium vers
l’électrolyte entraînant la croissance de la SEI. 2 : déplacement du lithium vers la zone
non-lithiée).

L’augmentation de l’absorption de la SEI simultanée avec la baisse du niveau de lithia-

tion montre que le lithium revient du côté de la SEI. Plus précisément le lithium réagit

avec l’électrolyte, et les produits de la réaction provoquent l’augmentation de l’épaisseur

de la SEI. L’augmentation du potentiel pendant la relaxation indique qu’il existe une
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oxydation de l’alliage à la surface de l’électrode (perte de lithium). Cependant, c’est la

réduction concomitante de l’électrolyte que l’on observe par FTIR operando via l’augmen-

tation de l’épaisseur de la SEI. Plus en détails, en s’appuyant sur les résultats ToF-SIMS

(Section 3.4.4.2), il apparaît par ailleurs douteux qu’il puisse y avoir simultanément

une fuite significative du lithium vers la partie non lithiée du matériau. En revanche, nous

pouvons nous interroger sur l’observation de l’existence d’une réaction entre le lithium

localisé à la surface externe du matériau et l’électrolyte seulement aux premiers instants

de la lithiation. Ce comportement peut probablement être attribué à l’évolution de la SEI

au cours de la première lithiation.

Aux premiers stades de la croissance, la SEI ne bloque pas suffisamment efficacement

le contact entre l’électrolyte et le lithium. En revanche, à un stade de lithiation avancé

("L3, L4, Aft1, Aft2"), la SEI formée est suffisamment bloquante pour empêcher ce contact

et prévenir la réaction du lithium avec l’électrolyte pendant la phase de relaxation.

Pendant la délithiation, l’absorption de la SEI tend à croître, sauf pendant les phases

de relaxation où elle évolue peu. Ce comportement est vraisemblablement en lien avec

l’évolution mécanique : pendant les phases de délithiation, des "nanofractures" tendent à

se former au niveau de la SEI en raison de la contraction du matériau. Donc de nouvelles

zones de la couche active sont exposées à l’électrolyte et la SEI se forme dans ces zones ;

pendant les phases de relaxation, les caractéristiques géométriques de la couche active

évoluent peu et la SEI reste vraisemblablement dans un état stationnaire.

5.3 Relaxation étudiée par EIS pendant le 1er cycle

5.3.1 Motivation

Dans le deuxième volet de ce chapitre, nous nous intéressons à l’étude de la relaxation

par la spectroscopie d’impédance pendant le premier cycle pour le silicium amorphe et

méthylé (x = 0,00 et 0,05). À l’instar de l’étude précédente par spectroscopie FTIR ope-

rando, différents instants de lithiation et délithiation sont choisis pour suivre précisément

les évolution pendant les phases de relaxation, selon l’état de charge.

136



5.3. Relaxation étudiée par EIS pendant le 1er cycle

Un grand avantage de l’EIS réside dans la large gamme dynamique des phénomènes

qu’elle permet de suivre. Nous souhaitons obtenir des informations complémentaires en

vue de distinguer différents phénomènes lors des phases de relaxation.

5.3.2 Méthodologie

La cellule ainsi que la préparation de l’échantillon restent identiques à celles décrites

dans la Section 2.3.2.2. Les paramètres de mesures d’impédance sont identiques à ceux

indiqués dans le Tableau 4.3.

Une boucle intégrée dans le logiciel (EC-Lab, Biologic) permet d’enchaîner la séquence

cyclage galvanostatique-relaxation-EIS sur le plateau de lithiation afin de suivre les phé-

nomènes de relaxation à différent stades de lithiation (Figure 5.5).

OCP EIS

i End

Repeated nloop1 times

Repeated nloop2 times

Δ tcycle1= nloop1 x (ΔtOCP+ ΔtEIS)

Start
Current 

Injection

i+1

Figure 5.5. Illustration simplifiée de la procédure de mesures d’EIS pendant la relaxa-
tion. Les mesures d’EIS sont répétées trois fois après chaque stade de mesures du potentiel
d’abandon (∆tOCP=10 min). Comme chaque acquisition de spectre EIS nécessite d’envi-
ron 4 minutes, le temps de mesure pour une série de spectres EIS est : ∆tEIS=3 × 4 = 12
min. Le nombre nloop1 est variable selon la série de mesures : nloop1 = 24 pour la série "Aft
L", soit ∆tcycle1 = ~9h de relaxation suivie ; nloop1 = 12 pour les autres séries, soit ~4h de
relaxation suivie. Ces opérations sont répétées nloop2 fois pendant la 1re lithiation/déli-
thiation.

Plusieurs paramètres peuvent influencer le phénomène de relaxation : la température,

l’état de charge et de la composition chimique du matériau, la durée de la relaxation

(Kindermann et al. [2015]). Nous avons vu pour l’étude EIS précédente que la polarisation

électrochimique continue à évoluer au bout de 24h de relaxation (voir la Figure 4.9 dans

la Section 4.2.3.3), mais que trois mesures successives après 24 h étaient similaires. Dans

le cas présent, nous avons choisi de ne mesurer la relaxation que pendant quatre heures
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(sauf, pour la série de relaxation après la lithiation totale, notée "Aft L"), pour ne pas

allonger démesurément le temps total de nos mesures (Barai et al. [2015]).

5.3.3 Résultats

5.3.3.1 Le silicium amorphe hydrogéné (x = 0,00)

Intéressons-nous d’abord à l’évolution du potentiel en fonction du temps (Figure

5.6a). La première lithiation est plus longue qu’attendue pour le taux du cyclage prévu

(~C/25). À partir de la 4e série de relaxation (noté "3"), le plateau de lithiation est atteint.

La durée du plateau suggère que les phases de relaxation (notamment, celles précédant le

début du plateau) influent sur les mesures ultérieures. Les variations du potentiel pendant

les phases de relaxation sont significatives en début de lithiation et s’atténuent au fur et

à mesure de la lithiation. La figure en encadré montre un exemple des mesures pendant

la phase de relaxation avant le plateau de lithiation. Les flèches verticales indiquent les

moments où les mesures d’impédance ont été effectuées.

Observons l’évolution des spectres d’impédance en représention de Bode, qui permet

de visualiser l’évolution d’impédance sur l’ensemble de la gamme des fréquences étudiées

(Figure 5.6 (b-i)). Lors des phases de relaxation, l’impédance évolue sur toutes les

gammes de fréquence. L’impédance globale diminue à mesure que l’état de charge aug-

mente et augmente de nouveau pendant la délithiation. La diminution de l’impédance

est cohérente avec le fait que le matériau devient plus conducteur lors de la lithiation

(Paragraphe 4.2.3.3).

Par ailleurs, l’évolution de l’impédance n’est pas monotone lors du début de la for-

mation de la SEI (Figure 5.6 (c-d)). Autrement dit, les spectres n’évoluent pas dans

une direction particulière. En revanche, une fois que le plateau de lithiation est atteint

(ex : "3"), l’impédance augmente lors de la relaxation (Figure 5.6 (e-h)). La variation

de l’amplitude de l’impédance pendant la relaxation devient plus faible au fur et à mesure

que l’état de charge progresse. Le phénomène de la relaxation dépend donc de l’état de

charge et l’impédance du matériau devient plus stable lorsqu’il est fortement lithié.
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Chapitre 5. Première approche des phénomènes de relaxation

5.3.3.2 Le silicium amorphe méthylé (x = 0,05)

Pendant le cyclage galvanostatique, l’évolution du potentiel pendant les phases de

relaxation est d’amplitude moindre que dans le cas de x = 0,00 (Figure 5.7a). Après la

deuxième série de relaxation (noté "1"), le plateau de lithiation est atteint.

L’évolution des spectres d’impédance est plus limitée à un stade de lithiation avancée

(Figure 5.7 (f-h)). Pour x = 0,05, l’impédance augmente pendant les phases de relaxation

dès le début de la lithiation alors que cette tendance n’était observée qu’à partir du milieu

de plateau pour x = 0,00. Par ailleurs, l’amplitude de l’impédance pendant la relaxation

est plus grande en début du plateau de lithiation (Figure 5.7d) qu’avant le plateau de

lithiation (Figure 5.7c).
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5.3. Relaxation étudiée par EIS pendant le 1er cycle
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Chapitre 5. Première approche des phénomènes de relaxation

5.3.4 Discussion

Pour tenter d’exploiter au mieux les mesures d’impédance, nous avons tenté de mo-

déliser les spectres obtenus en les ajustant à un circuit équivalent simple (Figure 4.12).

Contrairement à nos attentes, cette approche s’est révélée difficile. Le conditionnement

mathématique du modèle par rapport aux données se révèle insuffisant, ce qui crée des

instabilités artificielles dans les ajustements : nous observons des sauts dans les valeurs

des paramètres d’un spectre à l’autre au cours d’une phase de relaxation, alors que les

spectres sont très voisins (même si nous prenons la précaution de démarrer l’ajustement

avec les paramètres du spectre précédent). Le temps nous a manqué pour surmonter

cette difficulté. Nous nous contenterons donc d’une discussion qualitative des résultats.

Le premier point frappant concerne l’existence, dans certaines conditions, de phénomènes

à différentes échelles du temps. De façon globale, la durée de 4h de relaxation semble

être suffisante pour stabiliser l’évolution de l’impédance dans pratiquement tous les cas.

Quand l’état de charge est suffisamment avancé, i.e. au moins au tiers du cycle de li-

thiation, l’impédance varie très peu pendant les phases de relaxation. En revanche, le

potentiel de l’électrode continue à évoluer à la fin de la phase de la relaxation quel que

soit l’état de charge. Il existe donc une échelle de temps très longue associée à l’évolu-

tion du potentiel (Figures 4.9a, 4.10a) et une échelle de temps plus courte, associée à

l’évolution des spectres d’impédance. Comme nous l’avons vu dans la partie précédente

(Section 5.2.3), il existe une échelle de temps encore plus courte (de l’ordre de quelques

dizaines de secondes à quelques minutes) où les spectres infrarouge évoluent. Nous avons

vu qu’il existait une évolution chimique à l’interface (délithiation au moins partielle et

croissance de la SEI). Cette évolution à l’échelle de quelques minutes a donc visiblement

des conséquences, probablement en termes de relaxation de charges, qui provoquent la

dérive des diagrammes d’impédance à l’échelle de l’heure.

Dans la mesure où le traitement des spectres d’impédance serait rendu suffisamment

robuste pour pouvoir séparer les effets de surface des autres contributions, il serait in-

téressant de voir si nous pouvons corréler les paramètres de l’ajustement attribuables à

la surface, et les évolutions du spectre infrarouge associées à la SEI. L’évolution à plus
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long terme pourrait alors probablement donner un premier aperçu sur les processus de

réorganisation des charges pendant la relaxation. Pour compléter ce panorama, il serait

aussi intéressant d’élargir la gamme dynamique des spectres d’impédance vers les basses

fréquences. En revanche, compte tenu de l’allongement du temps de mesure associé, cela

ne peut raisonnablement se faire que dans des condition de stabilité des diagrammes d’im-

pédance, donc plus facilement sur le plateau de lithiation qu’en tout début de lithiation.

Une perspective intéressante serait de pouvoir sonder les éventuels processus de diffusion

dans ces conditions, dans une approche complémentaire aux mesures de ToF-SIMS.

Pour l’instant, le temps disponible ne nous a pas réellement permis d’apprécier l’effet

éventuel de la présence des groupes méthyles au sein du matériau. Des expériences com-

plémentaires seraient donc souhaitables, non seulement pour sonder les processus à très

basses fréquences comme expliqué plus haut, mais surtout en faisant varier la concentra-

tion en groupes méthyles au sein du matériau. Les premières expériences correspondant

à la Figure 5.7 ont été faites pour x = 0,05, c’est-à-dire dans des conditions où la

concentration en lithium de la phase lithiée qui envahir le matériau est minimale. Il serait

évidemment essentiel de voir dans quelle mesure la dépendance en x ou en concentration

en lithium de la phase présente en début de lithiation joue un rôle dans tous ces processus.

5.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons étudié les phénomènes de relaxation provoqués par des

interruptions volontaires du courant de lithiation à différents stades de lithiation. Pour

cela, nous avons utilisé la spectroscopie FTIR operando et la spectroscopie d’impédance.

La première technique a montré qu’en début de lithiation, quand la couche SEI n’est

pas encore complètement formée, une partie du lithium inséré dans la couche repart vers

l’électrolyte et contribue à l’augmentation de l’épaisseur de la SEI formée sur l’électrode.

Par ailleurs, la variation de la SEI et de la lithiation pendant les phases de relaxation

est moins importante aux stades de lithiation avancés. Dans ces conditions, nous n’obser-

vons pas d’évolutions chimiques de la surface (la SEI demeure stable) et nous observons
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Chapitre 5. Première approche des phénomènes de relaxation

seulement un transitoire assez court pour le signal de lithiation qui prolonge l’évolution

en cours avant la mise au repos du système.

L’interprétation des spectres d’impédance s’avère plus délicate. En accord avec les

spectres infrarouge, des évolutions plus substantielles sont constatées en tout début de

lithiation. En cours de lithiation, l’impédance est plus stable et dans ces conditions, il se-

rait souhaitable d’étendre les mesures aux très basses fréquences. De façon générale, l’effet

des groupes méthyles reste à explorer, tant en infrarouge que par mesure d’impédance.
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Conclusion Générale

Dans le cadre de cette thèse, nous avons étudié le silicium amorphe méthylé comme

matériau d’électrode négative pour les batteries Li-ion, une idée originale initialement

proposée par Touahir et al. (Touahir et al. [2013]). Ce matériau présente un grand atout

et l’avantage d’une composition chimique très bien contrôlable. Nous l’avons étudié en

géométrie de couches minces, qui permet l’utilisation de techniques de caractérisation

quantitatives. Nous avons développé et utilisé des méthodes phyisco-chimiques pour le

caractériser en vue d’avoir une meilleure compréhension sur le processus de lithiation

et l’évolution de l’interface électrolyte/électrode suivant le niveau d’incorporation des

groupements méthyles.

Un résultat majeur concerne la compréhension du mécanisme de lithiation du silicium

amorphe méthylé. Avec la spectroscopie FTIR operando nous avons pu suivre en temps

réel une transition entre une lithiation initiale bi-phasique, puis mono-phasique. La li-

thiation initiale où une phase fortement lithiée envahit progressivement le matériau actif

(mécanisme bi-phasique), déjà comme pour le silicium pur, s’avère aussi exister dans le

cas du silicium amorphe méthylé. La teneur du lithium dans la phase fortement lithiée

LizSi varie en fonction de la teneur de méthyle. Nous avons expliqué cet effet par deux

causes distinctes : (1) la fragilisation du matériau du fait de la diminution du degré de

réticulation et de la cohésion. (2) la porosité qui augmente aux teneurs en groupements

méthyles plus élevées. La microscopie électronique en transmission a montré que la poro-

sité à l’échelle nanométrique au sein de la couche active augmente lorsqu’on introduit des

groupements méthyles au sein du matériau. Ce résultat préliminaire appuie les observa-

tions précédentes.
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Un autre résultat important concerne la capacité de suivre la progression de la couche

SEI pendant les phases de lithiation/délithiation, en distinguant les parties compactes et

l’ensembe de la couche formée. Les expériences réalisées ont permis de donner de premières

tendances en fonction de l’évolution de la lithiation et délithiation. Un chantier encore à

finir consisterait à rendre le suivi plus quantitatif et à exploiter les différentes signatures

spectrales pour mieux comprendre l’interface. Sur ce plan, il est apparent que le contrôle

de la pureté des électrolytes est essentiel pour parvenir à dégager des conclusions fiables.

C’est une piste d’amélioration indispensable pour de futures investigations. Ces progrès

pourraient être couplés à des perfectionnements dans l’acquisition et l’exportation des

mesures d’impédance. Des premières tendances intéressantes - quoique préliminaires -

comme la convergence entre les données de capacité à haute fréquence et la mesure de la

partie compacte de la SEI incitent à poursuivre dans cette voie.

Les expériences de ToF-SIMS ont par ailleurs abouti à un résultat inattendu concer-

nant la diffusion du lithium au sein du matériau non encore lithié. En effet, il existe

plusieurs ordres de grandeur de différence entre le coefficient de diffusion du lithium que

nous avons obtenu et ceux de la littérature. Le lithium accumulé dans la phase forte-

ment lithiée ne diffuse pratiquement pas dans la phase non lithiée, du moins pas à des

concentrations appréciables. Ce constat obtenu sur silicium amorphe n’a pas pu être fait

pour le silicium méthylé, en raison d’une apparente inhomogénéité spatiale de la lithiation

pour le matériau méthylé. Le suivi et la compréhension de ce phénomène constituent des

perspectives intéressantes pour la poursuite de ce travail, notamment par des expériences

de microscopies optique in situ et de spectroscopie Raman in situ.

Les résultats déjà acquis dans le cadre de cette thèse nous ont enfin permis d’aborder

un vaste problème : celui de l’évolution des électrodes lorsqu’on abandonne le système

en circuit ouvert, en fonction de l’état (et de l’histoire) du système. Nous avons ainsi

montré qu’en début de lithiation, quand la SEI formée n’était pas assez compacte, on

pouvait observer un retour du lithium incorporé dans l’électrode vers l’électrolyte, pour

contribuer à la formation de la SEI. Beaucoup d’autres observations demeurent à faire et

à comprendre en détails. Le perfectionnement des mesures et de leur exploitation s’avère

146



Conclusion Générale

indispensable pour embrasser la richesse dynamique des phénomènes en jeu, notamment

en corrélant les mesures infrarouge operando et les mesures d’impédance électrochimiques.
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Annexe A

Détermination de l’expression de

l’évolution de la concentration par

diffusion à l’instant t

Pour une espèce se déplaçant à une dimension dont la concentration est C(y,t), nous

considérons la situation initiale suivante :

• pour 0<y<L la concentration C(y,t) est uniforme et vaut C0 : C(y,t = 0) = C0

• pour y>L, la concentration C(y,t) est nulle : C(y,t = 0) = 0.

Nous étudions l’évolution du système pour t>0 en supposant que la mobilité de l’es-

pèce considérée est très grande dans la partie 0<y<L, donc que la concentration y reste

uniforme. En outre, nous supposons que l’espèce considérée est libre de diffuser avec un

coefficient de diffusion D dans la partie y>L. Alors, l’expression de la seconde loi de Fick

donne pour y > L :
∂C(y,t)
∂t

= D × ∂2C(y,t)
∂y2 (A.1)

Les conditions aux limites pour y ≤ L sont : C0 = C(t=0) et Ci=C(t) compte tenu des

hypothèse adoptées. Dans ce cadre, la solution de l’équation (A.1) s’écrit (pour y > L) :

C(y,t) = Ci × erfc( y − L√
4Dt

) (A.2)
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Annexe A. Détermination de l’expression de l’évolution de la
concentration par diffusion à l’instant t

Avec :

erfc(z) = 1− erf(z)

= 2√
π

∫ ∞
z
e−u

2du

Où : z = y − L√
4Dt

.

Nous considérons que les espèces ne peuvent pas se déplacer dans la région y<0 et que

la quantité totale de l’espèce est conservée. En d’autres termes, les espèces qui diffusent

dans la partie y>L sont fournies par le réservoir fini se situant dans 0<y<L. Dans ces

conditions, l’intégrales de C(y,t) pour y variant de 0 à +∞ est une constante I.

À t=0, la constante I vaut LC0.

Pour t 6=0, la constante I s’écrit :

I = LCi +
∫ ∞
L
C (y,t) dy (A.3)

où : C(y,t) est donnée par l’équation (A.2).

Nous savons que :

∫ y

0
erfc(u)du = y erfc(y) + 1− exp(−y2)√

π

Or,

lim
y→∞

y erfc(y) = 0

Donc :

lim
y→∞

∫ y

0
erfc(u)du = 1√

π

Par conséquent : ∫ ∞
L

erfc( y − L√
4Dt

)dy =
√

4Dt
π

Ainsi : ∫ ∞
L
C (y,t) dy = Ci

√
4Dt√
π

(A.4)
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Donc :

I = LCi + Ci
√

4Dt√
π

(A.5)

Nous en déduisons en égalant les expression des intégrales obtenues à t=0 et à t6=0 :

L× (C0 − Ci) = Ci
√

4Dt√
π

Enfin :

Ci = C0

1 +
√

4Dt
πL2

(A.6)
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Titre : Étude physico-chimique du silicium amorphe méthylé pour l'électrode négative de
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Résumé :

Des études antérieures ont montré que l'incorporation
de groupements méthyles par dépôt assisté par plasma
(PECVD) dans des couches minces de silicium améliore
leur cyclabilité lors de leur utilisation comme électrodes né-
gatives pour les batteries Li-ion. Dans le cadre de cette
thèse, plusieurs approches ont été adoptées pour mieux com-
prendre les phénomènes impliqués dans ce nouveau matériau
lors de cyclages en condition réaliste.
Nous avons montré que la spectroscopie infrarouge operando
en géométrie de ré�exions totales atténuées (ATR-FTIR)
apporte des informations quantitatives sur les phénomènes
mis en jeu lors de la lithiation et de la délithiation de la
couche active. L'augmentation progressive de l'absorbance
pendant la première lithiation permet notamment de suivre
la formation d'une phase très riche en lithium LizSi qui en-
vahit progressivement le matériau. Nous avons montré que
la concentration z du lithium dans cette phase dépend de
la teneur en groupements méthyles. Nous avons expliqué ce
phénomène par deux e�ets distincts : (1) la fragilisation du
matériau du fait de la diminution du degré de réticulation et
de la cohésion. (2) la porosité qui augmente aux teneurs en

méthyles plus élevées. Nous avons par ailleurs obtenu par
microscopie électronique en transmission une mise en évi-
dence directe de cette porosité à l'échelle nanométrique et
de son accroissement avec la teneur en méthyle.
Les mesures de la spectrométrie de masse à ionisation se-
condaire à temps de vol (ToF-SIMS) en collaboration avec
Chimie ParisTech ont montré que l'invasion du litihum à
partir de la phase LizSi vers la zone non-lithiée est un phé-
nomène très lent (correspondant à un coe�cient de di�usion
DLi ~10

−19 cm2 s−1).
Nous avons constaté par spectroscopie ATR-FTIR operando

et mesures électrochimiques que l'évolution de la couche de
passivation (SEI) dépend du taux du cyclage et de la teneur
en groupements méthyles lors du premier cycle.
En�n, les phénomènes se produisant lors de l'interruption de
la lithiation électrochimique ont été suivis à di�érents états
de charge par spectroscopie ATR-FTIR operando et spec-
troscopie d'impédance électrochimique (EIS). Nous avons
découvert qu'en début de lithiation, une partie du lithium
inséré dans la couche repart vers l'électrolyte et contribue
à l'augmentation de l'épaisseur de la SEI formée sur l'élec-
trode.

Title : Physico-chemical study of methylated amorphous silicon as a negative electrode material
for Li-ion batteries

Keywords : Lithium battery, Silicon, Infrared spectroscopy, ToF-SIMS, EIS, SEI

Abstract :

Previous studies showed that the incorporation of methyl
groups in silicon thin �lms obtained by Plasma Enhanced
Chemical Vapor Deposition (PECVD) improves their sta-
bility as negative electrodes in Li-ion batteries. In this the-
sis, several approaches have been used to understand phe-
nomena occurring in the so-called "methylated amorphous
silicon" during realistic cycling condtion.
We have shown that infrared spectroscopy operando in at-
tenuated total re�ection geometry (ATR-FTIR) provides
quantitative information on the phenomena involved during
the lithiation and the delithiation of the active material. The
gradual increase of the absorbance during the �rst lithiation
makes it possible to follow the formation of a lithium-rich
phase LizSi which gradually invades the material. We have
shown that the concentration z of lithium in this phase de-
pends on the content of methyl groups. This behavior has
been explained by two distinct e�ects : (1) the weakening
of the material due to the methyl-induced lowering of its
reticulation degree and cohesion (2) the increase of the ma-

terial porosity at high enough methyl content. Transmission
Electron Microscopy (TEM) measurements revealed that a
porosity is present at the nanometer scale in the active ma-
terial and increases with methyl content.
Time-Of-Flight Secondary Ion Mass Spectroscopy measu-
rements performed at Chimie ParisTech have shown that
the lithium invasion of the pristine active material from the
lithium-rich phase is an utterly slow phenomenon (corres-
ponding to a di�usion coe�cient DLi ~10

−19 cm2 s−1).
We observed Solid Electrolyte Interphase (SEI) evolution
during �rst cycle depends on cycling rate and methyl
content, using operando ATR-FTIR spectroscopy and elec-
trochemical methods.
The evolution of the material after interruption of the
electrochemical lithiation at several states of charge has
been monitored using operando ATR-FTIR spectroscopy
and Electrochemical Impedance Spectroscopy (EIS). Those
measurements show that part of the lithium initially inser-
ted in the layer returns to the electrolyte during relaxation
and contributes to the growth of the SEI.
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