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Programme 

Lundi 25 mars 

 15h00-21h00 Accueil des participants 

 

Mardi 26 mars 

 08h30-08h40 Ouverture du GFECI2019 

Inv1 08h40-09h20 C. Mousty Layered Double Hydroxides: An overview of twenty years of 
electrochemical applications 

O1 09h20-09h40 E. André Apport des spectroscopies vibrationnelles à l’étude d’hydroxydes 
lamellaires 

O2 09h40-10h00 C. Silva de 
Matos 

Synthesis of metallic nanoparticles-carbon system from Layered 
Double Hydroxide thermal decomposition 

O3 10h00-10h20 H. Farhat Synthèse et caractérisations de phase HDL électroactive CoMn. 
Application à la détection de H2O2 

 10h20-10h50 Pause 

O4 10h50-11h10 F. Leroux Outstanding Chain Extension, High UV Resistance, and Biocide 
Properties for a Bio-Sourced Polymer: the Toolbox of Organo-
Modified LDH Platelets 

O5 11h10-11h30 N. Ortiz-Peña In situ electrochemical Transmission Electron Microscopy: Direct 
observation of oxide nanoparticles electrocatalysis 

O6 11h30-11h50 J. Bidal From Ionic Liquid Fragments Towards Hybrid Nanoparticles for Solid-
State Lithium Ion Technology 

O7 11h50-12h10 C. Bizot Collecteurs de courant revêtus pour batteries lithium-ion haut 
potentiel 

 12h10-14h00 Déjeuner 

Inv2 14h00-14h40 M. Morcrette Différentes solutions pour résoudre les effets de navettes redox dans 
les batteries Li/S 

O8 14h40-15h00 N. Dupré De la conception d’un matériau d'électrode organique innovant à son 
intégration en batteries « tout organique » de type Li-ion 

O9 15h00-15h20 C. Mir On the potentialities of lithiated iron hydroxysulfides for lithium ion 
battery 

O10 15h20-15h40 D. Vidal Effect of the positive electrode and  mechanical stresses on the 
cyclability of a Li-ion cell containing silicon-based negative electrode 

O11 15h40-16h00 J. Xiong Formulation et caractérisation des électrodes à base de 
silicium/graphite pour batteries Li-ion à forte densité d’énergie 

 16h00-16h30 Pause 

O12 16h30-16h50 Q. Wang Etude comparative du phénomène de redox anionique dans les 
composés sodium du type O3 et P2 NaxLiyMn1-yO2  

O13 16h50-17h10 J. Santos-Peña Dopage du fer dans un matériau alcalin-rich du système Li-Na-Ni-Mn-
O : effet dans les propriétés structurales, morphologiques et 
électrochimiques 

O14 17h10-17h30 C. Keller Synthèse one-pot modulable de composites nanofils de 
silicium/carbone pour les batteries lithium-ion 

O15 17h30-17h50 N. Emery L’approche BVSE : un outil pertinent de sélection de matériaux 
d’électrode : Cas de la diffusion du lithium et du sodium dans deux 
polymorphes de V2O5 

 17h50-18h20 Expression des partenaires 

 18h20-20h00 Séance posters 

 20h00 Dîner 
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Mercredi 27 mars 

Inv3 08h30-09h10 A. Thill Imogolite and imogolite-like tubular nanocristals. Formation 
mechanism, properties and applications. 

O16 09h10-09h30 D. Chaillot Formation de nouveaux matériaux hybrides organique-inorganique de 
structure lamellaire par voie sol-gel 

O17 09h30-09h50 D. Dambournet Layered model structure for multivalent Mg2+, Ca2+ and Al3+ batteries 

O18 09h50-10h10 M. Bruneau Influence des paramètres de synthèse sur la formation d’hybrides 
organique-inorganiques de structure de type talc 

 10h10-10h40 Pause 

O19 10h40-11h00 S. Kang Synthesis of model materials for multivalent ion batteries 

O20 11h00-11h20 J. Touja Electrochemical intercalation of potassium into graphite, a negative 
electrode material for K-ion batteries 

O21 11h20-11h40 L. Speyer Sur la présence de feuillets d’anions aurure au sein des phases 
lamellaires graphite-potassium-or 

O22 11h40-12h00 A. Beda Hard carbons: host materials for sodium ions 

 12h00-13h40 Déjeuner 

Inv4 13h40-14h20 B. Simon Batteries Lithium ion à la SAFT : évolutions et perspectives 

O23 14h20-14h40 J.-C. Badot Application de  la spectroscopie diélectrique à l’étude des transferts 
ionique et électronique dans Li3-2xCoxN 

O24 14h40-15h00 A. Desrues Nanoparticules Si@C pour les anodes : suivi de l'évolution de 
l'interface électrode/électrolyte par spectroscopie d'impédance 
électrochimique 

O25 15h00-15h20 M. Berthault Etude de la dynamique des interfaces au sein d’une cellule Li-ion et 
étude de la surlithiation 

 15h30-19h00 Excursion 

 19h10-20h00 Assemblée générale 

 20h00 Banquet 

    
 

Jeudi 28 mars 

Inv5 8h30-9h10 M. Salanne Propriétés structurales et dynamique des matériaux de batteries Li-
ion: Apports des simulations moléculaires 

O26 9h10-9h30 G. Ah-lung Facile Synthesis Routes of Manganese Oxide with Controlled-
Morphology and Structure for Aqueous Supercapacitor 

O27 9h30-9h50 D. Dufau The Challenge of New Compositions for Layered Oxides rich in Lithium 
and in Manganese as Positive Electrode Materials for Lithium-ion 
Batteries 

O28 9h50-10h10 Q. Denoyelle Évaluation de la stabilité thermique de phases de Li1-xCoO2 en vue de 
leur utilisation à ‘haute température’ 

 10h10-10h40 Pause 

O29 10h40-11h00 N. Louvain Atomic layer fluorination: influence of the surface fluorination on 
electrochemical properties of Li-ion positive electrodes 

O30 11h00-11h20 J. Olchowka Ionothermal synthesis for the nano-structuration of electrode 
materials for hybrid supercapacitors 

O31 11h20-11h40 P. Bonnet V2O4F2 2H2O, a new multifunctional vanadium oxyfluoride 

O32 11h40-12h00 B. Laïk V2O5 comme matériau d’électrode positive pour batteries Li-ion 
fonctionnant en milieu non-aqueux et en milieu aqueux 

 12h00 Déjeuner puis départ 
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Liste des présentations par affiche 
 
P1 - The synthesis-dependent effect of Al substitution for V on the structure and electrochemical 
performance of Na3V2-xAlx(PO4)2(F,O)3 
Jacob Olchowka, Long H. B. Nguyen, Thibault Broux, Paula Sanz-Camacho, François Fauth, Dany Carlier, 
Christian Masquelier, Laurence Croguennec 
 
P2 - The stability and the electrochemical properties of Na3V3+

2-2yV4+
2y(PO4)2F3-2yO2y (0 ≤ y ≤ 1) 

Long H. B. Nguyen, Thibault Broux, Paula Sanz-Camacho, Emmanuelle Suard, François Fauth, Dany 
Carlier, Jacob Olchowka, Christian Masquelier, Laurence Croguennec 

 
P3 - Thermal stability of cathode materials with LATP solid electrolyte 
Thibaut Dussart, Christel Laberty-Robert, Philippe Stevens, Gwenaëlle Toussaint 
 
P4 - Exfoliation en solution de pérovskites lamellaires fonctionnalisées 
Frédéric Payet, Pierre Rabu, Guillaume Rogez 
 
P5 - Synthèse en continu de talc synthétique en eau supercritique 
Marie Claverie, Christel Carême, François Martin, Cyril Aymonier 
 
P6 - Demonstrated High Rate Performance for Carbon Coated Na3V2(PO4)2F3 in Na-ion batteries 
Thibault Broux, François Fauth, Carlos E. Alarcón Suesca, Nikita Hall, Yohann Chatillon, Matteo 
Bianchini, Tahya Bamine, Jean-Bernard Leriche, Emmanuelle Suard, Rénald David, Dany Carlier, Yvan 
Reynier, Loïc Simonin, Christian Masquelier, Laurence Croguennec 

 
P7 - Hydroxydes doubles lamellaires pour des applications médicales : étude du vecteur M2Al-
ciprofloxacine (M : Zn2+, Mg2+) 
Nawal Fodil Cherif, Vanessa Prévot, Oualid Hamdaoui, Khaldoun Bachari, Fabrice Leroux, Vera 
Constantino, Christine Taviot-Guého 
 
P8 - Développement d’un matériau d'électrode organique innovant et son intégration en batterie 
symétrique « tout organique » capable de délivrer une tension de sortie de 2,5 V 
Alia Jouhara, Nicolas Dupré, Anne-Claire Gaillot, Dominique Guyomard, Franck Dolhem, Philippe Poizot 
 
P9 - Polymorphes de V2O5 utilisés comme matériau d’électrode positive dans les batteries Li-ion 
fonctionnant en milieu aqueux  
D. Batyrbekuly, B. Laïk, N. Emery, J-P. Pereira-Ramos, Z. Bakenov, R. Baddour-Hadjean 
 
P10 - Iron-based Layered Double Hydroxides polymer composites as drug delivery devices: 
preliminary considerations 
Mariana Pires Figueiredo, Ivan Hong Jun Koh, Christine Taviot-Guého, Fabrice Leroux, Vera Regina 
Leopoldo Constantino 

 
P11 - Exploration du système Li-P-S-O 
Audric Neveu, Tristan Barbier, Christian Jordy, Vincent Pelé, Valérie Pralong 
 
P12 - Composites NiTiSi-Si comme matériaux d’électrode négative pour batteries à ions lithium 
Bastien Rage, Anthony De Simone, Pierre-Emmanuel Lippens, Diane Delbègue, Nicolas Louvain 
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P13 - Un milieu novateur pour l'intercalation de métaux dans le graphite : le mélange eutectique 
fondu LiCl-KCl 
Inass El Hajj, Lucie Speyer, Sébastien Cahen, Philippe Lagrange, Ghouti Medjahdi, Claire Hérold 
 
P14 - Carbonaceous anode materials for potassium ion batteries 
Justine Touja, Vincent Gabaudan, Filippo Farina, Emmanuel Flahaut, Sara Cavaliere, Lorenzo Stievano, 
Laure Monconduit 
 
P15 - The challenge of new compositions for layered oxides rich in lithium and in manganese as 
positive electrode materials for lithium-ion batteries 
Damien Dufau, Sonia Buffiere, François Weill, Philippe Moreau, François Fauth, Emmanuelle Suard, 
Mohamed Chakir, Michel Ulldemolins, Benoït Mortemard de Boisse, Laurence Croguennec 
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Layered Double Hydroxides: 

An overview of twenty years of electrochemical applications 

 
Christine Mousty 

Institut de Chimie de Clermont-Ferrand, ICCF UMR 6296, Université Clermont Auvergne,  

F-63000 CLERMONT-FERRAND (France) 

Christine.Mousty@uca.fr 

  

Layered double hydroxides (LDH) are synthetic lamellar solids with positively charged brucite-

like layers of mixed metal hydroxides separated by interlayer hydrated anions, defined by the 

general formula [M2+
1-xM

3+
x(OH)2]

x+ [(An-)x/n, y H2O] (abbreviated as M2+M3+-A, where M2+ 

and M3+ are respectively divalent and trivalent metals and An- is the interlayer anion 

compensating the positive charge of the metal hydroxide layers). These lamellar materials are 

often used as host matrices of organic anions, macromolecules or biomolecules. In a general 

point of view, the increasing interest in LDH arises from their versatile properties in terms of 

chemical composition of both layer and interlayer domains, their high and tunable layer charge 

density, resulting in adaptable anion exchange capacity that opens a large panel of applications 

in i.e. medicine (therapeutic vectors), polymer nanocomposites (flame retardants, 

anticorrosion), environmental technologies or energy storage, etc. [1] 

 
Scheme1: Origin of electron transfers at LDH modified electrodes 

Interestingly, electroactive cations (Ni, Co, Fe, Mn) present in the layers [2] and/or intercalated 

redox active anions [1, 3] confer to these lamellar materials specific electrochemical properties 

(Scheme 1). As recently summarized in review articles [3-5], these electrochemical properties 

have raised the attention of the electrochemist community for the development of various 

applications using LDH-based modified electrodes. The relevance of LDH materials in 

electrochemical detection (chemical sensors and biosensors), energy-storage devices 

(supercapacitors) or electrochromism, will be presented, summarizing the most recent results 

of our laboratory and elsewhere in this topic.  

References 

[1] C. Taviot-Guého, V. Prévo , C. Forano , G. Renaudin, C. Mousty, F. Leroux, Adv. Funct. Mater. 28 (2018) 

1703868. 

[2] P. Vialat, F. Leroux, C.  Mousty, J. Solid State Electrochem.19 (2015) 1975. 

[3] C. Mousty, V.  Prevot, Anal. Bioanal. Chem. 405 (2013) 3513. 

[4] M. F. Shao, R. K Zhang, Z. H. Li, M. Wei, D. G. Evans, X. Duan, Chem. Comm. 51 (2015) 15880 

[5] M. Zhao, Q. Zhao, B. Li, H. Xue, H. Pang, C. Chen, Nanoscale 9 (2017) 15206.  
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Différentes solutions pour résoudre les effets de navette redox 

dans les batteries Li/S 

 
Mathieu Morcrettea,b, Rezan Demir-Cakan,a,c, Alice Cassel a,b, Benoit Fleutot a,b, Virginie 

Viallet a,b 

J. Leed, E. Toimil Molaresd, C Trautmannd 
 

a Laboratoire de Réactivité et Chimie des Solides, Université de Picardie Jules Verne, CNRS UMR 

7314, 33 rue Saint Leu, 80039 Amiens, France. 
b Réseau sur le Stockage Electrochimique de l’Energie (RS2E), FR CNRS 3459, France 

c Gebze Institute of Technology, Department of Chemical Engineering, 41400 Gebze, Turkey  
d GSI Helmholtz Centre for Heavy Ion Research, Planckstraße 1, 64291 Darmstadt, Germany 

 

Actuellement, les batteries lithium-ion incorporées dans les véhicules électriques ne permettent 

pas de stocker suffisamment d'énergie pour assurer une autonomie suffisante. Par conséquent, 

il est nécessaire de développer de nouvelles générations de batteries à densité d'énergie plus 

élevée. Parmi les technologies de batterie, le système lithium-soufre (Li-S) est considéré comme 

l'une des solutions les plus prometteuses en raison d'une densité d'énergie théorique de 2500 

Wh/kg. Cependant, sa durée de vie reste limitée accompagné d’une auto décharge importante. 

En effet, de nombreux polysulfures (notés Li2Sx 1 ≤ x ≤ 8), formés lors de la réduction du soufre 

en Li2S, se dissolvent dans l'électrolyte liquide et diffusent entre les deux électrodes, conduisant 

à une diminution rapide des performances électrochimiques et à l'apparition de phénomènes de 

navette rédox. 

 

Un moyen intéressant de résoudre ces problèmes pourrait être le développement de nouveaux 

séparateurs capables de bloquer leurs dissolutions et leurs migrations. Des revêtements d'oxyde 

de graphène sur des séparateurs Li-ion ou l'ajout d'un séparateur de type Ohara ™ avaient déjà 

démontrés comme étant une solution efficace [1]. Cependant, leurs principaux inconvénients 

sont 1) les coûts liés à l’utilisation du graphène et 2) la réduction électrochimique des 

membranes Ohara par le lithium. 

 

Tout d'abord, nous avons développé des batteries tout solide Li/S utilisant l'argyrodite Li6PS5Cl 

comme conducteur ionique dans le séparateur et l'électrode positive. Avec une électrode 

positive préparée par mélange et broyage à billes, et composée de S, Li6PS5Cl et de carbone 

(Ketjen Black) de composition 25:50:25, notre cellule S/ Li6PS5Cl / Li à l'état solide affiche 

une capacité réversible de 1565 mAh/g, à une densité de courant de 134 µA/cm² pendant 10 

cycles. Cependant, l'électrode négative au lithium métal limite la durée de vie en cyclage de ces 

batteries à l'état solide, entraînant des courts-circuits internes, probablement en raison de la 

formation de dendrites de lithium à l'interface Li6PS5Cl/Li métal. Ce phénomène a été 

totalement supprimé en utilisant un alliage alternatif en LiIn comme électrode négative et les 

cellules S/Li6PS5Cl/LiIn présentent alors une capacité élevée avec une faible décroissance de 

la capacité de 1800 mAh/g au premier cycle à 1000 mAh / g après 57 cycles (Fig. 1). D'autres 

travaux sont nécessaires pour optimiser ces batteries à l'état solide, notamment en termes de 

densité d'énergie, en diminuant l'épaisseur de la couche d'électrolyte solide par exemple. 
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Figure 1: Galvanostatic cycling at 134 

µA/cm² of an all-solid-state C-S/Li6PS5Cl/LiIn 

cell at room temperature. 

Figure 2: Galvanostatic cycling at 134 

µA/cm² of a C-S/Celgard/LAG/Celgard/Li 

cell at room temperature. 

 

La deuxième voie concernait le développement de séparateurs en céramique de composition, 

épaisseur et réactivité au Li contrôlées. Les compositions LAG et LCZP ont été étudiées pour 

fabriquer des membranes céramiques conductrices ayant de bonnes propriétés mécaniques et 

une bonne densité. En introduisant ces membranes céramiques entre deux séparateurs Celgard, 

nous avons obtenu une très bonne cyclabilité, comme illustré à la Fig. 2, avec une excellente 

efficacité coulombique. 
 

La dernière solution mise au point concerne de nouvelles membranes polymères à porosité très 

bien contrôlée. De telles membranes avec une porosité de 20 nm à 200 nm ont été produites 

avec différents types de polymères et nous avons trouvé une taille optimale permettant une 

conductivité suffisante sans aucun effet de navette rédox, comme illustré dans la Fig. 3. Des 

détails seront présentés lors de la conférence. 

 

 
Figure 3: Galvanostatic at C/10 of C-S / Lithium cells with celgard separator in blue and our 

new separators in red. 

 

 
References:  

(1) A. Vizintin, M. Lozinsek, RK. Chellappan, D. Foix, A. Krainc, G. Mali, G. Drazic, B. Genorio, (2) R. 

Dedryvere, R. Dominko, Chemistry of Materials, Vol. 27 (20), (2015), 7070-7081
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Imogolite and imogolite-like tubular nanocristals. Formation mechanism, 

properties and applications. 

 
Antoine Thill 

CEA Saclay, UMR 3685 CEA/CNRS, University Paris-Saclay, 91191 Gif-sur-Yvette, France 
 

 

 

Imogolites are aluminosilicate nanotubes naturally occurring in volcanic soils (Yoshinaga and 

Aomine, 1962). Getting inspiration from this natural clay, it is possible to prepare synthetic 

aluminosilicate or aluminogermanate nanotubes of formula (OH)3Al2O3SixGe(1-

x)(OH)y(CH3)(1-y) which are monodisperse in diameter (from 2 to 4 nm depending on 

composition) and polydisperse in length from several tens of nanometers up to several microns 

(Thill et al. 2012, Amara et al, 2013). The formation mechanism of y=1 nanotubes has been the 

subject of recent discoveries especially for the aluminogermanate nanotubes. The existence of 

Double-walled nanotubes has been discovered and their formation mechanism has been 

explained. A better understanding of the imogolite precursors (proto-imogolite) has been 

achieved and the growth kinetic of the nanotubes has been studied in situ and modeled. In 

particular, a scenario based on the nanomechanical behaviour of proto-imogolite has been 

proposed to explain the co-existence in various proportion of imogolite and allophane. The 

synthesis of hybrid nanotubes (y=0) with coexisting hydrophobic (internal) and hydrophilic 

(external) surfaces has been achieved recently (Bottero et al. 2011). By replacing the 

tetraethoxysilane precursor by methyltriethoxysilane, nanotubes possess a hydrophobic 

nanocavity covered with Si-CH3 groups instead of Si-OH. These nanotubes are easily dispersed 

in aqueous solutions and are able to trap small organic molecules (Amara et al. 2015, Picot et 

al, 2016). We have recently expended the chemical composition of the internal hybrid surface 

by introducing 5% of various Si-R groups. We illustrate the effect of this internal surface doping 

on the optical properties of a trapped organic molecule (Nile Red) (Figure 1). 

 

 
Figure 1 : Liquid liquid extraction of Nile Red and impact of internal surface doping with Si-

R groups on the optical properties of encapsulated molecules. 

 

Concerning the external surface modification, we have also explored the most classically used 

reaction with phosphonic acids (PA). This reaction is often applied to make the external surface 

hydrophobic. We show that PA react with imogolite but we observe the formation of a new 
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composite material which is a mixture of intact imogolite nanotubes and a lamellar AlPO phase. 

There is not actual proof of a successful grafting of intact nanotube to our knowledge.  

In this conference, a review of the recent discoveries on imogolite formation mechanism will 

be made in detail. We will also present the synthesis of the hydrid janus nanotubes. These hybrid 

nanotubes have promising properties especially for trapping photoactive or RedOx active 

molecules.  

 
 

Références : 
(1) Yoshinaga, N. and Aomine, S., Soil Science and Plant Nutrition, 8:3, (1962)  22. 
(2) Thill, A., Maillet, P., Guiose, B., Spalla, O., Belloni, L., Chaurand, P., Auffan, M., Olivi, L., Rose, J., J. Am. 

Chem. Soc. 134, (2012) 3780. 
(3) Amara, M.-S., Paineau, E.; Bacia-Verloop, M.; Krapf, M.-E., Davidson, P. Belloni, L., Levard, C., Rose, J., 

Launois, P., Thill, A., Chem. Commun. 49, (2013) 11284. 
(4) Bottero, I., Bonelli, B., Ashbrook, S. E., Wright, P. A., Zhou, W., Tagliabue, M., Armandi, M., Garrone, E.,  

Phys. Chem. Chem. Phys. 13, (2011) 744. 
(5) Bac, B.H., Song, Y., Kim, M.H., Lee, Y.B., Kang, I.M., Inorg. Chem. Comm. 12, (2009) 1045. 
(6) Amara, M.-S., Paineau, E., Rouzière, S., Guiose, B., Krapf, M.E.M, Taché, O., Launois, P., Thill, A., Chem. 

Mater. 27, (2015) 1488. 
(7) Picot, P., Taché, O., Malloggi, F., Thibaud, C., Thill, A., Faraday Discussions,  191, (2016) 391. 
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Batteries Lithium ion à la SAFT : évolutions et perspectives   

 
Bernard Simon 
SAFT Recherche  

  111 Boulevard Alfred Daney, 33074 Bordeaux Cedex,  France  
 

 

 

 

Saft est un fabricant de batteries français, de 100 ans d’existence, récemment racheté par Total 

en 2016. Ses produits historiques sont les batteries Nickel/Cadmium et les piles primaires au 

Lithium. Les études et développements de batteries Lithium ion ont été initiés dès l’annonce 

surprise de sa commercialisation par Sony en 1990, au point de représenter maintenant plus de 

20% de l’activité. 

 

Les matériaux à insertion de Lithium constituent l’ADN des batteries Lithium ion. Leur durée 

de vie exceptionnelle trouve son origine dans la stabilité des matrices d’électrode qui 

s’échangent des ions Lithium au cours de la charge et de la décharge. 

Tout au long de l’évolution des batteries Li-ion, les matériaux à insertion ont représenté le 

principal axe de recherche d’amélioration des performances (densité d’énergie et de puisssance, 

durée de vie, sécurité ..) 

 

Pour la polarité négative (réducteur), le but est de trouver une matrice qui restitue le plus d’ions 

Lithium possible à un potentiel le plus bas possible. C’est de la grande famille des carbones 

qu’est venue la solution, d’abord des carbones vitreux (Sony) puis des graphites.  

La diversité des structures cristallines se traduit en des caractéristiques électrochimiques très 

différentes (fig.1). Malgré ses faibles performances énergétiques, la spinelle LTO est envisagée 

quand la puissance et sécurité sont les principales exigences de l’application 
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Figure 1     Potentiel et capacité de décharge de matériaux négatifs  

 

Pour la polarité positive (oxydant), on recherche au contraire des matrices capables d’accepter 

des ions Lithium à des potentiels les plus élevés possibles. Le choix est encore plus vaste (figure 

2), mais ce sont les oxydes lamellaires dérivées du LiCoO2 historique que l’on retrouve encore 

majoritairement aujourd’hui  (NCA, NMC).  
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Les phosphates de structure olivine ont une carte à jouer au niveau du compromis 

énergie/sécurité, ne dégageant pas d’oxygène lors de leur dégradation thermique.  

Les matériaux les plus énergétiques soit par leur tension élevée (LNMO) soit par leur capacité 

d’échange (HENMC) nécessitent encore des améliorations au niveau de la stabilité (électrolyte, 

structure)  
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Figure 2   Potentiel et capacité de décharge de matériaux positifs  

 

 

Le futur à court terme des batteries au Lithium envisagé à SAFT s’articule autour de 3 axes : 

 

-  Négative spinelle LTO (Li4Ti5O12) pour la puissance et la sécurité, par exemple, 

applications ferroviaires de faible autonomie, mais avec recharge rapide (<5 mn) 

 

- Système Graphite/ LFMP  phosphate mixte de Fer et Manganese pour le compromis 

énergie/sécurité/  

 

- Pour la mobilité (VE au sens large), participer à la course à l’énergie des chimies 

classiques graphite /oxyde lamellaire :  optimisation de la compacité des électrodes 

(porosité, tortuosité), introduction de composés de Si dans la négative, augmentation de 

la tension de fin de charge.  

Pour le plus long terme, mais avec un rythme d’études qui s’accélère au niveau mondial, 

la perspective de remplacer l’électrolyte liquide classique par un électrolyte solide. On 

en attend un gain évident en sécurité, voire la possibilité de revenir à des chimies 

problématiques en électrolyte liquide (Lithium métal, Soufre ..) 

 

 

 

 
 

Figure 3   Feuille de route à SAFT des batteries Li ion  
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Propriétés structurales et dynamique des matériaux de batteries Li-ion:  

Apports des simulations moléculaires 
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Les simulations moléculaires fournissent une image microscopique des matériaux, ce qui 

permet souvent d'interpréter des résultats expérimentaux et de prédire des propriétés physiques 

difficiles à mesurer par ailleurs. Il existe de nombreuses méthodes, qui différent dans les 

approximations réalisées (et donc dans le degré de précision) et des échelles de temps et/ou 

d'espaces qui peuvent être étudiées. Les deux principales sont la théorie de la fonctionnelle de 

la densité, qui donne accès à la structure électronique du système, et la dynamique moléculaire 

qui permet de comprendre les propriétés dynamiques. Au cours de cet exposé je montrerai 

comment elles peuvent être combinées efficacement en prenant deux exemples:  

 

1/ Une nouvelle famille de matériaux à base de TiO2 comportant de nombreux défauts 

structuraux1, et qui permettent d'insérer efficacement les ions multivalents (Mg, Al)2. 

2/ Les grenats à base de LLZO qui possèdent de très grandes conductivités ioniques dans 

certaines conditions (température élevée et/ou dopage) et pourraient être utilisés en tant 

qu'électrolyte dans des batteries tout-solide. 

 

Dans les deux cas, les simulations moléculaires permettent principalement d'établir les liens 

entre la structure locale et les propriétés dynamiques, ce qui rend possible l'interprétation des 

phénomènes d'insertion dans ces matériaux. Malgré leurs grandes différences structurales, les 

deux types de matériaux sont caractérisés par une augmentation considérable de la diffusivité 

des espèces lorsque les systèmes sont plus désordonnés. 

 
 

Références : 

(1) D. Corradini, D. Dambournet et M. Salanne, Sci. Rep. 5 (2015) 11553. 
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L’hydratation des argiles cationiques est un sujet d’étude depuis de nombreuses années1 en 

raison de l’influence de l’eau interfoliaire sur les propriétés physico-chimiques de ces composés 

(gonflement, diffusion des cations…). 

Au contraire, la littérature sur l’hydratation des argiles anioniques2, les hydroxydes doubles 

lamellaires (HDL), est encore relativement restreinte. 

Ces travaux se concentrent généralement sur le gonflement des HDL lors de leur hydratation. 

L’écart entre les feuillets d’hydroxydes est suivi par diffraction des rayons X en condition 

d’humidité contrôlée. Ce type d’étude peut être associé à une isotherme d’adsorption d’eau pour 

mettre en relation une prise en eau et une modification structurale de l’HDL. 

 

 
Figure 1 : Isotherme d’adsorption d’eau de [Mg0,67Al0,33(OH)2]-ClO4. Pour chaque étape 

d’hydratation, les distances interfoliaires mesurées en DRX sont reportées. 

 

Ainsi, dans le cas d’un HDL de type [Mg0,67Al0,33(OH)2]-ClO4 par exemple, on observe deux 

étapes d’hydratation bien définies, correspondant à chaque fois à une augmentation de l’espace 

interfoliaire. 

Toutefois, ce type d’étude n’apporte que peu d’information sur l’organisation des espèces au 

sein du domaine interfoliaire et aucune information sur la nature des interactions 

eauanionfeuillet. 
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Pour aller plus loin, il faut pouvoir s’appuyer sur d’autres techniques de caractérisation. Dans 

cette optique, les spectroscopies vibrationnelles présentent une complémentarité intéressante 

avec la DRX dans le sens où elles apportent des informations à la fois sur la nature chimique 

des espèces présentes dans le domaine interfoliaire, mais également sur la nature de leurs 

interactions. 

  

 
Figure 2 : a) Comparaison des signatures Raman de CO3

2- intercalé dans [Mg(1-x)Alx(OH)2] 

pour différentes densités de charges du feuillet. b) Comparaison des spectres proche 

infrarouge de Cl- et ClO4
- intercalés dans un HDL [Mg0,67Al0,33(OH)2] 

 

Pour illustrer cela on peut prendre deux exemples : 

Le premier concerne la mise en évidence, par spectrométrie Raman, d’HCO3
- en équilibre avec 

l’anion carbonate intercalé dans un HDL (figure 2a) et de l’influence de la densité de charge du 

feuillet d’hydroxyde sur cet équilibre3. 

Le second concerne la solvatation de l’anion perchlorate pour la première étape d’hydratation 

de l’HDL présenté dans la figure 1. La comparaison des signatures de l’eau interfoliaire 

mesurées dans le  proche infrarouge (figure 2b) pour des HDL intercalant ClO4
- ou Cl- a permis 

de mettre en évidence un effet de confinement dans le cas du perchlorate. 

 

Enfin, les informations apportées par ces différents travaux expérimentaux sont utilisées pour 

valider des modèles théoriques de ces matériaux. Deux types de modèles sont utilisés : 

Des modèles statiques traités au niveau quantique (DFT), en conditions périodiques, permettent 

de simuler les propriétés structurales, électroniques et vibrationnelles des HDL déshydratés. 

La modélisation de l’hydratation des HDL se fait au contraire en mécanique classique, via des 

simulations de dynamique moléculaire, afin d’échantillonner convenablement l’espace 

conformationnel du domaine interfoliaire, et pour pouvoir accéder à des propriétés 

intrinsèquement dynamiques telles que les coefficients de diffusion des espèces au sein de ce 

milieu. 

 
(1) E. Ferrage, Clays Clay Miner. 64 (2016) 348. 

(2) N. Iyi, K. Fujii, K. Okamoto, T. Sasaki, Appl. Clay Sci. 35 (2007) 218. 

(3) A. Di Bitetto, G. Kervern, E. André, P.Durand, C. Carteret,  J. Phys. Chem. C  121 (2017) 6104. 
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Due to its highly tunable chemical composition, layered double hydroxides (LDHs) are 

widely employed in several fields, comprising from biomedical to electrochemical 

applications.(1) Regarding this, it is well known that LDHs calcination leads to the  

corresponding mixed metal oxides, i.e. M2+O and M2+M3+
2O4.(2) However, by changing 

parameters such as M2+/M3+ composition, intercalation anion and heating atmosphere, it is 

possible to obtain new materials with interesting properties for applications in electrochemistry, 

catalysis or environmental remediation.(2) In this study, the thermal decomposition under inert 

atmosphere of a Ni2+/Al3+ LDH intercalated with carboxymethylcellulose was studied as a 

method for obtaining composites based on metallic nanoparticles and carbon structures. 

 

The LDH intercalated with carboxymethylcellulose (LDH-CMC), with Ni2+/Al3+ molar 

ratio equal to two, was synthesized by coprecipitation at constant pH method with further 

thermal treatment at 80 °C for 24 hours. The material washed by dialysis and recovered by 

freeze-drying was characterized by X-ray diffractometry (XRD) at room temperature and under 

heating (until 900 °C), infrared (FTIR) and Raman ( = 532 nm) spectroscopies, thermal 

analysis (TG-DSC) coupled with a mass spectrometer (MS) and elemental analysis (CHN and 

metals by ICP OES). The LDH-CMC was then pyrolyzed under inert atmosphere (N2) in a 

tubular furnace and the materials obtained were denoted LDH-CMC-X (X is the pyrolysis 

temperature equal to 600, 700, 800 or 1000 °C) and characterized by XRD, Raman spectroscopy 

( = 532 nm) and transmission electron microscopy (TEM). 

 

XRD pattern suggest the intercalation of CMC into the LDH since there is a shift of 00l 

refletions regarding the material with chloride as interlation anion (from 0.77 to 1.94 nm). 

Elemental analysis confirms the expected chemical formula Ni2.2Al(OH)6.4(C28H30O27)0.38Na0.25 

• 2.9 H2O .The vibrational spectra presents mainly the bands associated to CMC groups, as 

carboxilate modes on FTIR at 1573 (as) and 1416 (s) cm-1 and C-H stretching on Raman at 

2906 cm-1. Thermal analysis (N2 atmosphere) shows three main steps of mass loss related to 

dehydration (RT – 200 °C, confirmed by shift of 00l peaks on the XRD registered under 

heating), dehydroxylation (200 – 350 °C) and CMC decomposition (350 – 1000°C). XRD under 

heating data indicates the carbothermal reaction which reduces Ni2+ to Ni0 after T > 500 °C. 

The characterization data of LDH-CMC-X materials shows that precursor thermal 

decomposition leads to obtaining nickel-carbon composites. XRD data shows the characteristic 

peaks of metallic nickel at high temperatures, in accordance to in situ measurements, and for 

LDH-CMC-1000 it is evidenced (111), (200) and (220) reflections related to NiO. An additional 

peak at around 2 equal to 26° indicates the presence of well ordered graphitic carbon, which 



25 

in confirmed by TEM micrographs and by the appearance of D+G and 2D bands on Raman 

spectrum. The TEM micrographs also reveals the obtaining of spherical particles with 

homogeneous shape and size distribution after pyrolysis under 600, 700 and 800 °C with an 

average diameter of 9.06, 6.32 and 10.3 nm, respectively. 

 

Experimental data suggests that thermal decomposition of LDH-CMC under inert 

atmosphere results in materials containing metallic nanoparticles with homogeneous shape and 

size distritution entraped into carbon matrix. 
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Synthèse et caractérisations de phase HDL électroactive CoMn. 

 Application à la détection de H2O2 
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L’insertion de cations métalliques à valence mixte (CoIICoIII, NiIICoIII, NiIIFeIII, CoIIFeIII…) 

dans les feuillets HDL (Hydroxydes Doubles Lamellaires) a ouvert récemment de nouvelles 

perspectives dans les domaines de la conversion d’énergie, de l’électroanalyse, de 

l’électrocatalyse [1, 2, 3].  Alors que les oxydes ou hydroxydes de Mn ont fait leur preuve 

comme matériaux d’électrode [4], les systèmes HDL à base de Mn demeurent encore peu 

étudiés [5, 6]. Notre étude s’est focalisée sur de nouvelles compositions d’HDL à base de Co 

et de Mn pour la détection électrochimique de H2O2, sonde moléculaire de nombreuses 

réactions chimiques. 

 

Une série de CoxMn-HDL a été préparée par co-précipitation avec différents rapports Co/Mn 

(1≤x≤5). La formation de la phase HDL est confirmée par diffraction des rayons X (Fig.1A) et 

spectroscopie infrarouge. Le rapport 3:1 correspond à la phase cristalline la plus pure. La taille 

des particules et les charges de surface ont été déterminées par diffusion dynamique de la 

lumière et microscopie électronique à balayage. La composition en éléments des échantillons 

a été déterminée par spectroscopie photoélectronique à rayons X (XPS) et spectre de rayons X 

à dispersion d'énergie (EDX) montrant des rapports atomiques Co/Mn similaires à ceux 

attendus expérimentalement pour des phases HDL. La coexistence dans les feuillets de 

CoII/CoIII et de MnII/MnIII est démontrée par XPS (Fig.1B). Pour toutes les phases la teneur en 

métaux trivalents est supérieure à celle des métaux divalents, écart à l’idéalité de composition 

des phases HDL. 

 
Figure 1 (A) Diffractogrammes X de la série CoxMn-HDL et (B) Pourcentages des CoII/CoIII 

MnII/MnIII déterminés par XPS. 

 

Les propriétés électrochimiques de ces matériaux, déposés sous forme de films minces à la 

surface d'une électrode de carbone pyrographitique (PGB) (Fig.2A), ont été étudiées par 

voltammétrie cyclique en milieu basique (NaOH 0,1 M), mettant en évidence un signal redox 

des cations métalliques 3d dans les feuillets dépendant du rapport Co/Mn (Fig. 2B). 

L’échantillon Co3Mn présente des courants d’oxydation et de réduction plus importants que 
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les autres HDL. En milieu neutre (Tris-HCl 0,1 M pH 7) en présence de 5 mM de H2O2, le 

Co3Mn présente également un courant d’oxydation plus important (Fig. 2C). Si l’on compare 

ces courants d’oxydation avec le signal obtenu avec une électrode nue (encadré Fig. 2B), on 

constate que ces matériaux CoxMn-HDL présentent des propriétés électro-catalytiques 

intéressantes vis-à-vis de l’oxydation de H2O2. 
 

 
Figure 2 : (A) Préparation de l’électrode CoxMn-HDL/PGB, Voltammétrie cyclique (B) en 

milieu basique (NaOH 0,1M , v=10 mVs-1) et (C) en milieu neutre (Tris-HCl 0,1M , pH=7, 

v=10 mVs-1) (D) Dosage de H2O2 en chrono-ampérométrie avec Co3Mn-HDL/PGB en milieu 

neutre (Tris-HCl 0,1 M pH=7, Eapp=0,65 V/Ag-AgCl). 

 

Le composé le plus électroactif Co3Mn a été choisi pour doser H2O2 par chronoampérométrie 

à 0.65 V/Ag-AgCl (Fig. 2D). Des courbes d'étalonnage de H2O2 ont été établies pour deux 

épaisseurs de films (10 et 20 µg).  Les domaines de linéarité et les sensibilités sont 

respectivement 10 à 370 µM et 20 mA M-1 cm-2 pour 10 µg et 10 à 1230 µM et 30 mA M-1 

cm-2 pour 20 µg.  

Ces travaux constituent une approche prometteuse pour la détection de H2O2 pouvant s’adapter 

au développement d’un biocapteur ampérométrique.  
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 Polybutylene succinate (PBS) properties were improved by introduction of different 

organo-modified clay-type materials LDH (layered double hydroxide) alone or mixtures, in 

melt extrusion process. Depending on the organic anion used in LDH fillers (selected molecules 

were L-tyrosine, L-tryptophan, L-ascorbic acid and 3-(4-hydroxyphenyl)propionic acid, …), it 

was possible to control molecular weight (the chain extending effect), the rate of hydrolysis and 

photo-degradation process and to supply the antibacterial properties in some cases. Each LDH 

filler shows different behaviour. The highest chain extending effect was observed in the case 

of LDH with L-tryptophan, the worst – with L-ascorbic acid. However, L-ascorbic acid presents 

100 % activity in antibacterial properties. It means, the best results can be obtained when PBS 

is mixed with different LDHs, and by this way, it becomes multifunctional bionanocomposites 

with new possibility of applications. The authors would like to thank CNRS through its national 

program PREMATURATION for funding and SATT GC for the study of scalability. 

 

The polymer nanocomposites have been one of the leading scientific topics during the past 

decades. Due to the constantly exhausting petrochemical sources and thus raw materials for 

large-volume polymer production, many studies are focused on the development of their 

substitutes. One of the most promising candidates to replace petroleum-based polymer is 

polybutylene succinate (PBS) – biodegradable aliphatic polyester, obtained from renewable 

sources succinic acid and butane-1,4-diol in polycondensation process. Indeed PBS has 

mechanical characteristics close to well-known polyolefins such as low-density poly(ethylene) 

(LDPE). However the drastic drawback of PBS for a possible use in everyday life (packaging) 

is its rapid hydrolysis as well as its UV rapid degradation. 

 

 

Molecular structure of PBS 

Inorganic fillers are thought to play the dual role of embedding a specific (organo-modidyin) 

agent to avoid its ingress into a polymer as well as providing complementary properties as gas-

barrier, mechanical reinforcement for the polymer. Among candidates, layered double 

hydroxides (LDH) appear as promising choice in endowing multiple properties to polymer, this 

due to their versatility in term of chemical composition and of a relative straightforward 

condition of preparation involving soft chemistry routes. Layered double hydroxides can be 

obtained as naturally existing materials or by synthetic routes (coprecipitation or ion-exchange). 

They are also known as anionic clays or hydrotalcite-like materials and described by the general 
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formula [MII
1–xM

III
x(OH)2](A

n–)x/n·mH2O, where MII and MIII are di- and trivalent cations 

respectively and An- is an anion. The presence of trivalent cations results in a positive charge 

on the layers, which has to be balanced by diverse inorganic or organic anions intercalated 

between the layers. LDHs are considered as “green” and low environmental impact fillers, 

biocompatible and food compatible. Fig. 1 shows the XRD patterns of the organo-modified 

LDH assemblies (left) and associated PBS composites structure (5 % wt. of LDH loading) 

(right). 

   

 

 

 

 

 

Fig. 1 XRD of the hybrid LDHs and the PBS composite derivatives. 

 

The effect of synthesized amino acid LDH fillers on the chain extending and molecular weight 

evolution was measured using melt-rheology. The rheological data were plotted into so-called 

Cole-Cole plot – model curve used to predict the variation in complex viscosity components; 

the imaginary viscosity (”) versus real viscosity (’), as a circle arc in the complex plane. This 

representation is very helpful in analysis of polymer and polymer composites (Fig. 2 – left). 

The antimicrobial activity of HTs and PBS composites was assessed by evaluating the survival 

of bacterial cells in contact with samples. Two microorganisms were used: Escherichia coli 

ATCC 11105 and Staphylococcus aureus ATCC 6538 (Fig. 2 – right).  

  
Fig. 2. Rheological results (left) and antibacterial effect expressed as inhibition (%) of bacterial 

growth. 

 

Rheological results suggest an efficient level of the hybrid LDH dispersion, i.e. a pronounced 

degree of interaction between the polymer and HT hybrid platelets resulting in an improvement 

in mechanical properties of the final materials with respect to PBS itself. Interestingly, some 

tested molecules, hosted by HTs, are proved to exert an efficient antibacterial activity against 

E. coli and S. aureus.  
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The direct observation of physical chemical transformations while they are occurring is 

particularly important in reversible systems, like catalysts, where the mere analysis of the initial 

and final stages of the process does not fully explains the paths followed by the reaction and 

how the media can influence them. Thus, the development of in situ characterization techniques 

is of great interest to move forward in the comprehension of reaction mechanisms, phase 

transitions and morphological changes, among other processes. Thanks to the advance in the 

miniaturization of electronic devices, now it is possible to have an electrochemical cell inside 

an electron microscope and monitor in real time the progress of the reaction and the evolution 

of the material in catalytic conditions. Considering the enormous relevance of electrocatalysts 

in the promotion of more efficient, clean and affordable energy production methods, we 

undertook the mission of implementing the in situ electrochemical Scanning Transmission 

Electron Microscopy holder to study well-known and new inorganic catalysts systems, such as 

cobalt spinels, typically use in Oxygen Evolution Reactions (OER). Furthermore, we are 

optimizing the observation parameters to obtain completely comparable data with the results 

achieved in standard conditions. Complementary post-mortem analysis showed changes in the 

size distribution of the catalysts after several cycles. This change is attributed to the surface 

amorphization of the nanoparticles in a quasi-reversible fashion. Thus far, this study has 

revealed key aspects of the surface behaviour of cobalt oxide unknown up to now. 
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Figure 1. Schematic representation of the in situ TEM capabilities and set-up (left). Cyclic 

voltammograms of Co3O4 in OER conditions and pre and post-mortem STEM images of the 

catalysts nanoparticles (right).  
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Secondary batteries capable of efficiently storing and delivering a large amount of electrical 

energy are essential elements to sustain the constantly increasing development of nomad and 

mobility technologies. The most energetic storage systems used today are ions batteries (mainly 

lithium) but they suffer of one major drawback owing to overloads or short-circuits which may 

cause thermal runaway (i.e. combustion of the liquid electrolyte).  

To make them safer both in use and after disposal, next generations of ion batteries should 

employ solid-state electrolytes [1]. All-solid-state batteries are capable to have longer cycle 

life, higher energy density and less requirements on packaging. One of key components that 

determines performance is solid electrolyte. In the past years many types have been 

investigated among which figures the types NASICON, perovskite, Argyrodite, anti-

perovskite, garnet, LISICON, Li3N, sulfide and many more [2]. However, an insufficient room-

temperature ionic conductivity (10-5-10-3 S.cm-1) and poor electrode-electrolyte interface 

hinder the reality of these devices [3]. 

One other promising possibility is to use immobilized ionic liquids onto a material to ensure 

ion mobility [4] as shown in Figure 1. This new class of hybrid materials, still modestly 

developed, offer mechanical strength comparable to that of solid polymer electrolytes and have 

been reported to display lithium ion conductivity approaching the standards of liquid 

electrolytes [5]. 

 

 
Figure 1: Schematic representation of an oxide nanoparticle supporting grafted ionic liquids 

thus forming the hybrid electrolyte material 

 

 

Here we present the design of new organic/inorganic hybrid electrolytes based on nanometric 

zirconium oxide and ionic liquid for ion conduction. Immobilization of the ionic liquid was 

realized using suitable function groups which formed with surface atoms a stable interaction. 
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These new materials were carefully characterized by different techniques like FT-IR, TEM, 

TGA and N2-adsorption to ensure incorporation of the ionic liquid as a monolayer. 

Additionally, ionic conductivity was measured by Electrochemical Impedance Spectroscopy 

and the electrochemical stability was estimated using cyclic voltammetry. Several parameters 

like nanoparticles size, anchoring type, molecular structure of ionic liquid fragments and 

surface density of the grafting were tuned to maximize ion mobility and so conductivity. First 

trends linking hybrid materials structure/composition and ionic conductivity will be presented.  

 
 

 
 

Figure 2: Organic/inorganic hybrid electrolytes based ionic liquids 
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Quelle que soit la technologie considérée, les batteries actuellement commercialisées reposent 

sur l’usage de matériaux d’électrode « inorganiques » issus de l’extraction minière. Leur 

fabrication repose par ailleurs sur des procédés de synthèse à haute température coûteux en 

énergie. Dans ce contexte, la conception d’accumulateurs à plus faible empreinte 

environnementale constitue un enjeu important pour l’avenir. Le recours à des matériaux 

d’électrode organiques apparaît ainsi comme une alternative élégante. D’une part, les matériaux 

organiques sont constitués d’éléments naturellement abondants (C, H, O, N, voire S). D’autre 

part, la richesse de la chimie organique offre de grandes possibilités pour concevoir des 

matériaux organiques électroactifs capables d’insertion de cation (type n) mais aussi d’anion 

(type p) (1-3) au cours de leur fonctionnement électrochimique. Développer des nouveaux 

matériaux organiques non-soluble dans les électrolytes couramment utilisés et performants pour 

une application comme électrode positive et négative reste cependant encore un défi. 

La synthèse, les caractérisations ainsi que les performances électrochimiques du 2,5-dilithium-

oxy)-téréphtalate de magnésium (Mg(Li2)-p-DHT) en tant que matériau d’électrode positive 

lithié très prometteur seront discutées. Comme observé lors de travaux précédents sur de Li4-p-

DHT, le suivi du mécanisme rédox par RMN MAS 7Li, 13C et spectroscopie Infra-Rouge 

indique une capacité réversible limitée à la moitié de la valeur théorique. Cependant, Mg(Li2)-

p-DHT cycle à un potentiel proche de 3,4 V vs. Li+/Li, ce qui est élevé pour un composé 

organique, grâce à la présence de magnésium, un cation spectateur présentant un potentiel 

ionique très élevé.  

Des composés de la famille Mn+
2/n-p-DHT avec Mn+ = Li+, Ca2+ et Ba2+sont également étudiés 

pour mieux comprendre l'effet de la chimie de substitution sur les propriétés redox du cycle Li-

diphénolate du p-DHT. Cette approche chimique innovante permet d’obtenir une augmentation 

significative du potentiel rédox des matériaux d'électrodes organiques lithiés, en jouant sur la 

nature et le potentiel ionique d'un cation spectateur dans la structure hôte. En effet, en ajustant 

les effets électroniques attracteur/donneur dans le squelette organique rédox-actif, il est possible 

de modifier le potentiel redox de la molécule par effet inductif. Ainsi, la substitution du lithium 

liés aux groupements carboxylates du (2,5-dilithium-oxy)-téréphtalate de lithium par du 

magnésium ((2,5-dilithium-oxy)-téréphtalate de magnésium) permet un gain de tension de près 

de 800 mV, aboutissant à un potentiel équivalent à celui de LiFePO4 (Fig.1). 

Ce composé présentant également une activité redox en tant qu'électrode négative via les 

groupes fonctionnels carboxylate, une cellule lithium-ion entièrement organique présentant une 

tension de sortie de 2,5 V a pu être cyclée (4). 
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Figure 1 : Superpositions des courbes potentiel-composition des matériaux d’électrode 

organique Mg(Li2)-p-DHT (rouge) en comparaison avec le matériau d’électrode commercial 

LiFePO4 (pointillés en noir). Les propriétés électrochimiques ont été évaluées en mode 

galvanostatique en demi-cellule face au lithium à un régime de 1 Li+/5 h en utilisant le LP30 

comme électrolyte 
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LiFeOHCh (Ch=S, Se, Te) compounds are composing a full family of materials, that 

has successfully been developed for supraconductivity application, linked with iron mixed 

valence properties1. Taking advantage of their layered structure (Figure 1), and the possibility 

to modulate the stoichiometry in Li in the structure, we present their great opportunity as active 

material for lithium ion batteries.  

 

 
Figure 1: Structure of LiOHFeCh (Ch in yellow, Fe in brown, Li in green, O in red and H in 

pink) 

 

 

The electrochemical characterizations of the compound LiOHFeS show a sustainable 

reversible capacity of 250 mAh/g at C/10 (up-taking 1Li at an average potential of 1.65V) and 

interesting performances in quick charge with 230 mAh/g at 1C and 130 mAh/g at 5C, putting 

this material as a good challenger of Li4Ti5O12 
2.  
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Figure 2: : First three discharge and charge profiles of LiFeOHS, between 1V and 3V 

(vs Li+/Li) at C/10, a) in function of the capacity, b) in function of the number of exchanged 

lithiums, c) at different C-rate with LTO performances for comparison 

 

The lithiation mechanism of this material during first discharge has been specifically 

investigated by in operando X-ray Diffraction and ex situ Mass Spectrometry. This study shows 

very original results: insertion of lithium and reduction of the hydroxyl into gaz hydrogen H2. 

This leads to formation of a composite of Li2OFeS, which further reversibly cycle over more 

than 100 cycles.  

 

a - first discharge: LiOHFeIIS + e- + Li+  Li2OFeS + 1/2H2 

b - following reversible cycles: Li2OFeIIS  LiOFeIIIS + 1e- + Li+  
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Silicon is one of the most attractive negative electrode material for the next generation 

Li-ion batteries (LiBs) due to its natural abundance, and its significantly higher specific and 

volumetric capacity  compared to the currently used graphite (3579 mAh.g-1 and 2194 mAh.cm-

3 for silicon considering Li15Si4 formation versus 372 mAh.g-1 and 719 mAh.cm-3 for 

graphite)(1,2). However, Li alloying induces a large volume expansion of 280% causing material 

pulverization, electrical isolation of particles and damage to the solid electrolyte interphase 

(SEI) (3) - all of which result in a rapid capacity fade. To overcome this problem, electrodes 

containing a blend of Si-composite and graphite are used to decrease the overall swelling of the 

electrode by taking advantages of the high capacity of silicon and the small volume expansion 

of graphite (4,5,6).  

 

The SEI’s composition is a crucial parameter that can influence the cyclability of a Li-

ion cell. Recent studies showed that the nature of the positive electrode could modify the 

composition of the SEI (7,8). Furthermore, the mechanical constraints imposed by the cell design 

during cycling could have an influence on the SEI nature (9). 

 

This study focuses on Li-ion cells containing silicon-based negative electrodes and aims 

to understand the impact of cathode material and mechanical stress on cycling behavior. The 

cycling behavior of full cells composed of various positive electrode (LCO, NCA, NMC) and 

Si-based negative electrodes was investigated upon several cycles along with the evolution of 

the SEI composition. The approach consists in a post mortem study at different states of charge, 

using X-ray Photoelectron Spectroscopy (XPS) to characterize the surface of the electrode 

(hence the SEI). Moreover, thickness measurements were performed at various states of charge 

on cylindrical batteries (18650) and pouch-cells, using X-ray microtomography 

characterization (Figure 1) and a compression test bench, respectively. These two techniques 

allow us to observe and compare the swelling behavior of different designs of cells during 

cycling (figure 2). 
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Figure 1: X-ray tomography reconstructed image of a jellyroll of a 18650 (voxel size: 

1.59µm) 

 

 

 
 

Figure 2: Comparative thickness evolution of a pouch-cell and a cylindrical cell 
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     Le silicium est un matériau d’alliage d’électrode négative prometteur pour accumulateur 

lithium-ion grâce à sa grande capacité spécifique théorique (3579 mAh.g-1) [1]. Cependant, sa 

faible tenue en cyclage et sa capacité irréversible trop importante empêchent pour l’instant sa 

commercialisation. En effet, lors de la lithiation, le matériau souffre d’une forte expansion 

volumique allant jusqu’à 280%, résultant en une dégradation mécanique progressive ainsi 

qu’une croissance en continue de la couche SEI (Solid Electrolyte Interphase) [2,3]. La 

minimisation des variations de volume et le contrôle des réactions à l’interface 

électrode/électrolyte peuvent être considérés comme le verrou technologique à lever pour ce 

matériau. De ce fait, l’optimisation de la formulation d’électrodes à base de silicium et la 

compréhension du mécanisme de défaillance de l’électrode apparaissent comme les moyens les 

plus efficaces pour résoudre cette problématique.  

     L’étude présentée ici vise à optimiser la formulation d’électrodes négatives composites 

silicium/graphite en proportion massique 50/50. L’avantage du graphite est de réduire la 

variation de volume moyenne de l’électrode au cours du cyclage et de maintenir la bonne 

conductivité dans l’électrode tout en gardant une densité d’énergie compétitive. Au cours des 

dernières années, en comparaison avec les matériaux actifs d’électrodes, le rôle du liant dans la 

formulation d’électrode a été largement moins étudié. Or la cyclabilité, notamment pour un 

matériau comme le silicium, dépend fortement des mécanismes de cohésion de l’électrode. 

Dans l’objectif de répondre à la demande croissante de systèmes de stockage pour une 

application de type véhicule électrique, l’amélioration de la tenue en cyclage d’électrodes de 

forte capacité et de densité d’énergie la plus élevée possible devient cruciale.  

     Dans cette optique, nous nous sommes intéressés à la formulation des électrodes basée sur 

l’utilisation d’un liant polymère à base d’acide polyacrylique (PAA). Ce dernier permet de 

maintenir une forte cohésion mécanique de l’électrode pour de forts grammages du mélange 

silicium/graphite. Au-delà de cet aspect, l’ajout de PAA dans la formulation d’électrode et dans 

les conditions appropriées de mélange et d’enduction peut conduire à la formation d’une SEI 

artificielle efficace permettant de réduire la capacité irréversible. Une première étape de ce 

travail est consacrée aux ajustements du pH et de la viscosité de l’encre, lesquels semblent avoir 

des impacts remarquables sur l’adhésion de l’électrode au collecteur de courant. La 

neutralisation du PAA par l’ajout de la base correspondante (PAAH/PAALi) résulte en une 

augmentation de la viscosité de l’encre suite à la diminution ponts hydrogènes entre les chaînes 

de PAA et l’apparition d’une répulsion électrostatique entre les groupes carboxylates qui 

conduit à un déploiement des chaînes en solution (figure 1) [4].  Les phénomènes de migration 

du liant et de corrosion du collecteur de courant survenant lors du dépôt et du séchage de l’encre 

en sont également modifiés, ce qui se traduit par des tenues en cyclage différentes.  

     Dans cette présentation nous décrirons la fabrication des électrodes (conditions de 

température, humidité et temps de séchage etc), leurs caractéristiques et leurs propriétés et 
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performances. La caractérisation de l’interface entre l’électrode et le collecteur de courant est 

effectuée avec les techniques de caractérisations suivantes : XPS, MEB, FTIR afin de relier les 

propriétés physico-chimiques des électrodes et les performances électrochimiques de celles-ci 

et ainsi d’expliquer les variations de cyclabilité des électrodes en fonction du pH et de la 

quantité de solvant de l’encre. 

 

 
Figure 1. La réponse en structure du PAA en fonction du pH  
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Les batteries Na-ion incarnent une solution émergente post Li-ion grâce à l’abondance naturelle 

du sodium. Parmi les enjeux principaux de cette technologie figure la densité d’énergie des 

matériaux de cathodes. Les oxydes lamellaires de sodium sont une famille riche en structure et 

en composition, dont certains possèdent une capacité améliorée par la participation de couple 

redox anionique. Cette dernière a été démontrée dans les composés Na2/3A1-yMnyO2 (A = Li, 

Mg, Zn), présentant une capacité supérieure à 150 mAh g-1.1,2,3 

 

Toutefois, l’activité et la réversibilité des réactions redox anioniques ont rarement été mis en 

parallèle avec la richesse structurelle de composés lamellaires au Na. Cette multiplicité 

structurelle des oxydes lamellaires repose sur les environnements des ions Na dans la structure 

cristalline (Octaédrique ou Prismatique), ainsi que les séquences d’empilement,4 dont les 

phases les plus fréquentes sont les O3 et P2. (Figure 1) 

 

 
Figure 1 Illustration schématique des structures cristallographiques du type O3 et P2 

 

Dans cette étude, nous avons comparé deux composés du système NaxLiyMn1-yO2 avec des 

compositions proches mais aux structures cristallographiques distinctes, un de type O3 et l’autre 

P2. Les deux phases présentent des capacités intéressantes (> 190 mAh g-1
 cyclés vs Na+/Na) 
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mais des phénomènes redox différents. (Figure 2) Nous avons prouvé que le redox anionique 

est à l’origine de la capacité mesurée lors de la première charge par les techniques de 

caractérisation XPS et XAS. Un dégagement de dioxygène a eu lieu dans la phase O3 mais pas 

dans la phase P2. Une interaction entre la structure et ce dernier comportement de redox 

anionique est envisagé dans ces oxydes lamellaires au Na. Ces résultats donnent un aperçu utile 

quant à la conception des matériaux de cathodes basés sur le redox anionique pour les batteries 

Na-ion.  

 

 
Figure 2 Courbes électrochimiques pour des cellules NaxLiyMn1-yO2/Na pendant les deux 

premiers cycles 
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Les oxydes proposés comme matériaux d’électrode positive pour batteries à ions sodium (SIB) 

appartiennent principalement à structures à base de blocs d’octaèdres MnO6 et d’ions sodium 

en coordination octaédrique ou prisme trigonale avec les ions oxyde. Les structures résultantes 

sont ainsi appelées O ou P, respectivement. En fonction de la séquence des blocs d’oxyde, on 

retrouve les structures P2 (AB BA) ou O3 (AB CA BC). Lors de la charge dans des cellules au 

sodium, ces structures subissent des transitions impliquant un réarrangement des ions sodium 

qui conduit à une diminution de la performance électrochimique des électrodes. L’introduction 

de fer ou d’autres métaux de transition à la place de manganèse dans l’oxyde limite cette 

réorganisation des ions sodium et améliore les prestations des matériaux [1]. En outre, parmi 

les possibles oxydes P2, les alcalin-rich (pour lesquels le rapport molaire entre alcalins et 

métaux de transition est supérieur à 1,0) n’ont pas été intensément étudiés. Ils présentent 

cependant des capacités entre 90 et 100 mAh/g, un potentiel de fonctionnement proche de 3,5V 

(vs. Na/Na+) et une bonne capacité en régime de charge/décharge, qui en fait des matériaux 

cathodiques intéressants [2]. Dans les matériaux alcalin-rich de structure P2, les ions Li sont 

placés dans les octaèdres (Ni,Mn)O6. 

 

Dans cette communication, nous présentons plusieurs matériaux du système Li-Na-Ni-Mn-Fe-

O, où les ions Fe(III), bon marché, remplacent les ions Ni(II) d’une structure P2-

[Li,Na]1,02[Ni,Mn]0,85O2. Les solides ont été obtenus par une méthode d’état-solide. Des 

hydroxydes des métaux de transition ont été précipités à partir des nitrates en milieu LiOH. Les 

hydroxydes résultants ont ensuite été mélangés avec des carbonates alcalins et l’ensemble traité 

dans un four à 800°C.   

 

Les compositions théoriques des oxydes considèrent un dopage du 0,5 ; 1,0 ; 5,0 et 10% des 

ions Ni(II) par ions Fe(III). Les résultats de diffraction de rayons X démontrent la présence 

d’une phase P63/mmc accompagnée d’une phase secondaire Li2MnO3, essentiale pour diminuer 

le glissement des blocs lors du cyclage du matériau d’électrode. Une variation des paramètres 

de la maille élémentaire est observée par le remplacement des ions Ni(II) par des ions Fe(III), 

de plus faible taille et créateurs de lacunes. De surcroît, le dopage avec fer conduit à des 

particules de taille réduite (dans l’échelle des nanomètres) mais ne modifie pas la morphologie 

des matériaux qui restent lamellaires (plaquettes). Pour un solide contenant un 100% d’ions 

Ni(II) dopé par les ions Fe(III), on observe la disparition de l’impureté Li2MnO3 et un 

changement structural. 
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La spectroscopie Mössbauer confirme le placement des ions Fe(III) dans des positions 

octaédriques. On observe aussi pour quelques compositions la présence de Fe(IV) qui 

pourraient provenir des transferts de charge avec des ions Mn(IV).  

 

Les propriétés électrochimiques dans demi-cellules à sodium, sont aussi affectées par le dopage. 

Tout d’abord, le remplacement des ions Ni(II) devrait diminuer l’activité électrochimique des 

couples redox Ni(IV)/Ni(III) et Ni(III)/Ni(II). Au contraire, les voltammetries cycliques entre 

2 et 4,2 V vs Na/Na+ indiquent  une augmentation de l’activité électrochimique dans la région 

entre 3,25V et 4,2V (Figure 1). Ceci pourrait s’expliquer par la diminution observée de la taille 

des particules et/ou l’apparition du couple redox Fe(IV)/Fe(III). En effet, pour une composition 

100%Fe, sans nickel dans la structure, la vague anodique dans cette région devient très intense. 

En outre, pour cette composition spécifique, on observe aussi une activité liée au couple 

Fe(III)/Fe(II) à potentiels inférieurs à 2,5 V vs Na/Na+.  

 

Les résultats des cyclages galvanostatiques confirment un rôle positif du dopage de fer dans la 

performance électrochimique des matériaux dans une SIB. L’allure des courbes de 

charge/décharge est très similaire pour les compositions 0,5 ; 1,0 ; 5,0 et 10% de fer mais 

change drastiquement pour l’oxyde sans nickel. Pour une teneur en fer de 10%, il est possible 

d’atteindre une capacité constante de 90 mAh/g à C/5.  

 

Une description plus étendue de l’effet du dopage sur les différentes propriétés de ces matériaux 

d’électrode pour SIB sera présentée lors de la conférence. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 1 : Voltammétrie cyclique des demi-piles Na/NaPF6 (EC,PC) avec différents oxydes du 

système Li-Na-Fe-Ni-Mn-O. La vitesse de balayage est de 50 V/s.  
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Le silicium répond aux attentes des nouvelles générations de batteries lithium-ion (BLi) grâce 

à sa capacité spécifique théorique très élevée (3 590 mAh/g). Cependant l’expansion volumique 

du Si de 300% lors de la lithiation mène à la délamination de l’électrode et à l’instabilité de la 

couche de passivation (SEI), immobilisant une grande partie du lithium. Les nanofils de 

silicium (SiNWs) sont intéressants à cet égard, car ils résistent bien aux contraintes mécaniques 

(1). Pour limiter la formation de SEI et augmenter sa stabilité, un compromis diamètre/surface 

des SiNWs doit être trouvé ; par ailleurs l’interface Si/électrolyte peut être réduite en formulant 

les SiNWs dans un composite (2). Cependant les méthodes de synthèse des SiNWs restent trop 

coûteuses et dangereuses (3) et produisent des couches minces résultant en une faible masse de 

matériau actif sur l’électrode. 

Nous présentons une méthode de synthèse innovante des SiNWs en volume (4) permettant la 

production de 500mg de matériau pur en une journée. Une poudre support de chlorure de 

sodium couverte de nanoparticules d’or (AuNPs) est placée dans un réacteur en acier contenant 

du diphénylsilane. Dans le réacteur chauffé à 420°C pendant 90 minutes, les fils croissent à 

partir des catalyseurs d’or par le mécanisme VLS. Le rendement élevé (70% par rapport au 

produit) est proche de celui obtenu par croissance à partir de phénylsilane en fluide super-

critique (5), pour des pressions de fonctionnement bien inférieures (<20bar au lieu de >80bar). 

Après lavage, les SiNWs sont isolés sous forme de poudre utilisée directement en BLi. Les 

avantages de cette méthode sont nombreux : procédé simple au rendement élevé, pression 

moyenne, réacteur compact (200mL) permettant une montée en échelle facile.  

La synthèse est adaptable. Nous synthétisons une grande gamme de SiNWs afin d’optimiser 

leur cyclabilité en BLi : 

- Leur diamètre est modulé grâce au contrôle de la taille des nanoparticules de catalyseur 

(Fig 1-A et 1-B), avec des rendements équivalents. Dans les dispositifs 

électrochimiques, il est un compromis entre mécanique à la lithiation et réduction de la 

surface de SEI. 

- Le catalyseur utilisé couramment est l’or, mais l’équipe de Korgel ayant montré en 

2012 une meilleure stabilité en le retirant des SiNWs (6), nous développons une 

synthèse avec des nanoparticules d’étain. Nous obtenons un rendement de 55% en 

abaissant la température à 390°C. Les nanofils obtenus sont de morphologie tortueuse 

(Fig 1-C).   

- En remplaçant le sel par du graphite, nous synthétisons des composites one-pot (Fig 1-

B) avec un rendement et une distribution de taille équivalents. Avec ces matériaux, nous 

avons fabriqué des demi-piles bouton en les intégrant dans des électrodes avec du CMC 

et du super P : 25% et 10% de chaque pour les SiNWs bruts et les composites 

respectivement. 
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Figure 1. Images MEB des SiNWs et histogrammes de diamètre correspondants. A: à partir 

d’AuNPs 1-2 nm, sur NaCl. B: à partir d’AuNPs 12 nm, sur graphite. C : à partir de 

nanoparticules de SnS sur NaCl. 

 
Figure 2. Cyclage galvanostatique sur SiNWs purs et SiNW/graphite (graphite/Si 60/40). 1er 

cycle à C/20 puis C/5, V varie de 0,1 à 1,0V.  

Les demi-piles de composites ont une bonne stabilité, avec l’efficacité coulombique supérieure 

à 98% dès le second cycle, et la rétention de capacité réversible de 87% après 60 cycles à C/5. 

Par opposition avec les nanofils bruts, qui n’atteignent les 98% d’efficacité coulombique qu’au 

8ème cycle, la croissance sur graphite est bénéfique à l’électrode. La capacité spécifique 

irréversible initiale est cependant encore trop importante (31% SiNWs, 26% SiNW/graphite). 

Afin d’améliorer ces performances, nous testerons bientôt les nanofils avec des diamètres et 

des catalyseurs différents. Sur ces types de matériaux, l’irréversible initiale (dépendante de la 

surface développée) et l’efficacité coulombique (relative à l’instabilité de la SEI) sont les 

principales limitations. Les premières demi-piles à base de SiNWs de 15nm et à catalyseur 

d’étain sont en cours de cyclage afin d’étudier ces effets. 
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Les polymorphes et ’-V2O5 adoptent deux structures lamellaires composées des mêmes 
unités de base, des pyramides VO5 à base carrée, mais dont l’agencement conduit à deux constructions 
différentes des feuillets (Figure 1). Il est intéressant d’examiner la réponse électrochimique de ces 
deux phases en fonction de l’alcalin échangé lors des processus redox. La figure 2a met en évidence 
des processus très semblables en électrolyte lithié : l’insertion électrochimique du lithium est 

réversible dans -et ’-V2O5 et s’effectue dans la même gamme de potentiel, une tension supérieure 

de 200 mV étant observée dans le cas de ’-V2O5 [1]. En revanche, des comportements très différents 

sont observés en électrolyte sodié (Figure 2b) : l’insertion du sodium dans -V2O5 s’effectue à un 
potentiel assez bas (1,8 V vs Na+/Na), et l’absence de signal en oxydation signe l’irréversibilité de la 

réaction [2]. Dans le cas de ’-V2O5, la réduction s’opère 1,5 V plus haut (à 3,3 V vs Na+/Na) et un 

processus d’oxydation quantitatif est observé. Ainsi, l’insertion du sodium est plus facile dans ’-V2O5 
et il peut être complètement extrait de la structure. 

  
Figure 1 : Structures des polymorphes -et ’-V2O5 

 
Figure 2 : Premier cycle de réduction-oxydation à courant constant des polymorphes -et ’-V2O5 en 

électrolyte LiClO4 1M/PC (a) et NaClO4/PC (b). Régime C/10  
 
Une approche cristallochimique de la diffusion des ions dans une structure hôte, la méthode 

BVSE (Bond Valence Site Energy), démontre que l’agencement et l’organisation des feuillets de ces 
deux polymorphes est directement responsable des réponses électrochimiques observées [5-6]. Cette 
approche permet d’identifier les chemins de diffusion au sein des interstices de la structure et d’y 

attribuer une énergie de percolation BVSE. La figure 3 illustre les chemins de diffusion selon les trois 

axes de la maille de la phase -V2O5 et l’évolution des BVSE associées. L’isosurface représentée sur 

(a) 
(b) 

(a) (b) 
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chaque projection de la structure schématise l’énergie minimum pour obtenir un chemin de diffusion 
percolé dans la structure. 

 

 
 

Figure 3 : Chemins de diffusion selon les trois directions de l’espace de la  phase -V2O5 et variations 

de BVSE associées. L’isosurface représente l’énergie minimum de percolation.  
 

La comparaison des énergies de percolation extraites de cette méthode sont en bon accord 

avec les signaux électrochimiques enregistrés (Tableau 1). En effet, si les BVSE sont proches dans le 
cas du lithium, un facteur ~3,5-4 est observé dans le cas de la diffusion du sodium. Ainsi, la forte 

polarisation observée lors de l’insertion du sodium dans -V2O5 correspond à la valeur importante de 

BVSE rapportée. Un examen de l’environnement des alcalins dans ces deux structures hôtes permet 
de mieux appréhender ces différences de comportement. Ces premiers résultats démontrent l’intérêt 
de cette approche comme outil de sélection de nouveaux matériaux d’électrodes. 

 
Tableau 1 : Valeurs brutes des énergies de percolation BVSE calculées pour différents couples structure hôte / 
ion diffuseur.  
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Les matériaux lamellaires sont particulièrement intéressants du point de vue des 

applications grâce notamment à leur grande capacité d’absorption dans leur espace interfoliaire 

mais également leur chimie très modulable. L’objectif de ce travail de thèse est la synthèse de 

matériaux hybrides organique-inorganique de structure de type talc et saponite par voie sol-gel 

(1,2,3,4,5), un procédé innovant basé sur une succession d’étapes d’hydrolyse et de 

condensation permettant de synthétiser rapidement des matériaux de grande pureté à 

température ambiante. Pour ce faire, différents précurseurs (sels métalliques, chlorure ou nitrate 

de magnésium, et acetylacétonate ou chlorure d’aluminium dans le cas des matériaux hybrides 

de structure de type saponite) sont dissous dans de l’éthanol. Ensuite, l’utilisation d’organo-

alcoxysilanes de formule générale R-Si(OR’)3 comme source de silicium (R représentant un 

groupement fonctionnel et R’ un groupement « methoxy » ou « ethoxy ») induit la présence 

d’un groupement organique en surface et dans l’espace interfoliaire, permettant ainsi d’en 

moduler la taille et de le fonctionnaliser. Ainsi, des molécules plus complexes peuvent y être 

adsorbées. Finalement, la solution est portée à pH basique afin de favoriser l’étape de 

condensation nécessaire pour former les matériaux lamellaires. Par ailleurs, la variation du 

rapport molaire Si/Al dans le cas des matériaux hybrides organique-inorganique de structure de 

type saponite permet de faire varier leur acido-basicité de surface, ce qui ouvre des perspectives 

d’applications dans le domaine de la catalyse hétérogène. La méthode de préparation est 

illustrée en figure 1. 

 

Les propriétés structurales des matériaux ont été caractérisées par Diffraction de Rayons 

X (DRX), spectroscopies Infrarouge à Transformée de Fourier (IRTF), et de Résonance 

Magnétique Nucléaire (RMN), et leur stabilité thermique vérifiée par analyses 

thermogravimétriques (ATG) et par Diffraction de Rayons X à haute température. La surface 

spécifique de certains échantillons a été déterminée par la méthode BET avant de mesurer leur 

acido-basicité de surface par adsorption de SO2 (pour le caractère basique) et de NH3 (pour le 

caractère acide). 

 

Les premières synthèses d’hybrides organique-inorganique de structure de type saponite 

réalisées au cours de cette étude mettent en évidence de façon inattendue la formation d’une 

structure lamellaire de type hydrotalcite (HDL), comportant essentiellement de l’aluminium et 

du magnésium dans la couche octaédrique et ne comportant pas de silicium (6,7,8,9). Des 

analyses supplémentaires ont également montré que la formation de cette structure dépend non 

seulement du type d’organo-alcoxysilane employé, en particulier de la nature du groupement 

fonctionnel, mais également du précurseur d’aluminium utilisé. Plusieurs séries d’échantillons 

ont ainsi été préparées en faisant varier les conditions de synthèse, notamment en changeant les 

différents réactifs, afin d’éclaircir le mécanisme de synthèse de ces matériaux et permettre 

d’établir une corrélation entre les propriétés de l’organo-alcoxysilane employé (longueur de la 

chaîne organique, hydrophobicité, encombrement stérique, …) et la nature des phases formées 
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(HDL et/ou saponite). Ainsi, la Figure 2 résume les différentes phases formées selon les 

conditions de synthèse, en particulier selon la nature des réactifs. L’étude du mécanisme de 

synthèse de ces différentes phases est en cours. 

 

 

 

Figure 1 : Protocole de synthèse d’hybrides organique-inorganique de structure lamellaire 

par voie sol-gel. 

 

  

 

 

Figure 2 : Résumé des différentes conditions de synthèse et de leur impact sur les matériaux 

formés. 
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Batteries relying on multivalent ions such as Mg2+, Ca2+ or Al3+ are attractive electrochemical 

devices owing to the use of abundant elements and high volumetric energy densities that could 

be achieved using their metallic forms as the anode. Practical applications are, however, a long 

standing effort and current researches are focused on better understanding the complex 

intercalation chemistry of such ions.1 Recently, by investigating the crystallization path of 

anatase TiO2, an X-ray amorphous intermediate phase has been identified whose local structure 

consists of a layered-type structure as found in the lepidocrocite.2 This phase presents the 

following general formula Ti2-xxO4-4x(OH)4x.nH2O (x  0.5) where the substitution of oxide 

by hydroxide anions leads to the formation of titanium vacancies () and H2O molecules are 

located in interlayers. Interestingly, such a structure provides two possible host sites that are 

the vacancies and interlayer space for intercalated cations.3 After presenting the material’s 

synthesis, structural characterization, we will discuss the electrochemical properties with 

respect to multivalent ions.   
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Les hybrides organique-inorganiques de structure de type talc (TLH) peuvent être synthétisés 

en une étape par voie sol-gel [1]. Dans ce cas, des groupements organiques sont liés aux atomes 

de silicium via des liaisons covalentes et sont positionnés dans l’espace interfoliaire et à la 

surface de l’hybride (Fig.1 [2]).  

 
Fig. 1 : Représentation d'un hybride de structure de type talc [2] 

Cette synthèse est réalisée à température ambiante durant 24h en utilisant un 

organotrialcoxysilane (RSi(OR’)3) comme source de silicium, où R représente la chaîne 

organique et R’ les groupements éthoxy ou méthoxy. La formule chimique des TLH est la 

suivante : Mg3(RSi)4O8(OH)2. L’objectif de cette étude est de déterminer l’influence de 

plusieurs paramètres de synthèse tels que le pH, la présence d’eau ou d’une source de sodium, 

la durée de synthèse, le type de solvant ou de base, sur le degré de condensation des matériaux 

hybrides. L’environnement local du silicium des échantillons a été étudié par RMN du solide 

du 29Si [2]. Pour les TLH, des sites T1, T2 et T3 sont attendus (Fig.2).  

 
Fig. 2 : Différents sites T du silicium 

Les sites T3 correspondent aux groupes RSi(OM)3 où chaque silicium est lié de façon covalente 

à trois Si ou Mg. Cela représente le plus haut degré de condensation. Les sites T1 et T2 

correspondent à la présence de défauts dans la structure et/ou sur les sites de bordure. Cette 
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étude a permis de montrer que l’addition d’eau dans le milieu de synthèse conduit à la formation 

de TLH avec un faible degré de condensation, tandis qu’un fort taux de condensation (plus de 

60%) est obtenu pour les TLH synthétisés en absence d’eau (Fig. 3). De plus, en présence d’eau, 

l’ajout d’une base (soude ou base organique) induit une diminution encore plus importante du 

degré de condensation. Le temps de synthèse joue également un rôle ; les TLH synthétisés 

pendant 5 jours montrent une proportion de sites T3 plus élevée que ceux préparés en 24h. La 

nature de la base utilisée ou le la présence de NaCl ne changent en rien le degré de condensation 

comparée aux synthèses réalisées avec le même volume de NaOH. Par ailleurs, la nature du 

solvant n’influence pas le degré de condensation des espèces siliciques.  

 
Fig. 3 : Spectres RMN des hybrides synthétisés et conditions de synthèse 

Ces résultats ouvrent de nouvelles possibilités de synthétiser des TLH avec un degré de 

condensation variable en changeant uniquement la quantité d’eau du milieu de synthèse.  
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Increasing demand on Li-ion battery for portable electronic devices, EVs and ESS for 

renewable energy plants aroused concerns about lithium shortage. On the other hand, Li-ion 

batteries are reaching their fundamental limits(1). Accordingly, investigations on “beyond Li-

ion battery” for higher energy densities are receiving attention recently. Highly abundant 

multivalent ions such as magnesium, calcium, aluminum, and zinc are potential alternatives to 

lithium. These elements are able to provide higher volumetric capacity than lithium. 

Nevertheless, the studies on multivalent ion batteries are hindered by the lack of 

electrochemically active cathode materials. High polarizing power of multivalent ions results 

in strong interaction with the anionic sublattice and it limits the diffusion and the reversible 

insertion of multivalent ions in the structure of the electrodes. A fundamental understanding of 

intercalation chemistry of multivalent ions is, therefore, necessary to accelerate the studies on 

multivalent ion batteries.  

In this scope, we focused on layered titanate with the lepidocrocite-type structure (Figure 1) as 

a model material to investigate electrochemical insertion of multivalent ions such as Mg2+ and 

Al3+. We synthesized lepidocrocite-type titanate by revisiting the hydrothermal synthesis first 

proposed by Kasuga et al.(2) which is a well-known method to synthesize 1D titanate. We will 

first discuss the structure, the chemical composition and the formation mechanism of 

synthesized titanate. Electrochemical insertion properties of different multivalent ions into the 

structure of these materials will also be discussed. 

 

 
 

Figure 1 : Structure of lepidocrocite-type titanate containing interlayer H2O 
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In order to face the problem of limited resources of lithium, mainly located outside Europe, 

many studies have been recently focused on the development of batteries using Earth abundant 

elements, such as sodium, magnesium or potassium1. Potassium turned out to be very 

interesting because of the low standard potential of the K+/K redox couple (-2.94 V vs. ESH) 

leading to energy densities as high as those of Li-ion batteries (LIB). Moreover, the solvation 

radius of K+ ions is smaller than that of lithium, inducing a better ionic conductivity in the 

electrolyte. 

Graphite, the most common anode material in LIBs with a theoretical specific capacity of 370 

mAh.g-1, is known to be active also in K-ion batteries (KIB). Indeed, K+ ions can intercalate 

between the graphene layers of graphite up to the formation of KC8, corresponding to a 

theoretical specific capacity of 279 mAh.g-1. The mechanism of this intercalation was 

previously studied by ex situ X-Ray Diffraction (XRD) and Raman spectroscopy, which suggest 

at least three reaction steps with the successive formation of KC36, KC24 and KC8.
2 

Graphite electrode exhibits a reversible capacity of 250 mAh.g-1 over 50 cycles at 25 mA.g-1 

which is close to the theoretical capacity. The corresponding derivative curve shows distinct 

reduction/oxydation peaks. Some of them, non reversible, can be attributed to the electrolyte 

decomposition in the first cycle and the others, to the formation of specific graphite intercalation 

compounds.  

 

 

 

 

 

 

Figure 4. (a) Galvanostatic charge/discharge of graphite in K half-cell and (b) the 
corresponding derivative curves  

(a) (b) 
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This complex electrochemical behaviour prompt us to investigate the intercalation mechanism 

of K+ in graphite using both operando XRD and Raman spectroscopy. The combination of the 

results of these two techniques allows a better understanding of the different steps of this 

mechanism, which is then compared to those already proposed in the literature. 

 

 

 

Figure 5. Operando XRD pattern of graphite anode 
 
 

References 

(1)  Kubota, K.; Dahbi, M.; Hosaka, T.; Kumakura, S.; Komaba, S., Chem. Rec. 2018, 459–479. 

(2)  Jian, Z.; Luo, W.; Ji, X. Carbon Electrodes for K-Ion Batteries. J. Am. Chem. Soc. 2015, 137 (36), 

11566–11569. 

 



O21 

62 

 

 

 

Sur la présence de feuillets d’anions aurure  

au sein des phases lamellaires graphite-potassium-or 

 
Lucie Speyera, Inass El Hajja, Sébastien Cahena, Mélissa Faucharda, Yasuhiro Kobayashib, 

Philippe Lagrangea, Makoto Setob, Claire Hérolda 

a Institut Jean Lamour, UMR 7198 CNRS – Université de Lorraine, 
a 2, allée André Guinier, BP 50480, 54011 Nancy cedex, France 

b Institute for Integrated Radiation and Nuclear Science, Kyoto University,  
b Kumatori, Osaka 590-0494, Japon 

 

 

En raison de sa structure lamellaire, le graphite peut accueillir diverses espèces 

chimiques dans ses espaces interfeuillets pour former des composés d’intercalation du graphite 

(CIG) par le biais de réactions d’oxydo-réduction. Les composés formés par intercalation de 

métaux ou d’alliages métalliques font l’objet de nombreuses recherches en raison de leurs 

propriétés physiques intéressantes : en effet, certains d’entre eux sont supraconducteurs.  

Ce travail concerne l’intercalation de l’or dans le graphite. Le choix de l’or comme 

intercalat est motivé par ses propriétés particulières : il s’agit du métal le plus électronégatif 

(2,54 dans l’échelle de Pauling). Par ailleurs, il précède dans la classification périodique les 

éléments mercure et thallium, qui forment des CIG par la méthode alliage fondu potassium-

métal. Plusieurs composés ont pu être préparés, selon les conditions expérimentales, par 

immersion d’une plaquette de pyrographite dans des alliages fondus or-potassium. Notamment, 

une phase ternaire pure et stable présentant un empilement pentacouche a pu être isolée et a fait 

l’objet de plusieurs études (1), (2). Cette phase, notée composé γ, possède une formule chimique 

K1,3Au1,5C4. La Figure 1 présente le diagramme de diffraction des rayons X des réflexions 00l 

de ce composé, ainsi que la séquence d’empilement selon l’axe c déterminée à partir de ces 

données.  

 

 
 

Figure 1 : a) Diffractogramme 00l, b) séquence d’empilement selon l’axe c pour le CIG γ (2). 

 

Les résultats de diffraction des rayons X permettent d’établir un empilement 

C-K-Au-Au-Au-K-C pour le CIG γ. Cette structure peut être associée aux transferts de charge 

qui s’établissent entre les différents éléments constitutifs du composé. Les plans de potassium 

acquièrent une charge partielle positive, tout comme dans le binaire KC8 qui est bien connu 
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pour être donneur d’électrons vis-à-vis du graphite. De fait, il est possible d’envisager une 

charge partielle négative portée par les atomes d’or, ceci étant conforté par plusieurs études 

faisant état de l’existence de l’anion aurure Au- (3) en particulier lorsque celui-ci est associé à 

des cations de métaux alcalins (4).  

 Nous présentons dans ces travaux les résultats de plusieurs études spectroscopiques 

visant à caractériser l’état d’oxydation de l’or dans le CIG γ, en particulier de récentes mesures 

de spectroscopie Mössbauer 197Au, présentées Figure 2. 

 

 
Figure 2 : Spectre Mössbauer 197Au (16 K) du CIG γ. 

 

Le signal observé peut être décomposé en deux contributions distinctes, un singulet et un 

doublet. Ces deux composantes traduisent l’existence de deux environnements chimiques 

différents pour les atomes d’or, en accord avec la séquence d’empilement du composé γ. Tous 

deux indiquent une charge partielle négative pour les atomes d’or (5), et confirment donc la 

stabilisation, grâce aux couches de potassium chargées positivement, de feuillets 

bidimensionnels d’anions aurure. Ce résultat est à relier à l’électronégativité particulièrement 

élevée de l’or, propriété qui avait motivé les premières recherches sur son intercalation dans le 

graphite. 
 

Références : 

(1) M. Fauchard, S. Cahen, P. Lagrange, J.-F. Marêché, C. Hérold. Carbon 65 (2013) 236. 

(2) M. Fauchard, S. Cahen, P. Lagrange, G. Medjahdi, P. Berger, C. Hérold. Carbon 140 (2018) 182. 

(3) M. Jansen. Chem. Soc. Rev. 37 (2008) 1826. 

(4) R. E. Watson, M. Weinert. Phys. Rev. B 49 (1994) 7148. 

(5) R. J. Batchelor, T. Birchall, R. C. Burns. Inorg. Chem. 25 (1986) 2009. 

 



O22 

64 

 

 

 

Hard carbons: host materials for sodium ions    

 

 

Adrian Beda a*, Pierre-Louis Taberna b,c, Patrice Simon b,c, Camélia Ghimbeu a,c 

 
a Université de Strasbourg, Université de Haute Alsace, Institut de Science des Matériaux de 

Mulhouse, CNRS UMR 7361, 15 rue Jean Starcky, 68057 Mulhouse-France 
b Université Paul Sabatier Toulouse III, CIRIMAT, UMR-CNRS 5085, F-31062 Toulouse, France 

c Réseau sur le Stockage Electrochimique de l’Energie (RS2E), FR CNRS 3459, 80039 Amiens Cedex, 

France 

 
*Presenting author’s e-mail: adrian.beda@uha.fr 

 

 

 

Carbon-based materials have been studied theoretically and experimentally for a long time 

as electrode materials for energy storage applications in supercapacitors, batteries (i.e. Li-ion 

batteries), fuel cells, etc. However, the high demand of energy claimed by the modern society 

leads to the necessity of finding alternative sources of power. An example is represented by 

sodium ion batteries (Figure 1) which are a cheaper alternative to lithium ion batteries, highly 

used nowadays as power source.  

Hard carbon has been extensively studied in the  past 5 years as host material for sodium 

ion batteries due to its disorder structure combining amorphous/graphitic domains and 

micropores, known as the “falling cards model”. The structure is particularly interesting for Na-

ion storage since graphite, the anode material used in lithium ion batteries, does not intercalate 

reversibly sodium ions. 

We report here about the synthesis and characterization of an environmentally friendly-

prepared hard carbon to be used as negative electrode in Na-ion battery (NIBs) applications.  

 

 
 

Figure 1. NIBs schematic representation 

 

The synthesis procedure is very simple and consists in the dissolution of phloroglucinol and 

glyoxylic acid in solvent. The solution is next polymerized at constant temperature by placing 

it on an oil bath. Once the gel formed, it is dried at a temperature up to 150oC and the hard 

carbons are obtained by annealing at temperatures between 1100oC and 1700oC under Ar. 

Further, several characterization techniques  were used to analyze material’s physico-chemical 

and electrochemical properties.  

Na+

Separator

Charge

Discharge

Na+

Na+

Na+

Na+

Na+

Cathode Anode

Electrolyte

A
l c

o
ll

e
ct

o
r A

l co
lle

cto
r

mailto:adrian.beda@uha.fr


 

65 

The structure of the materials was studied by XRD and Raman analysis. Amorphous 

materials, combining disordered and graphitic domains, with a high disorder degree and large 

d-spacing (3.7-4 Å) were obtained. Textural analysis revealed materials with low SSA (4-80 

m2/g)  while micro and ultra-micropores pores (down to 0.4 nm) were observed by using N2 

and CO2 adsorption gases. In which concerns the morphology, random particles of different 

sizes and shapes could be observed. However, spheres could be obtained by slightly changing 

the synthesis procedure. Such features suggest that the obtained materials are compatible with 

the storage of sodium ions. This aspect will be further discussed.  

The storage of sodium ions in hard carbons is achieved by insertion reaction within the 

graphitic domains and into the porosity. The most recent studies [1], [2] state that Na-ions are 

first inserted into the porosity (in the range 0.2-2 V), while the plateau at low voltage is linked 

to sodium intercalation between the graphene layers (Figure 2).  

 
Figure 2. Na+ storage mechanisms in hard carbon materials 

     

    Electrochemical performances of the materials have been investigated and a reversible 

capacity of 270 mAh/g [3] was found for several hard carbons and a high Couloumbic efficiency 

of 100% is reached after few cycles. Moreover, in some cases, the capacity was found constant 

over long term cycling.  

    To conclude, a simple and efficient synthesis approach is used to obtain green phenolic resins 

and further hard carbon materials. Physico-chemical characterization highlight materials that 

can be successfully used as negative electrodes for Na ions storage with high electrochemical 

performances obtained (reversible capacity of 270 mAh/g and stability over long-term cycling).  
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Les nitridocobaltates lamellaires de formule Li3-2xCox□xN (structure-type Li3N, 0 ≤ x≤ 0.44) 

sont prometteurs en tant que matériaux d'électrodes négatives pour les batteries Li-ion [1-3]. 

Les conductivités ioniques et électroniques de ces composés ont été étudiées en fonction des 

concentrations en ions cobalt, lacunes cationiques (□) et ions lithium (Fig. 1). 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 1 : Structure hexagonale (P6/mmm) de Li3-2xCoxN. Les ions Li+ sont substitués par des 

ions Co+2 dans les sites 1b (en vert), d’où la création d’une quantité égale de lacunes □ dans 

les sites 2c Li+ (en rouge). Les ions N3- ions remplissent les sites 1a (en gris). 

 

Les spectres de conductivité (Fig. 2) et de permittivité ont été réalisés entre 60 Hz et 10 GHz 

(de 200 à 300 K) [4]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 2 : Partie réelle ’ de la conductivité en fonction de la fréquence pour Li3-2xCoxN 

(x = 0, 0.05, 0.12, 0.25, 0.32, 0.39 and 0.44). Température = 300 K. 

 

Les résultats expérimentaux montrent deux régimes distincts de conduction électrique: le 

premier est dû à la diffusion des ions lithium (pour 0 ≤ x ≤ 0.25) et le second, aux transferts 
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électroniques (pour x ≥ 0,3). Deux transitions de percolation ont alors été mises en évidence et 

associées à des transferts ioniques 3D (seuil à x ≈ 0.11) et à des transferts électroniques 2D 

(seuil à x ≈ 0.30). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure 3 : Conductivités ionique (■) et électronique (■) des cristallites (grains) 

en fonction de la teneur x en cobalt. 

 

Des polarisations électriques apparaissent avec des fréquences caractéristiques croissantes 

selon l'ordre suivant: (a) interface échantillon / métallisation; b) particules (agrégats de grains); 

(c) grains (cristallites); (d) mouvements ioniques et électroniques locaux dans les grains. Les 

évolutions des paramètres de relaxation diélectrique associés (intensité et fréquence) en 

fonction de la teneur en Co confirment ces deux transitions. En effet, la conductivité du grain 

présente une discontinuité vers le seuil de percolation électronique, où toute conduction ionique 

devient négligeable. 

 

En conclusion, la spectroscopie diélectrique, des basses fréquences aux micro-ondes, permet de 

discriminer les propriétés de transport électrique des composés Li3-2xCox□xN et de comprendre 

en partie leur comportement électrochimique. 
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L’augmentation de la densité d’énergie des accumulateurs Li-ion est un défi 

technologique majeur pour permettre le déploiement à plus large échelle de ces systèmes. A 

l’électrode négative, le silicium est un bon candidat pour remplacer le graphite, grâce à sa 

capacité de stockage théorique dix fois supérieure. Cependant, le processus de lithiation et de 

délithiation s’accompagne d’une variation volumique de l’alliage de 280 % (1). Ainsi, 

l’interface solide/électrolyte (SEI) se fracture et de nouvelles surfaces de silicium sont en 

permanence exposées, entrainant une perte rapide de capacité par consommation du lithium lors 

de la formation de cette SEI. 

 

La maitrise et la compréhension de la formation de la SEI représentent donc un enjeu 

majeur pour le fonctionnement à long-terme des batteries. La modification de la surface de 

silicium, par le dépôt d’une couche de carbone, limite le contact avec les solvants de 

l’électrolyte tout en rendant possible le passage des ions lithium vers le cœur de silicium (2). 

Ainsi nous proposons la synthèse de nanoparticules Si@C de morphologie cœur-coquille. Cette 

synthèse est réalisée en une seule étape par pyrolyse-laser à double étage (3).  

 

 
Figure 1 : Spectroscopie STEM-EELS montrant le dépôt homogène de la couche de 

carbone sur les particules de silicium 

 

Ce procédé de synthèse en phase gaz permet d’obtenir des nanoparticules de dimensions 

contrôlées avec un dépôt homogène de carbone en surface des nanoparticules. Les 

nanoparticules de silicium sont synthétisées dans une première zone de réaction, et sont ensuite 

transférées dans une seconde zone où est effectué le dépôt de la coquille de carbone à leur 

surface grâce à la dissociation d’un précurseur carboné par le laser. La séparation des deux 

zones de réaction permet l’obtention d’une interface nette entre les particules, comme le 
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montrent les images STEM-EELS de la Figure 1. Cette méthode permet de varier facilement la 

teneur en carbone. 

 

Nous montrons que la coquille de carbone permet d’améliorer les performances du 

silicium par une meilleure utilisation de la matière active et l’effet de la teneur en carbone de la 

matière active peut être évalué. 

 

 
Figure 2 : Comparaison des performances électrochimiques des nanoparticules de 

silicium et des nanoparticules de silicium recouvertes de carbone 

 

Des analyses in situ par spectroscopie d’impédance électrochimique résolue en potentiel 

(SPEIS) ont été menées afin de mesurer la résistance de la SEI. L’évolution de cette résistance 

sera présentée et peut être corrélée aux mécanismes de formation et à l’évolution des 

caractéristiques de la SEI. La comparaison des résistances pour les matériaux recouverts, ou 

non, de carbone démontre le rôle bénéfique que joue la coquille de carbone dans la stabilisation 

de la SEI. En outre, la SPEIS peut également donner des indices sur la composition chimique 

de la SEI l’électrode. 
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La couche de passivation à la surface des électrodes négatives appelée SEI pour « Solid 

Electrolyte Interface » joue un rôle clé dans le fonctionnement des accumulateurs Li-ion et fait 

par conséquent l’objet de nombreuses études. En effet, la qualité de ce film a un fort impact sur 

les performances (durée de vie) et la sécurité de la cellule.  

Initialement proposée par Peled et al. [1], la composition de la SEI ainsi que sa nanostructure 

pour des électrodes de graphite et de silicium [2], [3] font aujourd’hui consensus dans la 

communauté scientifique. Bien que des mécanismes de formation aient été proposés dans la 

littérature [4], sa stabilité, ses propriétés de résistivité électronique[5] et de transport ionique 

sont très étudiées. 

 

Mes travaux portent sur la dynamique du lithium au sein d’une cellule Li-ion, en particulier de 

la SEI, et utilise une méthode particulière : le traçage isotopique. Il est en effet possible via 

l’utilisation d’une contre-électrode et d’un électrolyte enrichis ou non en 6Li d’étudier  la 

distribution du lithium au sein des électrodes et de la SEI par spectrométrie de masse d’ions 

secondaire à temps de vol (ToF-SIMS) et résonance magnétique nucléaire (RMN) à l’état 

solide. 

 

 
 

Figure 1 : Exemple de marquage isotopique de la SEI pour l’étude du 2ième cycle. 

Profilométrie ToF-SIMS de la surface du matériau.  
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En parallèle de cette étude sur la compréhension de la SEI, je me penche également sur une 

méthode permettant de compenser le lithium irréversiblement bloqué dans la SEI : la 

surlithiation de la cathode par ajout d’un sel de lithium sacrificiel. Proposé par Shanmukaraj et 

al.,[6] le sel se décompose électrochimiquement à la cathode lors de la première charge  libérant 

des ions lithiums additionnels ainsi que des sous-produits gazeux qui peuvent être aisément 

évacués. Cette stratégie permet de compenser de façon simple et bon marché les déséquilibres 

induits par la différence de capacités irréversibles qui existe dans des accumulateurs haute 

énergie tels que ceux à base de Si//NMC. 

 

 

 

 
 

Figure 2 : Principe de la  surlithiation de la cathode par un sel sacrificiel.  
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MnO2 is undoubtedly one of the most promising candidates among metal oxide materials for 

supercapacitor applications (1)(2). Moreover, MnO2 with different morphologies and structures 

can be obtained depending on the synthesis route as it has been highlighted by several authors 

(3). However, the charge-storage capability can be greatly influenced by the oxide nature (4). 

Herein, we report for the first time, the synthesis of MnO2 using solvents-assisted method 

leading to materials with wide range of structures and morphologies. The solvents, acting like 

a template, allow, to some extent, the control of the morphology and the structure of the 

obtained oxide. Therefore, amorphous as well as crystalline structures, such as Birnessite shown 

in Fig.1, have been prepared by adjusting the synthesis parameters. SEM images, shown in 

Fig.1a exhibit typical morphology of amorphous and Birnessite-type materials. Moreover XRD 

analysis, presented in Fig. 1b, validate the results in term of morphology and structure.     

 

 
 Figure 1: (a) SEM images and (b) XRD spectra of the amorphous and Birnessite MnO2 

 

This synthesis method is less time and less energy consuming by comparison to methods other 

group (5) and therefore can be considered as easily scalable method. Furthermore, selected 

solvents are not hazardous or toxic. 
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In term of performances, shown in Fig. 2a and Fig. 2b, the optimized structure exhibits constant 

specific capacitances around 200 F.g-1 with mass loading from 1.5 to 15 mg.cm-2. Moreover, in 

term of storage mechanism, Birnessite material exhibits a pseudocapacitive behavior and a 

faster capacitive behavior than amorphous material.  

   

 
Figure 2: (a) cyclic voltammetry at 2mV.s-1in K2SO4 0.5M and Impedance spectroscopy of the 

amorphous and Birnessite MnO2 

 

These differences between amorphous and crystalline Birnessite structure can be explained by 

the porosity nature, shown in table 1, of the as-sample. Birnessite MnO2 exhibit mostly 

microporosity which is more suitable for electrochemical storage.  

 

Sample 
Specific Surface 

(m2.g-1) 

Total pore volume 

(cc.-1) 

Pore type 

Amorphous MnO2 200 0.256 Macropore (40%) 

Birnessite MnO2 50 0.095 Micropore (70%) 

    

Table 1: Porosity parameters of the amorphous and Birnessite MnO2 
 

Textural and structural properties have been examined as function of oxide structure and 

synthesis conditions highlighting a clear correlation between the structure and the 

electrochemical properties of the oxide.   
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The family of layered materials currently attracting most interest for practical applications is 

that of Li and Mn-rich Li1+xM1-xO2 layered oxides, with the overall Li/M ratio >1, M being Mn, 

Ni and Co 3d transition metals. Indeed, they offer very high reversible capacities (> 230 mAh/g) 

and the composition rich in manganese fulfills sustainability, availability and cost issues. The 

exceptional capacity delivered by these layered oxides is in fact explained by the reversible 

participation of oxygen anions to the redox processes. [1-4] This reaction is reversible within the 

bulk, occurring without any major structural modification, whereas oxidized oxygen ions are 

destabilized at the surface, leading to oxygen loss and structural reorganization at the outer part 

of the particle. [5-6] This structural reorganization is at the origin of a voltage profile evolution 

upon cycling and of a continuous decrease in energy (Fig. 1), and its kinetics is obviously highly 

dependent on the composition of the pristine material.[7] The challenge in the field is now to 

develop alternative compounds with low cost and environmentally friendly metals being able 

to promote the participation of oxygen anions in the redox processes, with optimized and 

stabilized electrochemical performance over long range cycling. 

 

A large number of compositions are currently under study in our group at ICMCB, screening 

the composition in transition metal ions in a series of materials Li(NiIIMnIV
x+3yCoIII

1-2(x+2y))O2 

recently reported to stabilize cationic vacancies on the transition metal sites (i.e. in the slabs). 

[8-10] We focused our efforts on compositions showing a Li/M ratio ranging between 1 and 1.5 

and a Mn content being at least 45 at.% of M (Fig. 2), as they deliver very attractive reversible 

capacities with a limited first cycle irreversible capacity. The phase diagram was established as 

function of the M composition and of the Li/M ratio using the combination of Synchrotron X-

ray and neutron powder diffraction analyses. During this presentation, we will discuss in details 

the relationship between the synthesis conditions, the composition, the structure and the 

electrochemical performance of these materials, but also the subtle differences identified in the 

structural modifications observed in different cycling conditions to determine the optimized 

formation of the electrode material for its cyclability upon long range cycling. 
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Fig. 1: Changes in the voltage profile upon cycling of Li//Li1.20Ni0.13Mn0.54Co0.13O2 type cells 

 

 
Fig. 2: Adapted from [10]. Ni−Mn−Co ternary diagram with every point representing a NixMnyCo1−x−y precursor 
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Les microbatteries tout-solide utilisant un électrolyte solide céramique ont été développées 

jusqu’à présent pour des applications à température ambiante. La stabilité thermique de 

l’électrolyte solide laisse envisager l’utilisation de ces dispositifs à des températures 

sensiblement plus élevées, en vue notamment d’alimenter des capteurs autonomes localisés en 

zone chaude (150-200°C). Afin d’évaluer la viabilité de ces microbatteries, un premier axe 

d’étude concerne l’évaluation de la stabilité thermique de ses différents matériaux constitutifs. 

L’oxyde de cobalt lithié Li1-xCoO2 est un des matériaux d’électrode positive les plus utilisés 

dans les microbatteries commerciales. Sa stabilité en température a été étudiée pour la première 

fois en 1994 par l’équipe de J. Dahn1, et depuis, peu d’études ont cherché à évaluer son 

comportement en température en l’absence d’électrolyte. 

A partir d’une poudre de LiCoO2 commerciale, une série de poudres délithiées a été obtenue 

par oxydation chimique en solution par du NO2BF4
2,3. Les composés obtenus ont été 

caractérisés par ICP-OES afin de déterminer le rapport Li/Co. Des analyses par DRX et 

spectroscopie Raman ont été réalisées sous atmosphère inerte afin de s’assurer de la pureté des 

produits après délithiation (figure 1a et 1b).  

 

   
 

Figure 1 : Diffractogrammes synchrotron (a) et spectres Raman (b) obtenus sur des poudres 

de Li1-xCoO2 après délithiation chimique d’une poudre commerciale de Li1,03CoO2 

(a) (b) 
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La stabilité thermique des poudres délithiées a été caractérisée par DSC en creuset scellé. Pour 

toutes les phases délithiées, un pic exothermique lié à la décomposition de Li1-xCoO2 est 

observé avec dégagement de dioxygène4. Des analyses après vieillissement sous argon ont été 

effectuées par DRX et spectroscopie Raman pour des températures allant de 100 à 200 °C 

(figure 2a et 2b). Les résultats montrent que la phase délithiée initiale se décompose pour former 

une phase HT-LiCoO2 et une phase spinelle dès 100 °C et ce quelle que soit la composition 

initiale de la phase délithiée. 

 

    
 

Figure 2 : Diffractogrammes (a) et spectres Raman (b) obtenus sur des poudres de Li1-xCoO2 

après vieillissement à 200 °C sous argon durant 5 jours 

 
Le mécanisme de décomposition a été étudié par DRX in situ en température, de 25 à 300 °C. 

Les résultats permettent d’identifier un mécanisme en une seule étape comme reporté dans la 

littérature1,4. L’identification de la composition exacte de la phase spinelle est encore à l’étude, 

notamment par spectroscopie RMN et XPS. 
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Atomic layer fluorination (ALF) is a technique that allows the chemical modification of a 

material surface with a minimal number of fluorine atoms yet giving rise to enhanced and 

augmented properties.1 We are working on electrode materials of Li-ion systems such as LTO, 

LCO, NCA, or LCP. Each ALF-modified material displays improved properties. We will focus 

here on NCA, Li(Ni0.80Co0.15Al0.05)O2, an intercalation compound. It could accommodate up to 

0.8 Li+ and has a higher specific capacity than LiCoO2 (LCO), higher energy density, and is 

made for moderate rate applications. This limitation is mostly due to slow lithium diffusion. If 

the NCA could be used for high charge/discharge applications, it would lead to an incremental 

breakthrough in the industry.2-6 

Here, we show that by modifying the surface of commercial NCA materials, it is possible to 

enhance their electrochemical properties: better cycling (25% more capacity at cycle 100), 

improvements on polarization (1 order of magnitude less polarized), better cycling at high rates 

(well... it simply cycles when pristine material does not...). 

 

The pristine material is the layered oxide NCA which is submitted to fluorination through 

thermal decomposition of xenon difluoride. The combined techniques of 19F NMR and XPS 

provide a thorough investigation of the material 

structure and surface, and allow for a precise 

determination of F atom environment in the 

solid electrode material. 

The amount of fluorine in the sample is simply 

controlled by selecting time and proportion of 

reactants. Two samples will be detailed in the 

present work: NCA-F1 (low fluorine amount) 

and NCA-F2 (higher fluorine amount). 

The amount of fluorine is first determined by 

quantitative 19F NMR measurement with help 

from an internal reference (Figure 1). NCA-F1 

has 0.041 mol of fluorine per mol of NCA, 

while NCA-F2 has 0.071 mol of fluorine per 

mol of NCA.  Figure 6. NMR spectra of NCA-F1 and NCA-F2 

materials 
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Figure 2. Galvanostatic cycling of NCA, NCA-F1, and NCA-F2. 

 

The cycling ability of NCA, NCA-F1 and NCA-F2 is displayed in Figure 2. The specific 

capacity of pristine NCA is improved after fluorination. Both NCA-F1 and NCA-F2 cycle at 

higher current rates than NCA.  

We will present our operando ATR-FTIR studies on NCA material in order to understand the 

origin of the improved electrochemical behavior of fluorinated NCA. 

 

The present study is part of an ANR proposal (aapg 2019) called GANDALF, PRCE projects 

involving IPREM, ICCF, ICGM and SAFT, and is part of the work done by Youn CHARLES-

BLIN, PhD student from Montpellier and funded by RS2E. 
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Interest in supercapacitors (SC) is booming these last years due to their potential application as 

complementary energy storage devices in electric vehicles. However, for a large-scale 

development, the energy density, which is usually poor in traditional EDLC, has to be increased. 

To fulfil this criterion, the development of hybrid supercapacitor systems represents a very 

promising outcome.1 These latter are most of the time built with a carbon negative electrode 

having a capacitive storage to keep good power performances and a battery-like or 

pseudocapacitive positive electrode to increase the energy density (see Figure 1).  Moreover, 

the asymmetric configuration of hybrid supercapacitors allows extending the operating voltage 

window of aqueous electrolytes to more than 2V, which makes them safe compared to currently 

available SC made of often-harmful organic electrolytes.2  

 
Figure 1. Left) Ragone plot representing the energy density versus the power density for 

different energy storage devices and right) a scheme of a hybrid supercapacitor. 

 

Nevertheless, to take the best of the positive electrode material, a nano-structuration is essential 

to design the electrode material morphology (particle size, specific surface area, porosity …). 

Most of the time, the nanostructuration offers large surface areas and provides short diffusion 

paths for ions and electrons which compensate the usually poor electronic conductivity of metal 

oxide/hydroxide electrode materials.3 To do so, we will present in this work an innovative 
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approach, based on ionothermal synthesis and applied to ß(III) cobalt oxyhydroxide. The 1-

pentyl-3-methyl-imidazolium bromide (PMIMBr) and 1-ethyl-3-methylimidazolium 

tetrafluoroborate (EMIMBF4) ionic liquids, used during the precipitation synthesis, play the 

role of template in order to drive the agglomeration of the ß(III) cobalt oxyhydroxide 

nanoplatelets to increase the porosity and more especially the pore size of the electrode material. 

For instance, the bigger pore volume favors the accessibility to electrode surface and enhances 

the ionic diffusion through the electrode material. Additionally, during the synthesis the ionic 

liquids functionalize HCoO2 leading HCoO2-IL nanohybrids and hence, modify the surface 

properties.  

This surface modification shifts the oxidation redox potential Co3+/Co4+ to lower tension and 

inside the electrochemical windows of 5M-KOH, which strongly enhances the specific 

capacitance (see Figure 2).4  

 
Figure 2. Comparison of the pore size diameter, the porosity and the specific capacity 

between HCoO2 (in black) and HCoO2-IL (in red). 
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Ces dernières années, un grand intérêt a été porté aux matériaux fluorés comme matériaux 

d’électrodes positives dans les batteries Li-ion et Na-ion. Le principal intérêt qui est porté aux 

composés fluorés est que le fluor, du fait de sa forte électronégativité et de sa faible 

polarisabilité, induit des liaisons très fortement ioniques avec les éléments avec lesquels il est 

lié. La nature très ionique de cette liaison a pour effet d’élever le potentiel vs Li/Li+ (ou 

Na/Na+) du composé. Ainsi de manière générale, les fluorures démontrent des potentiels plus 

élevés que ceux des oxydes correspondants, comme on peut le voir dans les figures [1-2]. Les 

composés fluorés contenus dans la batterie (l’électrolyte (LiPF6, …), …) peuvent interagir avec 

le matériau d’électrode et en limiter ainsi la durée de vie , c’est pourquoi des matériaux 

d’électrode dont la surface est déjà fluorée peuvent être intéressants pour augmenter la durée 

de vie des batteries.  

Ici, nous présentons la fluoration d’oxydes de vanadium en milieu aqueux par HF(aq). Cette 

méthode de fluoration permet d’éviter la formation de composés fluorés ou oxyfluorés gazeux 

ou volatils dans les conditions de synthèses ou d’utilisation. Le précurseur (V2O5) est placé dans 

un bécher en Téflon® en présence d’un excès d’acide fluorhydrique (40%) qui est évaporé 

après dissolution complète de l’oxyde de vanadium. Ainsi, un nouvel oxyfluorure de vanadium 

V2O4F2, 2H2O, encore non rapporté dans la littérature, a été obtenu. V2O4F2,2H2O cristallise 

avec une forme 2D dérivée de la structure de type WO3,H2O reportée dans la figure 1 avec un 

groupe d'espace Pnma, avec a = 10,6644 (10) Å, b = 5,2015 (10) Å et c = 5,0607 (10) Å, 

déterminés par la poudre X diffraction des rayons. Cette structure a été confirmée par diffusion 

Raman et FTIR, par XPS et 19RMN. La stabilité thermique de V2O4F2,2H2O montre qu’une 

défluoration aux alentours de 150 °C conduit à un composé V2O5 nanostructuré et exfolié. Le 

comportement électrochimique et structural de cette forme de V2O5 apparaît différent de celui 

de V2O5 microstructuré au cours du processus d’insertion du Li; de plus, les capacités 

électrochimiques apparaissent plus élevées que pour le matériau en vrac quel que soit le débit 

actuel [3-4]. 

Les propriétés électrochimiques intrinsèques du V2O4F2,2H2O ont été étudiées. Ce matériau 

peut insérer de manière réversible jusqu'à 2.5 Li + par vanadium au-dessus de 2,0 V (C / 60), 

délivrant une capacité gravimétrique de ~280 mAh.g-1 ce qui fait de V2O4F2,2H2O un nouveau 

matériaux d’électrode d'intercalation prometteur. Parallèlement, les propriétés tribologiques de 

ce composé ont été testées par une méthode de balle sur plan. Les résultats montrent une 

diminution significative du coefficient de frottement par rapport à V2O5: de 0,65 (pour V2O5) à 

0,18 (V2O4F2,2H2O). Les performances électrochimiques de V2O4F2,2H2O à un régime de 

courant C/60 ainsi que les coefficients de frottement de cet oxyfluorure et de V2O5 sont donnés 

dans la figure 2. 
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Figure 1 : Diffractogrammes X de : (gauche) V2O5 utilisé comme précurseur (ligne noire) et 

du composé obtenu après évaporation de HF(aq) noté V2O5+HFaq (ligne rouge). (droite) 

Description de la structure lamellaire du composé V2O5+HF(aq) ,  

 

 

Figure 2 : (gauche) Cycles galvanostatiques de V2O4F2,2H2O pour un régimes de courant = 

C/60  entre 4,0 V et 3,1 V et 4,0V et 2V. (droite) Courbes des coefficients de friction sur les 

100 premiers cycles pour les matériaux V2O5 massif(a), V2O4F2,2H2O (b). 

 

 

En conclusion, V2O4F2,2H2O apparaît comme un nouvel oxyfluorure de vanadium 

multifonctionnel aux performances prometteuses dans les domaines des batteries et de la 

tribologie. De plus, ce matériau constitue un intermédiaire intéressant et original pour la 

préparation d’oxyde de vanadium nanostructuré aux performances électrochimiques 

améliorées. Des résultats et des propriétés similaires de peuvent être obtenus avec le 

molybdène. 
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En raison de sa structure lamellaire, le pentoxyde de vanadium -V2O5 a été très tôt identifié 

comme un exemple remarquable de réseau hôte pour la réalisation de réactions d’insertion. 

Depuis les années 1980, de nombreux travaux ont souligné son intérêt comme matériau 

d’électrode positive de batteries au Li et Li-ion. En effet, la présence de 2 ions V5+ dans sa 

structure ouverte permet de disposer de tensions élevées, de 3,5 V à 2 V avec une capacité 

spécifique de 280 mAh g-1 pour 2 ions Li+ insérés.  

Nous présentons ici les performances électrochimiques d’une autre variation structurale de 

V2O5 : la forme polymorphe '-V2O5. La structure de '-V2O5 est constituée des mêmes briques 

élémentaires que celles de -V2O5, des pyramides à base carrée VO5, mais avec une 

construction des feuillets différentes (Figure 1). Ce composé est synthétisé selon un procédé de  

chimie douce basé sur des réactions en solution et des traitements thermiques modérés 

(températures inférieures à 300°C), en utilisant comme précurseur -V2O5 préparé selon le 

procédé polyol [1]. Ce protocole de synthèse permet l’obtention d’une nanostructuration, les 

particules de '-V2O5 présentant des tailles homogènes, de l’ordre de 100 à 200 nm.  

 

 
Figure 1 : Représentations structurales et paramètres de maille de - et '-V2O5 

 

Le premier cycle de décharge / charge de ’-V2O5 en milieu organique lithié est présenté sur la 

Figure 2 et comparé à celui obtenu dans la même gamme de potentiel pour le composé 

micrométrique -V2O5. On observe que le processus redox dans ’-V2O5 se produit à un 

potentiel plus élevé d’environ 200 mV que celui du composé commercial -V2O5 et engage la 

même capacité de 1 Li+/mole d’oxyde, d’où un gain en densité d’énergie. On démontre par 

ailleurs des performances accrues en termes de cyclabilité et de tenue aux forts régimes pour 

l’oxyde ’-V2O5 nanométrique par rapport à celles du même composé micrométrique issu d’un 

traitement thermique à haute température (700°C) du précurseur commercial -V2O5. La 

caractérisation de ’-V2O5 se poursuit, notamment via l’étude de l’impact de la nanotructuration 

sur les paramètres cinétiques de la réaction redox. 
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Figure 2 : Premier cycle de décharge / charge des deux polymorphes - et '-V2O5 

 

Un autre enjeu majeur repose sur le développement de systèmes pour des applications à grande 

échelle tels que le stockage stationnaire des énergies renouvelables intermittentes. Dans ce 

contexte, la technologie Li-ion présente certains désavantages parmi lesquels un coût élevé et 

des risques pour l’environnement et la sécurité des usagers. La recherche mondiale s’intensifie 

donc en direction de systèmes alternatifs. Parmi eux, les batteries rechargeables Li-ion en 

milieux aqueux constituent une voie exploratoire intéressante en raison de leur coût plus faible, 

leur forte compatibilité environnementale et des densités de puissance très supérieures par 

rapport aux systèmes non aqueux. Ces aspects nous ont incités à évaluer les potentialités des 

formes polymorphes de V2O5 vis-à-vis d’électrolytes aqueux. La batterie « hybride » Li-ion 

aqueuse ainsi considérée est constituée de V2O5 à la positive et de zinc métallique à la négative 

(Figure 3). 

 
Figure 3 : Système Lithium-ion fonctionnant en milieu aqueux avec Zn et V2O5 comme 

électrodes négative et positive respectivement 

 

Nos résultats préliminaires mettent en évidence des performances très prometteuses en termes 

de capacité et de cyclabilité pour les deux formes - et ’-V2O5. À titre d’exemple, 110 mAh g-1 

sont maintenus sur plusieurs dizaines de cycles à C/5, entre 0,7 et 1,6 V vs. Zn/Zn2+, pour 

-V2O5 commercial. L’impact de la nature du polymorphe cyclé et de la composition de 

l’électrolyte sur les performances électrochimiques est examiné. Nos efforts se portent 

également vers la compréhension des mécanismes redox, mettant en jeu probablement la 

compétition de plusieurs cations, et qui ne sont pas du tout abordés dans la littérature. 
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Among the different positive electrode materials studied for NIBs, Na3V2(PO4)2F3 

remains one of the most auspicious one due to its highly stable polyanionic framework and its 

high theoretical energy density of 500 Wh.kg-1 (for 2 Na+ ions), competitive with LiFePO4 

currently still used in LIBs.[1] Up to now for Na3V2(PO4)2F3, only two Na+ ions can be reversibly 

extracted, probably due to the stabilization of V3+-V5+ pairs upon sodium de-intercalation and 

to a high energy activation of Na diffusion in Na1V2(PO4)2F3, caused by sodium-vacancy 

ordering.[2,3] According to first principle calculations, this activation energy could be decreased 

by introducing disorder via transition metal substitution for vanadium or aliovalent anion 

substitution for fluorine.[4] Following this idea, we decided to study the effect of partial 

substitution of vanadium by smaller, lighter, cheaper and environmental friendly aluminum in 

order to explore the possibility of modifying the potential, the polarization and the redox 

couples involved in the insertion-deinsertion reactions.[5] In this work, two different synthesis 

approaches were explored and are compared on the basis of the structure, morphology and 

electrochemical performance of Na3V2-xAlx(PO4)2(F,O)3. Whereas the sol-gel method allows a 

higher degree of substitution and leads to powders with smaller particle sizes, the resulting 

materials, which are in fact oxyfluoro phosphates and V4+-rich materials, exhibit more limited 

reversible Na+ extraction compared to the materials obtained by ceramic reactions (Figure 1). 
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Figure 1 : The charge/discharge curves of Na3V1.5Al0.5(PO4)2F3, Na3V2(PO4)2F3, Na3V1.5Al0.5 (PO4)2FO2 

, and Na3V2(PO4)2FO2  at a cycling rate of C/10 per Na+. The materials were cycled versus Na metal in 

the electrolyte 1M NaPF6 in EC : DMC = 1 : 1 with 2 wt.% of FEC; b) The first derivative of the 

corresponding electrochemical curves. 
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Polyanionic materials are currently intensively studied as promising active materials for 

positive electrodes in Na-ion batteries thanks to their high stability and the fast ionic mobility 

within their structural framework. [1] Among those polyanionic materials, Na3V2(PO4)2F3 and 

Na3V2(PO4)2FO2 are the two most attractive ones due to their high voltage for two Na+ ions 

extraction and their high theoretical energy densities: 500 mAh.g-1 and 495 mAh.g-1, 

respectively. These two compositions are indeed the two end members of a family of 

compounds described with the general formula Na3V2(PO4)2F3-2yO2y where 0 ≤ y ≤ 1. [2-5] We 

will discuss here in depth the chemical reaction used to prepare these materials, in order to 

understand the nature of the impurities and active compounds formed in some specific 

conditions, as well as the stability of these active compounds in aqueous media.  

 

The combination of a large panel of characterization techniques reveals that the 

members of the Na3V2(PO4)2F3-2yO2y family are stable in aqueous media, with no water 

intercalation in the channels of the structure and no Na+/H+ or F-/OH- exchange, despite of the 

long immersion time (See Figure 1). These materials can thus be used for electrode formulation 

in aqueous media. [6] The electrochemical behavior and performance of Na3V
III

2(PO4)2F3, 

Na3V
IIIVIV(PO4)2F2O and Na3V

IV
2(PO4)2FO2 will be compared for different cycling potential 

windows, with careful attention to their chemical stability.  
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Figure 1: (a) Powder XRD patterns of Na3V2(PO4)2FO2, collected before and after washing, 

on a Cu K 1,2 diffractometer. The impurities highlighted by * are Na(PO3)3 and Na2V2O5. (b) 
31P ss-NMR spectra collected for Na3V2(PO4)2FO2 before and after washing. The spectra were 

recorded at 100 MHz (MAS = 30 kHz). (c) IR spectra of unwashed and washed Na3V2(PO4)2FO2 

powders in the wavenumber range of 400 – 4000 cm-1. (d) Comparison of the IR spectra of 

Na3V2(PO4)2F3, Na3V2(PO4)2F2.4O0.6, Na3V2(PO4)2F2O, Na3V2(PO4)2F1.5O1.5, and 

Na3V2(PO4)2FO2 powders recovered after washing in the wavenumber range of 800 - 1300 

cm-1. 
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All-solid-state lithium batteries are seen as the next generation of batteries owing to their 

potentially high energy and power densities, as well as improved safety compared to 

conventional lithium-ion batteries. Garnet Li7La3Zr2O12 (LLZO) solid electrolytes have 

recently attracted much attention as they can provide high lithium ion conductivity (10–3 to 10–

4 S cm–1)[1], a large potential window (up to 9V)[2][3], and good chemical stability. A large 

potential window enables high voltage cathode materials such as LiNi0.5Mn1.5O2 (LNMO) to 

be used. In order to obtain high energy densities, dense composite cathodes need to be prepared. 

A low interface resistance between the cathode material and the electrolyte is also required and 

may be obtained using sol-gel routes. Nevertheless, during high temperature co-sintering, 

impure phases are formed leading to a decrease of lithium conductivity[4]. Coating both 

cathode and electrolyte particles with lithiated borate glass is a route that is explored to reduce 

the formation of resistive interfaces during co-sintering[5].  

Commercially available spinel oxide and phosphate cathode materials were mixed with 

LATP solid electrolyte synthesized via solid-state route[6] (50:50 in mass ratio). Figure 1 shows 

SEM images LATP and cathode materials. The as-mixed powders were press into 13 mm 

diameter pellet under 350 MPa. Pellets have been sintered in alumina plates at 500°C, 600°C 

and 700°C in air during 1h. It has been previously reported[7][8] that LFP is the most thermally 

stable material with LATP among cathode material. Indeed, as shown in Figure 2a, no 

significant impurity peak can be found even at 700°C. In contrast, LMNO spinel oxide shows 

a lower thermal stability (Figure 2b). Degradation products formation begins at 600°C. 

LiMnPO4, Li3PO4 and TiO2 have been identified as impurities formed during the sintering 

process. Same degradation products have been found with LMO+LATP.  

To obtain dense layers by the sol-gel route, thermal treatment is required. As said 

previously, spinel oxides react with solid electrolyte at relatively low temperature. Li3BO3 

(LBO) has been reported[9][10] as a promising coating material to lower the reactivity between 

cathode and electrolyte materials. LBO has been synthesized by heating Li2CO3 and H3BO3 at 

1100°C during 15 minutes in platinum crucible and then quenched in stainless steel plate. 

Further investigations will be done to evaluate the ability of LBO to avoid impurities formation 

during sintering. 
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Figure 8a: XRD pattern of the as-mixed LATP+LFP (red), pellet sintered at 500°C (blue), 

at 600° (yellow) and at 700°C (green). Identified impurities: AlPO4 ( ) and Li2FeTi(PO4)3 ( ) 

Figure 2b: XRD pattern of the as-mixed LATP+LMNO (red), pellet sintered at 500°C (blue), at 600° 

(yellow) and at 700°C (green). Identified impurities: LiMnPO4 ( ), Li3PO4( ) and TiO2 ( ) 
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En parallèle de l’attrait scientifique pour les propriétés des matériaux 2D, les méthodes de 

synthèse se sont grandement diversifiées, notamment celles d’exfoliation des matériaux lamellaires en 

phase liquide.[1] Elles présentent l’avantage d’aboutir à des solutions colloïdales de nano-feuillets, 

facilement manipulables, à bien moindre coût que des méthodes d’élaboration physiques (par exemple 

la CVD) et avec de meilleurs rendements que les méthodes d’exfoliation mécanique (« scotch »).  En 

milieu liquide, la séparation des feuillets liés est basée sur l’affaiblissement des interactions entre les 

feuillets inorganiques. Pour ce faire, il convient d’utiliser des molécules organiques qui s’insèrent dans 

l’espace interfolliaire : cela peut être des molécules de solvant ou bien des ions qui pourront également 

jouer le rôle de stabilisant. Une autre possibilité consiste en l’application de forces mécaniques en 

solution sur ces feuillets : par exemple la sonication ou bien l’utilisation des forces de cisaillement se 

sont elles aussi  imposées comme des méthodes phare d’exfoliation. Cette dernière s’est notamment 

révélée efficace pour la production massive de graphène.[2]  

Néanmoins, la littérature reste peu abondante quant à l’exfoliation de matériaux lamellaires 

hybrides organiques-inorganiques. En effet, la post-fonctionnalisation de nanofeuillets par des 

molécules présente l’intérêt de modifier à façon les propriétés de la phase inorganique. Cependant, elle 

s’accompagne du risque de réassemblage non-contrôlé des suspensions colloïdales des nano-feuillets. 

L’alternative à cette voie de synthèse est la pré-fonctionnalisation des matériaux lamellaires suivie de 

leur exfoliation. La première étape est à présent courante pour un large panel de matériaux (argiles, 

hydroxydes lamellaires, pérovskite…).[3]–[5]. Par ailleurs, la diversité des molécules insérables est 

large : des sucres voire des macromolécules ont pu être introduites entre des feuillets inorganiques. Nous 

(et d’autres) avons également montré récemment qu’il était possible de réduire grandement les temps 

de fonctionnalisation utilisation de chauffage micro-onde.[6]–[11] Nous cherchons désormais à étudier 

l’exfoliation de ces matériaux lamellaires fonctionnalisés, en adaptant les méthodes « classiques », 

développées pour les matériaux inorganiques « nus ». 

 

 
Figure 1 a) les systèmes à exfolier sont deux pérovskites fonctionnalisées avec deux alcools. b) Des feuillets ont pu être obtenus 

notamment avec le C12O-HST après exfoliation avec un disperseur à haute vitesse. 

 

Nous présentons ici nos premiers résultats sur la synthèse de nano-feuillets de pérovskite 

fonctionnalisés. La phase inorganique de départ est la pérovskite de type Aurivillius  Bi2SrTa2O9 (BST). 

Après un traitement l’acide, la couche d’oxyde de bismuth est solubilisée et remplacée par des protons. 

La nouvelle phase pérovskite lamellaire, H2SrTa2O7, est alors fonctionnalisable. L’insertion de 

molécules organiques s’effectue par voie micro-onde comme décrit dans la littérature.[7] Une étape de 
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pré-intercalation avec la 1-butylamine permet la fonctionnalisation par des alcools. Nous nous sommes 

essentiellement focalisés sur l’insertion de l’alcool benzylique (C7H7OH) et du 1-dodecanol (C12H25OH) 

(Figure 1a). Les matériaux hybrides résultants, benzO-HST et C12O-HST, sont alors exfoliés via deux 

méthodes : 

- La première est l’insertion d’ions encombrés en milieu liquide. La pérovskite 

fonctionnalisée est mise en présence de l’ion tétrabutylammonium (TBA+) avec l’assistance 

d’un micro-onde. L’influence de la concentration en surfactant a été étudiée. Après une 

étape de centrifugation post-synthèse, les composés obtenus sont analysés par DRX et 

spectroscopie IR 

 

- La seconde est l’exfoliation par des forces de cisaillement à l’aide d’un disperseur à haute 

vitesse. Le temps d’exfoliation ainsi que le solvant ont été  modifié pour sur les deux 

systèmes étudiés. La synthèse se conclut par une étape de centrifugation sélective qui sépare 

le composé non-exfolié et les feuillets en suspension. Les différents culots résultants ainsi 

que le surnageant final sont analysés par DRX, DLS et STEM et montrent des résultats 

particulièrement prometteurs (Figure 1b) 
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Les technologies utilisant les fluides supercritiques se sont développées au cours des 

40 dernières années. Année après année, la voie supercritique a révélé de nouvelles applications 

dans le domaine des matériaux et, plus particulièrement dans l’élaboration de matériaux 

organiques et inorganiques. Récemment, une technologie en continu utilisant la technologie 

supercritique, plus spécifiquement utilisant l’eau comme solvant, a été développée comme 

approche alternative transposable à l’échelle industrielle pour l’élaboration de minéraux 

argileux (1). 

Cette présentation propose d’illustrer le premier concept de synthèse de talc en des temps de 

réactions très courts : une dizaine de secondes seulement. Cette voie innovante offre la 

possibilité d'obtenir une gamme de minéraux se différentiant par leur degré de cristallinité et 

par leur taille en ajustant les conditions de synthèse comme le temps de séjour et/ou la 

température (2). Au-delà du contrôle de ces caractéristiques, ce talc synthétique présente des 

propriétés uniques telles que sa haute pureté minéralogique et chimique, sa grande surface 

d’échange (plusieurs centaines de m²/g) et son caractère hydrophile qui a ainsi conduit à la 

formulation du premier minéral de talc liquide (son homologue naturel étant hydrophobe). 

Après séchage et broyage de ce minéral liquide, on obtient une poudre blanche qui peut être 

facilement réhydratée pour préparer un gel de talc synthétique stable.  

L’attrait de ces nouvelles caractéristiques a conduit à élargir le champ des applications de ce 

minéral liquide. En effet, des essais réalisés avec ces charges minérales synthétiques ont mis en 

exergue une amélioration de certaines propriétés, notamment dans les matrices polymères, mais 

particulièrement en cosmétique (en assurant la stabilisation des émulsions de Pickering par 

exemple). 

La voie supercritique semble être la voie privilégiée pour un développement à l’échelle 

industrielle de la fabrication de particules minérales synthétiques (phyllosilicatées, silicatées et 

autres) en milieu aqueux (3). Une étude sur l’impact environnemental de ce nouveau procédé 

est en cours de réalisation, ce qui permettra ainsi d’identifier les pistes d’optimisation possibles 

pour que cette voie soit la plus durable possible. 
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The electrochemical and structural properties of a series of three different Na3V2(PO4)2F3 

samples (with or without carbon coatings of different natures) obtained via different synthesis 

methods are compared through operando high resolution synchrotron X-Ray diffraction. The 

pristine materials all possess negligible quantities of oxygen defects, as probed by the b/a lattice 

parameters ratios and solid state NMR. Operando X-ray diffraction recorded during charge at 

C/2 reveal subtle differences between the samples (of different particle size, morphology and 

carbon-coating nature) in the crystallinity of the intermediate compositions formed within the 

Na3V2(PO4)2F3 - NaV2(PO4)2F3 phase diagram. A new temperature-controlled operando cell 

allowed to determine this phase diagram at 0°C, mostly unchanged compared to that of recorded 

at 25°C. Very high charging and discharging rates are demonstrated and intermediate 

compositions could be spotted operando even up to 25 C rate at which the compositional phase 

diagram is only slightly altered compared to that recorded under equilibrium conditions. 

Optimized carbon-coated Na3V2(PO4)2F3 shows exceptional rate and electrochemical cycling 

capabilities as highlighted in Figure 1, for instance by 18650 hard-carbon // Na3V2(PO4)2F3 

prototypes of 75 Wh/kg that could be charged-discharged 4000 times at 1C rate. All these 

results are also discussed in details in reference 1. 
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Figure 1: Rate and electrochemical cycling capabilities of 18650 

hard carbon // Na3V2(PO4)2F3 prototypes 
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La ciprofloxacine (CIP) fait partie de la famille des fluoroquinolones qui sont des antibiotiques 

fréquemment utilisés en prescription médicale courante car ils possèdent un bon profil de tolérance, une 

excellente biodisponibilité et un large spectre antibactérien.  Les effets secondaires de la CIP sont pour 

la plupart des réactions attendues : gastro-intestinaux, neuropsychologiques et cardiaques. La 

vectorisation de la CIP par les hydroxydes doubles lamellaires (HDL) est une voie adéquate pour utiliser 

la molécule en longue thérapie. L’intercalation de la CIP dans des matrices HDL de type ZnAl a été 

rapportée dans la littérature avec des distances interlamellaires comprises entre 2 et 3 nm et des 

phénomènes de complexation évidents mais peu discutés (1, 2). Afin de mieux appréhender cette 

disparité dans les résultats, une étude comparative entre les phases HDL de composition Mg2Al et Zn2Al 

intercalées par la CIP sous deux formes (la forme hydrochlorée et la forme base)  fait l’objet de cette 

étude. Les synthèses sont faites par coprécipitation à pH constant (pH 10.50) sous atmosphère inerte 

afin de minimiser la pollution par les carbonates. 

Les diffractogrammes des phases obtenues par coprécipitation sont comparées aux références Mg2Al-

NO3 et Zn2Al-NO3 (Figure 1) et sont en accord avec la formation de phases HDL. Une indexation des 

raies est proposée dans le groupe d’espace R-3m.  
  

 
(a) 

 

  
(b) 

Figure 1 : Diffractogrammes des phases HDL (a) Mg2Al et (b) Zn2Al préparées par coprécipitation en 

présence de CIP et CIP·HCl avec CIP/Al=0.5. 

 

Quelle que soit la forme de ciprofloxacine utilisée et pour un rapport molaire en CIP/Al=0.5, 

l'intercalation est confirmée par le déplacement vers les bas angles, de la réflexion basale (003) pour les 

deux compositions HDL utilisées. La présence de la réflexion (110) (2= 61°) dans les biohyrides 

reflète la conservation des feuillets hydroxydes après intercalation. L'analyse par spectroscopie 

Infrarouge à transformée de Fourier (Figure 2) confirme l'intercalation de la CIP sous sa forme anionique 
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au sein des phases HDL, où on remarque la présence des bandes d'élongation antisymétrique (asym, COO
-
 : 

1589 cm-1) et symétrique (sym, COO
- : 1384 cm-1) de la fonction carboxylate, les bandes caractéristiques 

des CH aromatiques (3044 et 2910 cm-1) et le déplacement de la bande CO du groupement cétone de la 

pyridine de 1618 cm-1 ) (3). La disparition de la bande de vibration de la liaison C=O de la fonction 

carboxylique de la CIP·HCl (1709 cm-1) dans les échantillons intercalées indique l’ionisation de ce 

groupement. 

 
(a) 

 
(b) 

 Figure 2 : Spectres IRTF des biohybrides (a) HDL-CIP et (b) HDL-CIPHCl préparés par 

coprécipitation. 

 

L'intercalation de la ciprofloxacine par coprécipitation, pour des rapports molaires CIP/Al  supérieur à 

0.5 engendre le phénomène d’interstratification.  
 

 

 

 

 

 
 

(a)  
(b) 

Figure 3: (a)Diffractogramme de la phase CIP-Zn2Al préparée par coprécipitation avec un rapport 

CIP/Al=1. Affinement du profil en considérant la formation d’un stade 2 : R-3m ; a= 3.070 Å, c= 

95.68(1)Å soit d~31.9Å. 

(b) Représentation schématique de la structure CIP/NO3-Zn2Al dans l’hypothèse de la formation d’un 

stade 2 
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La satisfaction de la demande énergétique mondiale a conduit à la surconsommation des 

énergies fossiles non-renouvelables. Leur raréfaction et les problèmes environnementaux liés à 

leur utilisation nous incitent à imaginer un nouveau modèle énergétique qui repose sur les 

énergies renouvelables. Ces énergies de nature intermittente nécessitent des systèmes de 

stockage performants pour pallier leur discontinuité. Cependant, quelle que soit la technologie, 

les techniques de stockage électrochimique actuelles sont constituées d’éléments inorganiques, 

non-renouvelables, issus de l’extraction minière. De plus, leur fabrication repose sur des 

procédés de synthèse par voie céramique à haute température et par conséquent coûteux en 

énergie. Dans ce contexte, la conception des accumulateurs à faible empreinte 

environnementale est une nécessité pour assurer les besoins essentiels de notre société et des 

générations futures.  

Dans ce contexte, la piste la plus pertinente consiste à utiliser les composés organiques en 

tant que matériaux actifs d’électrode. D’une part, les matériaux organiques sont constitués 

d’éléments naturellement abondants (C, H, O, N, voire S). D’autre part, la richesse de la chimie 

organique offre de grandes possibilités pour concevoir des matériaux organiques électroactifs 

capables d’insertion de cation (type n) mais aussi d’anion (type p)1–3.  

Dans cette communication, nous présenterons la synthèse, les caractérisations chimiques et 

électrochimiques d’un nouveau matériau d’électrode organique non polymérique possédant une 

double réactivité redox et capable de fonctionner comme électrode positive à un potentiel 

moyen de 3,45 V vs. Li+/Li mais également comme électrode négative grâce à la fonction 

carboxylate se réduisant à bas potentiel (0,8 V vs. Li+/Li).  

Cette communication présentera également la toute première batterie symétrique « tout 

organique » de type Li-ion capable de fournir une tension de sortie de 2,5 V avec une tenue en 

cyclage relativement stable sur plus de 300 cycles 4. 
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a) 

 
b) 

 
Figure 9 : a) Stratégie de synthèse du composé Mg(Li2)-p-DHT. b) Mécanisme 

électrochimique du composé Mg(Li2)-p-DHT en tant qu’électrode positive grâce à l’oxydation 

de la fonction Li-phénolate et négative grâce à la réduction des groupements carboxylates  

 

Références 
1. Deuchert, K. & Hünig, S. Multistage Organic Redox Systems—A General Structural Principle. 
Angew. Chem. Int. Ed. Engl. 17, 875–886 (1978). 
2. Renault, S. et al. A green Li–organic battery working as a fuel cell in case of emergency. 
Energy Environ. Sci. 6, 2124 (2013). 
3. Deunf, É. et al. Reversible anion intercalation in a layered aromatic amine: a high-voltage 
host structure for organic batteries. J. Mater. Chem. A 4, 6131–6139 (2016). 
4. Jouhara, A. et al. Raising the redox potential in carboxyphenolate-based positive organic 
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3,4 V 0,8 V
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Dans le contexte de transition énergétique actuel, d’énormes moyens sont mis en œuvre pour 

trouver une alternative au pétrole ou encore pour le stockage stationnaire des énergies 

renouvelables intermittentes.  

Depuis la commercialisation des batteries rechargeables lithium-ion utilisant des électrolytes 

organiques en 1990, cette technologie est arrivée à maturité (fortes densités d’énergie et de 

puissance, durée de vie), en particulier pour des applications où encombrement et masse sont 

des critères incontournables. Pour ces raisons, les packs de batteries Li-ion constituent une des 

solutions mises en avant. 

Cependant, l’utilisation d’électrolytes organiques inflammables et très toxiques, le coût et les 

contraintes inhérentes à l’utilisation de ce type d’électrolytes (solvants et sels adaptés) sont des 

freins à leur développement en grands modules. C’est pourquoi les batteries Li-ion fonctionnant 

en milieu aqueux, présentant l’avantage d’utiliser un électrolyte facile à manipuler, non toxique, 

moins couteux et de surcroit de conductivité ionique nettement plus élevée que celle des 

électrolytes organiques, constituent une alternative intéressante. 

Toutefois, la transposition du milieu organique au milieu aqueux n’est pas si direct dans la 

mesure où les réactions secondaires liées à la présence de dioxygène, à la réduction et à 

l’oxydation de l’eau ou encore la co-intercalation du proton doivent être prises en compte. 

Dans ce travail, nous nous proposons d’étudier le comportement électrochimique du pentoxyde 

de vanadium comme matériau d’électrode positive d’une batterie lithium-ion fonctionnant en 

milieu aqueux. Le système présenté ici est un système de type hybride, dans lequel le zinc 

métallique joue le rôle d’électrode négative (Figure 1). 

 

Figure 1 : Système lithium-ion fonctionnant en milieu aqueux avec Zn et V2O5 comme 

électrodes négative et positive respectivement 
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L’influence sur les performances électrochimiques de la taille des particules de V2O5 et de la 

nature du polymorphe, ainsi que celle de la composition de l’électrolyte, sont évaluées. À titre 

d’exemple, une capacité massique stable de 110 mAh g-1 est obtenue sur plusieurs dizaines de 

cycles à C/5 pour le composé -V2O5 commercial micrométrique. Cette capacité enregistre un 

gain de 10% avec ce même polymorphe présentant une taille de particule plus faible, de l’ordre 

de 100 à 200 nm. 

Comme présenté sur la Figure 2, les courbes électrochimiques mettent en évidence différents 

processus redox. L’objectif de notre travail est de clarifier les mécanismes mis en jeu, les 

données de la littérature concernant les espèces impliquées dans les processus redox restant 

imprécises.  

 

Figure 2 : Évolution des voltampérogrammes (gauche) et des chronopotentiogrammes 

(droite) au cours du cyclage d’un système Zn / Zn2SO4 + Li2SO4 / -V2O5  
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Polymers have been studied for drug delivery purposes for decades, once polymer chains may 

offer diffusional barriers for the drug release modulation. Polymers can also be used as supports 

for solid particles, such as Layered Double Hydroxides (LDHs). LDHs are 2D materials with 

general formula [MII
(1-x)M

III
x(OH)2](A

n-)x/n•zH2O (MII: divalent metal, MIII: trivalent metal, An-

: n- valent anion), whose An-  and water molecules occupy the interlayer region. A pre-

encapsulation of drugs into LDHs may enable to prolong drug release. Besides, LDHs particles 

may improve polymers mechanical properties and interfere positively in tissue regeneration1.  

This work presents the preliminary study related to the preparation and performance evaluation 

of LDH-polymer composites in order to develop implantable films or dressings. Iron-based 

LDHs with layer compositions Mg2Fe0.5Al0.5 and Zn2Fe0.5Al0.5 intercalated with two bioactive 

species, anions derived from Naproxen (NAP) and abietic acid (ABI), and the block copolymer 

PEBAX®2533 were employed. As controls, it was also prepared the polymer films containing 

the pristine LDHs intercalated with Cl- anions and only the NaNAP or NaABI salts. Polymer 

devices were obtained by casting method and the preparation conditions were optimized in 

order to form resistant for handling and homogeneous films. NaNAP and NaABI salts were 

visually well dispersed into the polymer. Mg2Fe0.5Al0.5 LDHs formed opaque composites with 

homogeneous particle dispersions. On the other hand, Zn2Fe0.5Al0.5-Cl and Zn2Fe0.5Al0.5-NAP 

LDHs presented a heterogeneous distribution of particles when compared to the Mg-

composites. It may be explained by the higher particle size of Zn-LDHs2. However, 

Zn2Fe0.5Al0.5-ABI LDH gave rise to a homogeneous and transparent film, what may be 

explained by the higher hydrophobicity of ABI. The heterogeneous particles dispersion is also 

possible to be verified in X-ray patterns and FTIR spectra for the PEBA containing 

Zn2Fe0.5Al0.5-Cl and Zn2Fe0.5Al0.5-NAP LDHs, where the local concentration of particles 

propitiated the visualization of peaks and bands related to the LDH phases, respectively. SEM 

images showed aggregated particles surrounded by polymer fibers for the composites with Cl-

LDHs. In vivo pristine PEBA film was evaluated through intramuscular implantation in rats 

and the macroscopic tissues analysis indicated its biocompatibility. To confirm the preliminary 

conclusions, histological and microcirculation preservation assays are being performed.  

To conclude, Mg-LDHs stand out to form composites with PEBAX®. Future experiments 

include in vivo implantation of the composites, tensile strength testes and in vitro NAP or ABI 

dissolution in simulated media. 
 

(1) M.P. Figueiredo, V.R.R. Cunha, F. Leroux, C. Taviot-Gueho, M.N. Nakame, Y.R. Kang, R.B. Souza, 

A.M.C.R.P.F. Martins, I.H.J. Koh, V.R.L. Constantino. ACS Omega 3 (12) (2018) 18263. 

(2) A. Troutier-Thuilliez, C. Taviot-Gueho, J. Cellier, H. Hintze-Bruening. Progress in Organic Coatings  64 

(2009) 182. 
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Les batteries Li ions sont des systèmes aujourd’hui matures dont la production et 

l’utilisation ne cesse de croitre. Néanmoins, l’électrolyte utilisé dans les accumulateurs au 

lithium actuel est composé de sel de lithium dissous dans un solvant organique. Ce dernier pose 

des problèmes de sécurité notamment lors d’un survoltage. Une solution envisagée pour rendre 

la batterie plus sécuritaire serait de remplacer les solvants par un composé solide conducteur 

ionique. C’est la raison pour laquelle ces dernières années les scientifiques cherchent à 

développer ces systèmes tout solide. C’est dans les années 70 que les premiers électrolytes 

solides ont été testés avec des halogénures d’argent (AgX avec X = Cl, Br, I) mais la densité 

énergétique était très faible. Depuis, plusieurs familles de matériaux ont été développées et ont 

permis de grandes améliorations dans cette technologie (Figure 1). 

 
Figure 1 : Évolution de la conduction ionique en fonction de la température pour différents 

électrolytes [1] 

On peut citer la famille des NASICON (LiTi2(PO4)3), des pérovskites (Li3xLa2/3-xTiO3), 

des Garnets (Li7La3Zr2O12) ou encore des LISICON (Li3PO4) [2]. En 1979, M. Ribes et al. ont 

montré que la substitution de l’oxygène par du soufre permettait l’augmentation de la 

conductivité d’un ordre de grandeur  [3]. C’est ainsi que fut créée la famille des thio-LISICON. 

Plusieurs composés ont été découverts dans le diagramme pseudo-binaire xLi2S-(x-1)P2S5. 

Ainsi on peut citer plusieurs phases caractéristiques comme Li4P2S6 (x=0.66) [4], Li7P3S11 

(x=0.70) [5], Li3PS4 (x= 0.75) [3], Li7PS6 (x=0.875). Tous ces composés présentent une 

conductivité ionique à température ambiante de 10-6
 à 10-4 S/cm ce qui reste insuffisant en 

comparaison des liquides (~10-2 à température ambiante).  
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En 2001, R. Kanno et al. eurent l’idée d’ajouter du germanium dans ce système [6]. C’est 

en 2011 qu’ils découvrirent une nouvelle phase : Li10GeP2S12  [7] (Figure 2). Avec cette 

structure originale, une conduction ionique de 25 mS/cm a été obtenue soit une valeur 

légèrement supérieure à celle des liquides usuellement utilisés dans les batteries. 

Malheureusement cette structure présente une instabilité face au lithium métal et le germanium 

reste un élément très cher. Afin d’améliorer la stabilité de cette structure, une substitution 

partielle du soufre avec de l’oxygène a été faite et a permis d’effectuer 7 cycles  avec du lithium 

métal [8]. Très récemment, la phase sans germanium Li9.6P3S12 a pu être obtenue [9] et présente 

une meilleure stabilité face au lithium au prix d’une plus faible conductivité. Ainsi la phase 

Li3.2PS3.7O0.3 semble être une phase prometteuse d’un point de vue conductivité et stabilité.  

 
Figure 2 : Structure du Li10GeP2S12 [7] 

 
[1] J. B. Goodenough and P. Singh, J. Electrochem. Soc. 162, A2387 (2015). 

[2] F. Zheng, M. Kotobuki, S. Song, M. O. Lai, and L. Lu, J. Power Sources 389, 198 (2018). 

[3] M. Ribes, D. Ravaine, and J. L. Souquet, Rev. Chim. Miner. 16, 339 (1979). 

[4] R. Mercier, J. P. Malugani, B. Fahys, J. Douglande, and G. Robert, J. Solid State Chem. 43, 151 

(1982). 

[5] F. Mizuno, A. Hayashi, K. Tadanaga, and M. Tatsumisago, Adv. Mater. 17, 918 (2005). 

[6] R. Kanno and M. Murayama, J. Electrochem. Soc. 148, A742 (2001). 

[7] N. Kamaya, K. Homma, Y. Yamakawa, M. Hirayama, R. Kanno, M. Yonemura, T. Kamiyama, 

Y. Kato, S. Hama, K. Kawamoto, and A. Mitsui, Nat. Mater. 10, 682 (2011). 

[8] Y. Sun, K. Suzuki, K. Hara, S. Hori, T. Yano, M. Hara, M. Hirayama, and R. Kanno, J. Power 

Sources 324, 798 (2016). 

[9] Y. Kato, S. Hori, T. Saito, K. Suzuki, M. Hirayama, A. Mitsui, M. Yonemura, H. Iba, and R. 

Kanno, Nat. Energy 1, 16030 (2016). 
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Etudié depuis déjà plusieurs années comme un matériau d’électrode négative prometteur pour 

des systèmes à ions lithium (Li-ion), le silicium possède, en contrepartie de ses très bonnes 

propriétés électrochimiques, des limitations toutes aussi importantes. En effet, les variations 

volumiques successives associées aux cycles de lithiation/délithiation induisent une 

dégradation de l’intégrité mécanique et, donc, des pertes de contacts électriques, conduisant à 

une perte irréversible de capacité spécifique. De plus, l'instabilité de l’interphase électrode-

électrolyte, ou SEI en anglais (solid-electrolyte interphase), en cyclage provoque la dégradation 

continue de l'électrolyte et la perte d’ions lithium actifs. Ces deux phénomènes sont 

responsables de la faible efficacité coulombique généralement observée pour les anodes à base 

de silicium. Nous considérons dans cette étude les composites NiTiSi-Si constitués d’une 

matrice Ni-Ti-Si (Fig.1) enrichie en silicium comme matériaux d’électrode négative pour 

batteries à ions lithium (Li-ion). L'utilisation d'une matrice intermétallique a été proposée par 

le passé afin de réduire les effets de l'expansion volumique et par conséquent la perte de contacts 

électriques1. Le choix d'une matrice composite basée sur le diagramme ternaire Ti-Ni-Si permet 

d’utiliser des propriétés intéressantes des phases de ce diagramme comme la mémoire de forme 

des alliages nickel-titane ou la conductivité ionique de Ni4Ti4Si7.  

 
Figure 1 : Isotherme à 1100°C du ternaire Ni-Ti-Si  
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La synthèse des matériaux est réalisée par broyage mécanique réactif, aussi appelé ball milling 

(BM). Ensuite, leur caractérisation structurale est réalisée par diffraction des rayons X (DRX), 

avant de préparer des électrodes pour tester les matériaux en demi-pile dans des dispositifs de 

type Li-ion. Nous nous sommes basés sur les travaux de Ladam et al.2 qui décrivent la 

préparation du composite Ni4Ti4Si7 enrichi à 55 at.% en silicium, son étude structurale, et ses 

propriétés électrochimiques. 

 Figure 2 : Diffractogramme du a) Ni4Ti4Si7 et b) Ni0.12Ti0.12Si0.76
2 synthétisés par BM. 

 

Dans cette étude, le matériau est préparé en une seule étape, en partant des quantités 

stœchiométriques requises pour obtenir le matériau visé de formule chimique Ni0.12Ti0.12Si0.76 

Dans ces conditions, le matériau se rapproche plus d’un mélange de différents intermétalliques 

et de silicium (fig.2). Actuellement, les performances électrochimiques sont relativement 

éloignées des valeurs théoriques de capacités spécifiques pour le composite ; on obtient en effet 

1060 mA h g-1 (2) au lieu d’environ 2000 mA h g-1 pour les 55 at.% de silicium ajouté. Le 

Ni4Ti4Si7 a été synthétisé et caractérisé (fig.2). Il sera enrichi par la suite selon diffèrent 

paramètres en essayant de conserver son intégrité, tout en assurant une bonne synergie des deux 

composants. 

L’objectif est donc de comparer deux voies de synthèse par broyage mécanique réactif : one-

shot, en utilisant les quantités stœchiométriques du composé final de formule chimique 

Ni0.12Ti0.12Si0.76, et stepwise, en préparant le composite Ni4Ti4Si7 + Si à partir de Ni4Ti4Si7 

préalablement préparé puis mélangé à du silicium. Les matériaux obtenus par les deux voies 

similaires seront comparés grâce à la diffraction des rayons X, et surtout grâce à leurs propriétés 

électrochimiques en système Li-ion. 
 

Références : 

(1)  Zuo, X.; Zhu, J.; Müller-Buschbaum, P.; Cheng, Y.-J. Nano Energy 2017, 31, 113–143.  

(2)  Ladam, A.; Bibent, N.; Cénac-Morthé, C.; Aldon, L.; Olivier-Fourcade, J.; Jumas, J.-C.; Lippens, P.-E. 

Electrochim. Acta 2017, 245, 497–504.  
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Le graphite est un matériau lamellaire, constitué de feuillets de graphène dont la cohésion est 

assurée par des liaisons covalentes fortes intraplanaires et des liaisons faibles interplanaires de 

Van der Waals. Comme le graphite est amphotère, l’insertion entre les feuillets de graphène des 

espèces donneurs ou accepteurs d’électrons est possible par rupture des liaisons de Van der 

Waals. La découverte des composés d’intercalation binaires graphite-métal alcalin lourd en 

1926 par Frendenhagen et Cadenbach (1), par action de la vapeur d’alcalin sur le graphite, a 

ouvert la voie à de multiples travaux qui ont conduit à la synthèse de  nombreux composés 

d’intercalation binaires et ternaires par différentes méthodes. Pourtant, la préparation des phases 

binaires homogènes graphite-alcalino-terreux et graphite-lanthanide reste difficile. 

 

De récents travaux au sein de l’équipe, qui s’appuient sur des résultats préliminaires obtenus 

par Hagiwara et al (2), ont montré l’intérêt de la solubilisation de métaux dans un mélange 

eutectique de sels fondus LiCl-KCl afin de former des composés d’intercalation du graphite 

(CIG) homogènes à base de lanthanides tels que l’europium (3) (4). Dans la présente étude, des 

investigations concernant l’intercalation d’autres lanthanides comme l’ytterbium ainsi que de 

certains alcalino-terreux tels que le strontium ou le baryum ont été menées afin de déterminer 

les conditions optimales de réaction (température, composition du mélange réactionnel et 

durée).  

 

Les manipulations sont réalisées dans une boîte à gants sous atmosphère d’argon purifié. Les 

sels, LiCl et KCl, très hygroscopiques, sont dégazés avant la préparation du mélange eutectique 

dont la composition molaire est de 58,2% LiCl et 41,8% KCl (5). Celui-ci est ensuite placé dans 

un réacteur et fondu à 450°C, puis le métal est pesé et ajouté de façon à ce qu’il soit en excès 

par rapport à la masse de pyrographite utilisé comme hôte pour la réaction d’intercalation. Le 

réacteur est ensuite placé dans une enceinte étanche, et le tout est chauffé hors de la boîte dans 

les conditions choisies de température et de durée.  

 

Les Figures 1 et 2 montrent les diagrammes de diffraction des rayons X 00l et hk0, enregistrés 

à l’aide d’un diffractomètre D8 Advance (Bruker) avec une anticathode en molybdène (λMoKα1 

= 70,929 pm), du composé préparé à une température de 450°C, pendant 10 jours et avec une 

quantité molaire de 2% de strontium métal. 
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Figure 10. Diffractogramme 00l de SrC6 

Le diffractogramme de la Figure 1 montre principalement les pics 00l du composé 

d’intercalation de premier stade SrC6 de distance interplanaire 494 pm. Des réflexions 

supplémentaires correspondent à la présence d’inclusions métalliques orientées par rapport à la 

matrice graphitique et à du sel de surface. 

La Figure 2 présente les réflexions hk0 du composé SrC6, correspondant à une maille hexale, 

ainsi que celles du strontium et du sel, en accord avec le diffractogramme précédent.  

 

Figure 11. Diffractogramme hk0 de SrC6  

Suite aux premiers résultats positifs obtenus avec le strontium et le baryum, des travaux relatifs 

à la synthèse des composés d’intercalation de premier stade graphite-lanthanide (ytterbium 

notamment) sont en cours afin de préparer un composé d’intercalation YbC6 homogène. 

Références : 
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Such as Na-ion batteries (NIBs) few years ago, K-ion batteries (KIBs) have recently received a 

great attention because of the large abundance of potassium in the Earth crust1. Moreover, the 

low standard potential of K+/K redox couple (-2.94 V vs. SHE) compared to the sodium one (-

2.70 V vs SHE) could achieve higher energy densities. Graphite, the most used anode in lithium-

ion batteries can intercalate K+ ions until the formation of KC8 corresponding to a specific 

capacity of 279 mAh.g-1 2.  

 

In this study, five types of carbonaceous materials were investigated in order to see whether or 

not they could be effective as anode or additives in KIBs.  

 
Figure 12. Cycling performances of (a) graphite and CNFs, (b) Sb with carbon additives 

 

In a first part, the electrochemical behaviour of commercialized graphite will be compared to 

electrospun carbon nanofibers (CNFs)3. The galvanostatic profiles present distinct shapes 

related to different K+ storage mechanisms. Both graphite and CNFs show similar capacity 

retentions around 250 mAh.g-1 and 200 mAh.g-1 respectively at a current density of 25 mA.g-1 

after 50 cycles. However, self-standing CNFs exhibit much better rate capability than graphite 

electrode4. 

In a second part, the influence of conventional carbon additives on the performance of Sb/C 

electrodes will be discussed. A range of carbon such as carbon nanotubes (CNTs), super P, 

graphite and carbon black (C65) with vapour grown carbon fibers (VGCF) were investigated. 

While the CNTs alone show no reversible K+ storage, the Sb/CNT electrode exhibits much 
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better capacity retention than the other Sb/C composites with 450mAh.g-1
(Sb+C) maintained over 

40 cycles.  
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The family of layered materials currently attracting most interest for practical applications is 

that of Li and Mn-rich Li1+xM1-xO2 layered oxides, with the overall Li/M ratio >1, M being 

Mn, Ni and Co 3d transition metals. Indeed, they offer very high reversible capacities (> 230 

mAh/g) and the composition rich in manganese fulfills availability and cost issues. The 

exceptional capacity delivered by these layered oxides is in fact explained by the reversible 

participation of oxygen anions to the redox processes.[1-4] This reaction is reversible within 

the bulk, occurring without any major structural modification, whereas oxidized oxygen ions 

are destabilized at the surface, leading to oxygen loss and structural reorganization at the outer 

part of the particles.[5-6] This structural reorganization is at the origin of a voltage profile 

evolution upon cycling and of a continuous decrease in energy, and its kinetics is obviously 

highly dependent on the composition of the pristine material.[7]  

The challenge is thus now to develop alternative compounds with low cost and environmentally 

friendly metals being able to promote the participation of oxygen anions to the redox processes, 

with optimized and stabilized electrochemical performance over long range cycling. We have 

recently extended our study to compositions Li1+x(Ni, Mn, Co, )1-xO2 showing a Li/M ratio 

ranging between 1 and 1.5, a Mn content being at least 45 at.% of M, and the possible presence 

of metal vacancies.[8-10] These layered oxides were obtained through the formation of 

carbonates MCO3 by coprecipitation, and then a thermal treatment at high temperature of the 

solid state mixture (1+x)/2 Li2CO3 : (1-x) MCO3.[11] The phase diagram was established as 

function of the M composition and of the Li/M ratio, i.e. the number and nature of the phases 

formed (layered versus spinel-type). Synchrotron X-ray and neutron powder diffraction 

analyses were also recently performed in order to get their in-depth structural description and 

especially to confirm (or not) the presence of metal vacancies. During this presentation, we will 

discuss in details the relationship between the synthesis conditions, the composition, the 

structure and the electrochemical performance of these materials. Indeed, some of them were 

shown to deliver very attractive reversible capacities versus Lithium metal, and are currently 

under study in full cells.  
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