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New Range of Application Specific Compact Systems

Energylab

Auxiliary channel DC and EIS for anode/cathode characterization
Highly repeatable sub 100 pQ measurements
Highest accuracy DC and EIS

Echemlob

100 V Polarization and Compliance - organics, specialist corrosion
Fast data acquisition, pulse, CV and smooth analog waveforms
Highest accuracy DC and EIS

Solarlab

IMPS, IMVS, Photovoltage Decay, Charge Extraction, EIS/Capacitance

Auto analysis of diffusion coefficients and electron lifetimes
IPCE option for Quantum Efficiency (includes white light source)

IMoaterials Lab

|-V, Pulse, EIS, Capacitance, Mott-Schottky, C-V in a compact unit
Characterization of insulators, dielectrics and electronic materials
Market leading EIS - swept-sine, multisine, and harmonics

www.solartronanalytical.com










Le Liten, institut de référence francais dans le domaine des énergies renouvelables

Cet institut est focalisé sur les piliers principaux accompagnant la stratégie francaise dans la
transition énergétique et numérique :

e La production des énergies renouvelables, avec un accent particulier mis sur I’énergie
solaire et les bioressources : les recherches couvrent I'ensemble de la chaine de la
valeur depuis la fabrication des composants, leur intégration dans des systéemes
élémentaires, jusqu’a leur insertion dans des systemes énergétiques beaucoup plus
complexes et intégrant des solutions de stockage comme des micro-réseaux, des
guartiers, et demain des territoires ;

e La maitrise de la consommation énergétique plus particulierement dans les domaines
du batiment et des procédés industriels ;

e Une contribution active sur la baisse des émissions de gaz a effet de serre, avec un
focus sur le dioxyde de carbone a travers nos développements sur la mobilité
électrique, mais aussi sur la valorisation du CO2 par différentes voies de conversion ;

e Enfin, un ancrage de plus en plus fort de notre démarche sur une économie de la
matiere en travaillant sur la synthése de nouvelles générations de matériaux ou le
développement de nouveaux procédés, notamment par des procédés d’impression
2D et 3D.

Site web : www-liten.cea.fr
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Programme scientifique

13



Lundi 26 mars 2018

17h00 — 21h00 Accueil des participants

Mardi 27 mars 2018

08h30 — 08h45 Ouverture du GFECI

09h25 - 09h45 Y. Biecher Etude par RMN du 2°Na d'oxydes lamellaires pour batteries

Na-ion

09h45 — 10h05 E. Adamczyk Na2MnsOz7: A suitable electrode material for Na-ion
batteries ?

10h05 - 10h25  T. Bataille Des oxalato-phosphates / phosphites lamellaires

précurseurs de vanadophosphates de lithium et de sodium
10h25 — 10h50 Pause

10h50 — 11h10 R. Baddour-Hadjean La richesse des formes polymorphes de V20s comme
matériaux d'insertion du sodium
11h10 - 11h30 P. Sanz Camacho Prussian Blue Analogues as Positive Electrode Materials for
Na- and K-ion Batteries
11h30 - 11h50 V. Gabaudan Electrochemical mechanism and performance of Sb and Bi
electrodes for K-ion batteries
11h50 - 12h10  D. Dambournet Atomic Insights Into Aluminium-lon Insertion In Defective

Hydroxyfluorinated Anatase for Batteries

12h10 — 14h00 Déjeuner

14h40 — 15h00 L. Athouel

Caractérisation DRX operando de MnO: de type birnessite

pour super-condensateur en milieux aqueux neutres

15h00 — 15h20  B. Asbani Solid state 3D interdigitated micro-supercapacitors based
on ionogel electrolyte and MnO: thin film

@kLer | 15h20 — 15h40  F. Leroux Intercalation de molécules antalgiques dans les hydroxydes

doubles lamellaires : de nouveaux bio-cargo pour le médical
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15h40 — 16h00  P. Legentil L'hydroxyde double lamellaire, stabilisateur de

luminophores pour I'éclairage LED

16h00 — 16h30

16h30 — 16h50

C. Nita Synthése one-pot de nanocomposites carbone/SiO2 pour

les batteries Li-ion

16h50 — 17h10 L. Loaiza Understanding the lithiation/delithiation mechanism of
SiixGex alloys

17h10-17h30  T. Chartrel Optimisation de liants polymeres pour électrodes négatives

a base de silicium d'accumulateurs Li-ion

17h30 — 17h50 B. Lestriez Etude de micro-batteries au lithium a base de photo-ionogel
17h50 - 18h20 Expression des partenaires industriels
18h20 - 20h00 Séance Poster

Mercredi 28 mars 2018

09h10 — 09h30

N. Dupré Etude des mécanismes de réactions électrochimiques de

Ni2SnP face au lithium et au sodium

09h30-09h50  B. Laik Compréhension du mécanisme d'insertion électrochimique
du lithium dans V20s nanométrique.

09h50 — 10h10  J-M. Ateba Mba A new class of powerful materials for electrochemical

energy storage: Lithium-rich oxyfluorides with cubic dense

packing

10h10 — 10h30

10h30 - 10h50

|. Bezza Préparation par pulvérisation électrostatique de couches
minces de LiCoO: et de LisTisO12 électrodes positive et
négative des Batteries Lithium

10h50 — 11h10  P. Morin Les interfaces LiCoO2/LiPON dans les microbatteries tout

solide étudiées par GITT, EIS et XPS
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11h10 — 11h30 F. Ferreira Gomes Caractérisation de microbatteries “Lithium-Free” tout solide

par spectroscopie d'impédance électrochimique couplée a
la spectrométrie photo-électronique X
11h30 -11h50  C. Arico Elaboration de couches minces de Nb2Os par pulvérisation
cathodique pour applications a haute densité d'énergie
11h50 - 12h10  A. Roland Control of Si-electrode/electrolyte interface in Li-ion
batteries by vacuum deposition techniques

12h10 - 17h30 Déjeuner puis Excursion

18h20 — 18h40

M. Chandesris Simulations multiphasiques de l'intercalation du lithium
dans le graphite

18h40 — 19h00  S. Cahen Vers la compréhension des mécanismes régissant

I'intercalation de métaux dans le graphite en milieu sels

fondus

19h00 — 20h00 Assemblée générale

Jeudi 29 mars 2018

09h30 — 09h50

L. Holtschi Caractérisation électrochimique de cathodes a haut

potentiel pour les batteries tout-solide a base de soufre

09h50 — 10h10  C. Guéry Nanostructures Si/TiO2 pour électrode négative de batterie
Li-lon : Synthése et caractérisation

10h10 — 10h30 V. Prevot Phases Hybrides HDL-agent macroRAFT : précurseurs de

latex et de films nanocomposites.

10h30 — 10h50

10h50 — 11h10

M. Bichon Aqueous processing of cathodes for Li-ion batteries
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ok{e) | 11h10-11h30  J. Xiong Formulation et caractérisation de nouvelles électrodes
pour batterie Li-ion a haute densité d'énergie

okil 11h30-11h50  T. Delétang Effects of State of Charge and Depth of Discharge on the
ageing of a Li-ion battery

okl 11h50 - 12h10  J-C. Badot Transferts ioniques et électroniques dans les électrodes
composites pour batteries : une histoire d'interfaces

12h10 - 14h00 Déjeuner puis départ
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Invl

Taking a closer look at insertion compounds: defect structure of selected
battery materials.

M. Reynaud?, J. Serrano-Sevillano?, J. Rikarte?, J. Rodriguez-Carvajal®
Montse Casas-Cabanas?

21 CIC Energigune, Parque tecnolégico de Alava, 01510 Mifiano (Alava), Spain.
® Institut Laue Langevin, 6 rue Jules Horowitz, BP 156, 38042 Grenoble cedex 9, France.

The composition and structural features of insertion compounds define their availability to
undergo insertion/extraction reactions with alkali ions, the voltage at which these reactions
occur, the ionic diffusion paths and the phase transformations occurring during cycling.
Among such features, structural and compositional defects have often been dismissed as
deleterious to performance but, if understood and controlled, can provide a depth of control
and utility to design better materials.

Diffraction techniques are a powerful tool to reliably measure complex defect structures.
Rietveld refinement programs include models to refine structures with anti-site defects or
anti-phase domains?, while the FAULTS program?* enables the refinement of systems with
planar defects. This is possible because in FAULTS the structure is described as a stack of
different layers according to a set of stacking vectors which occur with a given probability.
This description of the structural model enables the user to easily introduce stacking faults by
defining new layers and/or new stacking vectors as shown in the examples below.

The first example refers to layered oxides as LiNiwsMny3Co1302 or Li-rich oxides like
Li2MnOs, which can also be formulated as Li(LisMn23)O2. The ideal structure in such
materials can be described using two types of layers: a block of transition metal cations (for
example NiwsMny3Coys in NMC or LiysMnzs in LMO, Layer 1) and another block
containing lithium cations and oxygen anions (LiOz, Layer 2). These layers are stacked one
on top of the other by means of the transition vectors t 112 = tio—11. Stacking faults can then
be described using two additional layers, structurally identical to Layer 1, with rotational
displacements (0 1/3 0) and (0 -1/3 0) included in terms of stacking transition vectors t 213
and t o4 (Fig. l).5’6

a)

nnhdaonna

Figure 1. a) Introduction of stacking faults in NMC by means of the different transition
vectors. M = Ni, Co, Mn are shown as green, blue and purple balls, and Li and O are

22



pictured as grey and orange balls, respectively. b)Simulated SADP patterns of NMC with 0%
and c¢) 5% of stacking faults and cationic order.

EMD-MnO: represents another example of insertion battery material with planar defects, in
this case a 3D framework. It can be described as an intergrowth of Pyrolusite and Ramsdellite
structures (De Wolff defects)’ using 4 types of layers: r1 and r2 for pyrolusite-type layers and
R1 and R2 for ramsdellite-type ones. The ideal pyrolusite and ramsdellite structures can then
be described from the stacking sequences rl-r2—r1-r2—... and R1-R2-R1-R2-...
respectively and defects can then be introduced in the form of ...r1-R2... or ...r2-R1...
sequences (see Fig. 2).

Using simple structural models such as those described above, the defect structures of these
and other materials can now be reliably described using FAULTS to understand and predict
the impact of stacking faults in battery performance and ultimately use defects
deterministically to develop better batteries.

a) S S C)
o -
ri R1 N
L
b) Transition Type d\
From layer r1 r1>rl forbidden )
rl>r2 pyrolusite
rl >R1 forbidden
rl >R2 De Wolff defect
From layer r2 r2->rl pyrolusite
r2->r2 forbidden
r2 >R1 De Wolff defect
r2 >R2 forbidden
From layer R1 Rl1>rl forbidden
R1>r2 De Wolff defect
R1->R1 forbidden
R1 > R2 ramsdellite
From layer R2 R2>rl De Wolff defect
R2>r2 forbidden
R2 > R1 ramsdellite
R2 > R2 forbidden

Figure 2: a) lllustration of the four types of layers (r1, r2, R1 and R2) used to describe EMD-
MnOz2. Blue and orange spheres represent Mn and O, respectively. b) Transitions used in the
FAULTS structural model. c) Structural models resulting from the combination of the four
types of layers shown in @) and transitions shown in b). d) FAULTS refinement of battery-
grade MnOz2 resulting in~= 9% of ramsdellite motifs in pyrolusite.

References:

(1) M. Casas-Cabanas, C.Kim, J. Rodriguez-Carvajal, J. Cabana, J. Mat. Chem. A 21 (2016) 8255

(2) M. Casas-Cabanas, J. Rodriguez-Carvajal, M.R. Palacin, Z. Kristallogr. Suppl. 23 (2006) 243.

(3) M. Casas-Cabanas, M. Reynaud, J. Rikarte, P. Horbach, J. Rodriguez-Carvajal, J. Applied Crystallography
49 (2016) 2259.

(4) http://www.cicenergigune.com/faults

(5) M. Reynaud, M. Casas-Cabanas, Powder Diffraction 32 (2017) S213

(6) Y. Chabre, J. Pannetier, Prog. Solid State Chem. 23 (1995) 1.

(7) J. Serrano-Sevillano, M. Reynaud, A. Saracibar, T. Altantzis, S. Bals, G. van Tendeloo, M. Casas-Cabanas,
submitted
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Inv2

Hydroxydes et oxyhydroxydes lamellaires de cobalt et de nickel :
de I’'accumulateur alcalin au supercondensateur

Liliane Guerlou-Demourgues®®

2 CNRS, Univ. Bordeaux, Bordeaux INP, ICMCB UMR 5026, F-33600 Pessac, France.
PRS2E, Réseau Francais sur le Stockage Electrochimique de I’Energie, FR CNRS 3459, France.

Les hydroxydes et oxyhydroxydes de nickel et de cobalt présentent une structure lamellaire
composee d’un empilement de feuillets de type MO2 constitués d’octaédres MOs & arétes
communes. Dans certains hydroxydes, les feuillets métalliques hydroxylés peuvent étre
chargés positivement, ce qui est propice & I’intercalation d’ anions (carbonate, nitrate,
molybdate ...etc), ces matériaux s’apparentant alors a des hydroxydes doubles lamellaires.
Dans les oxyhydroxydes, les feuillets métalliques oxygénés sont chargés négativement,
entrainant I’intercalation d’entités cationiques (Na*, K*, H" ...etc), comme dans les argiles.
Des molécules d’eau peuvent également étre présentes dans I’espace interlamellaire
conjointement aux anions ou cations.

Utilisant la chimie douce afin de préserver I’intégrité des feuillets, nous avons développé au
laboratoire des stratégies de synthese originales de ces hydroxydes et oxyhydroxydes de
nickel et de cobalt, mettant en jeu des processus d’intercalation / desintercalation
topotactiques de cations ou d’anions couplés aux variations de degrés d’oxydation du nickel
ou du cobalt au sein des feuillets d’oxydes / hydroxyles. La figure 1 ci-dessous illustre
quelques stratégies mises en ceuvre et les filiations possibles entre les différents matériaux.

’ NiO + LO+ Na,O ‘FeuilletNil_yLyOZ T Co0, +NaOo ‘FeulllelCoOz
— Haute
L—Co,Fel " _7J4 NP L3 Température i ']} co¥#
a0, 5"” = L o4
Hydrolyse Naflo Hydrolyse Naflo
oxydante | KOH -~ | A (Ni,L)35* oxydante | KOH -~ 7] ) Cod+4*

\ \
7A . 6,8 A
W)t e o ..,+ o

H,O
Réduction 2+ : _ RT Réduction | H,0,
X T NP+, L3 p Cov
y y
’ >7A 44 A
@@ @ ¢ L | oxyhydroxyde B(Ill) v
AN

inorganiques CO;%, OH-, NO;, SO,%,(VO3),"™, M0o,0,2,W,0,*>
Xn- entités
organiques : (poly)acrylate ...

Fig. 1 — Stratégies de synthese d’hydroxydes / oxyhydroxydes de nickel et de cobalt couplant
des réactions rédox a des processus d’intercalation / désintercalation
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Dans le cas des oxyhydroxydes de cobalt contenant du Co*, d’intéressantes propriétés de
conduction électronique de type métallique ont été mises en évidence. Elles résultent du
recouvrement des orbitales tog des ions cobalt au travers des arétes communes des octaedres
oxygénés les contenant, générant ainsi une délocalisation électronique liée a la configuration
tog> des ions Co*". Ce mécanisme peut étre étendu a des oxydes de type spinelle CozO4 non
idéal présentant des ions Co*" dans le réseau octaédrique. Ces bonnes propriétés de
conduction ont été mises a profit pour des applications dans le domaine des accumulateurs
alcalins (réseau conducteur cobalté) ou des supercondensateurs hybrides (électrode positive).

Les stratégies de synthése présentées a la Fig. 1 ont permis de « simuler » efficacement le
comportement électrochimique au sein de I’électrode positive de I’accumulateur alcalin afin
de I’optimiser. Deux exemples seront donnes :

-Comment stabiliser le cyclage sur le systeme non hydraté Ni(OH)2 / NiOOH par substitution
partielle du Zn au nickel, et ainsi éviter le gonflement délétére de I’électrode positive ?
-Comment stabiliser le réseau conducteur en cyclage long et décharge profonde en utilisant
les propriétés d’intercalation/désintercalation des oxyhydroxydes cobaltés ?

Le deuxiéme champ d’applications de ces (oxy)hydroxydes lamellaires que nous explorons
actuellement est celui des supercondensateurs asymétriques aqueux de type MnO: / C, qui
font I’objet de nombreuses études car ils présentent des caractéristiques tres intéressantes :
cyclage sur une amplitude de 2 V et trés bon maintien des performances lors du
vieillissement. Néanmoins, la faible conductivité électronique de MnO:2 limite les
performances du systeme. Afin d’augmenter les densités d’énergie et de puissance de tels
supercondensateurs, la stratégie que nous développons au laboratoire vise a synthétiser de
nouveaux matériaux lamellaires & base de Mn, Ni et Co présentant un effet de synergie entre
les propriétés pseudocapacitives du Mn, les propriétés capacitives du Ni et la bonne
conductivité électronique des composés lamellaires comportant du Co**. Nous proposons
pour ce faire une approche « architecturale » de synthese de matériaux (figure 2 ci-dessous).

Oxides / Hydroxides
( A
Birnessite-MnO, «NiyCo,(OH), »
Na ,Co0, ¢ y-H,Na,CoO, » LDH Graphene
® O
.O.
7 Fig.2 — Processus de
0 Na* synthése des
H O B
O . Exfoliation / Restacking nanocomposites pour
o strategies supercondensateurs

Some expected nanocomposite
target materials...

N‘l—*“*“"iz - RARAN
Mno, — IR pERRRN

Interstratification of different oxide / hydroxide / graphene slabs

Les propriétés électrochimiques obtenues pour ces nanocomposites finement divisés s’avérent
meilleures que celles des matériaux initiaux, tant en densité d’énergie qu’en puissance.
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Inv3

Apport de techniques de microscopie électronique 3D et environnementale
a I'étude de nanostructures

Ovidiu Ersen?, Mounib Bahri?, Walid Baaziz?, Georgian Melinte?, Kassiogé Dembélé?, Dris
lhiawakrim?, Charles Hirlimann?
4Institut de Physique et Chimie des Matériaux de Strasbourg (IPCMS), UMR7504 CNRS-Unistra
23 rue du Leess, BP 43, 67034 Strasbourg cedex 2, France

Dans le cas des nanostructures inorganiques et hybrides structurées ou organisées dans les
trois directions de I’espace, I’analyse quantitative de leurs caractéristiques 3D et de leur
comportement dynamique dans des environnements contrdlés est une étape essentielle pour la
compréhension de leurs propriétés physico-chimiques et de leur comportement réactif. Ceci
nécessite la résolution de leurs propriétés structurales a trois dimensions a une echelle presque
atomique et le suivi de leur évolution sous contraintes physique ou chimique. Il est possible
ainsi de déterminer des conditions d’activation des processus atomiques tels que la diffusion
des atomes, la dissociation des molécules, leur recombinaison et conversion dans d’autres
composés. Dans ce contexte, une multitude de possibilités d’étude sont aujourd’hui rendues
possibles par I’utilisation de techniques avancées basées sur la microscopie électronique en
transmission (MET). Il s’agit pas exemple de la tomographie électronique, de la microscopie
in-situ en température ou sous potentiel électrique ou encore de la microscopie
environnementale basée sur I’utilisation de cellules fermées permettant d’étudier les
nanostructures d’intérét en atmosphére gazeuse, a pression atmosphérique et haute
température, ou encore en milieu liquide. Le suivi in-situ de la synthése de nanomatériaux a
travers des réactions de type gaz-solide ou liquide-solide est ainsi possible, ainsi que des
phénomenes de restructuration induits par I’application de contraintes ou par leur utilisation
dans des dispositifs, informations qui peuvent étre résolues a trois dimensions et a I’échelle
temporelle des processus d’intérét.

Cet exposé se propose de résumer les derniers progrées instrumentaux et méthodologiques
dans les techniques de microscopie électronique appliquées a I’étude de la matiére et de ses
structures hétérogenes a I’échelle atomique. Différents types d’études réalisées sur des
nanostructures qui peuvent s’apparenter a des composées d’insertion seront ainsi présenteés.
L’intérét et les enjeux de nouvelles approches d’imagerie 3D multi-échelle seront présentés
dans un premier temps, montrant qu’il est possible aujourd’hui de résoudre la structure interne
et la répartition spatiale de différents constituants dans un agrégat et aussi d’obtenir une
information cristallographique a 3D (1). Le comportement en température ou sous potentiel
électrique de plusieurs types de nanostructures métalliques sera aussi exposé, permettant de
comprendre les processus de diffusion atomique induits thermiquement ou électriquement
afin de les mettre a profit dans une nanostructuration contrélée de ces systémes (2). Il sera
aussi démontré comment, en utilisant les nouvelles possibilités d’étude par microscopie
environnementale, il est possible aujourd’hui de quantifier la dynamique de I’évolution de
nanostructures supportées dans des conditions d’environnement et de temperature préedéfinis
(3) ; une vision directe de I’évolution de catalyseurs dans certaines réactions de catalyse
hétérogéne est devenu possible, avec la possibilité de corréler les propriétés catalytiques a la
microstructure de catalyseurs. Finalement, les possibilités de suivi en temps réel des processus
de synthése et de croissance de nanostructures inorganiques seront aussi illustrées, permettant
d’obtenir des informations inédites sur les mécanismes de germination et de croissance mis en
jeu.
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Figure 1 : Suivi in-situ par microscopie électronique environnementale du processus de
nanostructuration du graphene multifeuillet par hydrogénation catalytique sous 1 atmosphére
d’hydrogéne a 800°C. La particule metallique active pour la dissociation et la dissolution du
carbone dans les conditions données, change de trajectoire au voisinage de I’une de marches

sur la surface de la feuille.

Figure 2 : lllustration du processus de transfert d’une masse nanométrique métallique entre
un nanotube de carbone et du graphene multifeuillet en utilisant comme force motrice
I’électromigration. L’étude a été réalisée par microscopie électronique en transmission a
I’aide d’un porte-objet STM permettant d’appliquer une différence de potentiel entre les deux
nanostructures.
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Inv4

Structure et dynamique de I'eau confinée dans les argiles

Eric Ferrage?®, Baptiste Dazas?, Bruno Lanson®, Ménica Jiménez-Ruiz¢,
Alfred Delville?, Laurent J. Michot®

& Institut de Chimie des Milieux et Matériaux de Poitiers, IC2MP-Hydrasa, UMR 7285 CNRS,
Université de Poitiers, 5 rue Albert Turpain, F-86073 Poitiers Cedex 9, France
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En surface de la Terre, si les états solide (glace) et liquide sont prépondérants, I’eau est aussi
impliquée dans I’hydratation des surfaces des phases organiques et inorganiques constitutives
des roches et des sols. Les argiles gonflantes sont des phyllosilicates ubiquistes dans les
environnements terrestres et marins et systématiquement présents dans les sols et roches
sédimentaires. Ces minéraux sont le plus souvent formés de particules lamellaires poreuses de
petite taille (<2 um), ce qui leur confére une grande surface réactive (~700-800 m?/q) vis-a-
vis de I’adsorption d’eau. En lien avec cette propriété unique et la présence de ces minéraux
dans la plupart des roches constitutives des deux premiers kilometres de la crolte terrestre,
I’eau associée a I’hydratation des argiles gonflantes est estimée a dix fois la quantité d’eau
douce présente dans tous les lacs a la surface de la Terre.

La structure cristalline des argiles gonflantes est constituée de deux couches tétraédriques (T)
silicatées de part et d’autre d’une couche octaédrique (O) alumineuse ou magnésienne
(feuillet TOT, Figure 1). Du fait de substitutions isomorphiques dans les différentes couches
par des cations de valence moindre, dont la nature et la quantité déterminent le nom du
minéral (montmorillonite, beidellite, nontronite, saponite, hectorite, vermiculite, etc.), le
feuillet TOT présente une charge négative. Cette charge est compensée par la présence de
cations échangeables dans I’espace interfoliaire dont la valence et la taille contrélent
I’hydratation de I’espace interfoliaire et le gonflement de la structure. En fonction de
I’humidité relative environnante, la structure cristalline de ces argiles présente un gonflement
séquentiel correspondant a I’intercalation de 0, 1, 2 ou plus rarement 3 plans d’eau dans
I’espace interfoliaire (Figure 1).

Figure 1. Structure cristalline des argiles gonflantes et des différents hydrates.
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Les hétérogénéités cristallochimiques dans la localisation de la charge foliaire (charges
distribuées entre couches tétraédriques ou octaédriques) et/ou dans la quantité de charge (d’un
feuillet & I’autre ou bien au sein d’un méme feuillet) conduisent le plus souvent a la
coexistence de plusieurs états d’hydratation au sein des cristaux. Les structures interstratifiées
qui résultent de ces hétérogénéités d’hydratation possédent une signature diffractométrique
complexe. L’analyse quantitative des hétérogénéités d’hydratation par modélisation des raies
00¢ de diffraction des rayons X expérimentaux représente alors un préalable indispensable
pour étudier finement la structure de I’eau dans les différents hydrates.

1/d (A™)

Figure 2. Méthodologie combinant données expérimentales de diffraction (rayons X, neutron)
et simulation moléculaire (Monte-Carlo, ensemble Grand Canonique) pour I’étude de
I’organisation de I’eau dans une argile gonflante bi-hydratée.

L analyse par diffraction des rayons X s’avere cependant limitée pour une description fine des
propriétés structurales des molécules d’eau interfoliaires dans les différents hydrates. Ces
propriétés structurales (et dynamiques) de I’eau sont en effet impactées par le confinement,
conduisant a des propriétés intermeédiaires entre celles connues pour les états solide et liquide
de I’eau. Ces modifications de propriétés des molécules d’eau sont liees (i) a leur confinement
bidimensionnel a I’échelle nanométrique entre deux feuillets TOT, (ii) a leur polarisation a la
surface du feuillet TOT en lien avec le champ électrostatique négatif imposé par ce dernier (-
0,1 & - 0,3 C/m?), et (iii) a leurs interactions avec les cations interfoliaires. Le confinement et
les modifications des propriétés structurales de I’eau dans les argiles gonflantes influent alors
fortement sur le comportement dynamique de ces molécules.

Cette présentation se focalisera sur I’analyse des propriétés de I’eau confinée dans les argiles
gonflantes selon une méthodologie couplant expérimentations et simulations (Figure 2). Les
experimentations (diffraction des rayons X, diffraction des neutrons) sont cruciales pour
prendre en compte I’hétérogénéité des échantillons naturels. Les simulations moléculaires
(Monte-Carlo, dynamique moléculaire) fournissent quant a elles des informations
mécanistiques pour une interprétation approfondie des données expérimentales. De plus, une
fois validées par I’expérience, ces simulations peuvent étre utilisées pour prédire des
propriétés structurales et dynamiques de I’eau dans des conditions ou a des échéances
difficiles a atteindre expérimentalement.
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Achieving mobility for all is one of the main challenges of this century and at the center of
Toyota company concerns. In order to contribute to a zero emission society, Toyota is
envisioning several answers from eco-car models to a smart mobility society model, keeping
in mind the satisfaction of its customer. Thanks to a high theoretical energy density combined
to a relatively high operation voltage around 3 Volt versus Li*/Li, the non-aqueous Li-Air
battery is a good candidate for future electric cars with an increased driving range. Li-Air
battery can be considered as a kind of hybrid system between a battery and a fuel cell since,
unlike Li-ion battery where all the active materials are contained in the package, the positive
electrode of a Li-Air battery is open to oxygen sources to ensure oxygen uptake in discharge
and O2 release in charge. (Figure 1) This battery therefore relies on the reversible
electrochemical reaction between the metallic Li and the gaseous O2 in presence of a non-
aqueous electrolyte where Li* ions and dissolved Oz molecules diffuse and react to form the
ideal discharge product lithium peroxide Li2Ox.

Figure 1: Scheme comparing the principles of a Li-ion battery to a Li-Air battery

However the practical performances of this battery are still far from the theoretical
predictions, and several scientific hurdles remain to be overcome before this battery concept
would be transferred from a laboratory cell into a commercial product.

In this presentation, we will summarized over 8 years of advanced research performed in the
Toyota group on the Li-Air (Oz2) battery. Our main interest over the last years was dedicated
to the study of both the air cathode and non-aqueous electrolyte.

On the air cathode side, the components need to be developed in order to achieve large initial
capacity, high reversibility directly coupled with high cyclability. In this scope, the Li2O2
decomposition occurring during the Li-O2 charge process is a rather sluggish and incomplete
process. A lot of effort was made in this area in the research community including in the
Toyota group, and several approaches were proposed: the use of solid state catalyst of several
kind (non-precious materials, doped carbon ...) or soluble catalysts for example.
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On the electrolyte side, the key problem so far was to find a solvent stable in presence of O2
radicals. In this area, a lot of investigations has been done and possible candidates such as
dimethoxyethane or ionic liquids were proposed which present higher stability than the initial
carbonates, amides or sulfones based electrolytes studied.

In this presentation, we will give an overview of the research performed on those two areas
which were always gaining on a deep understanding of the fundamental reaction mechanism
involved. Finally we will present some perspectives and introduce the next challenges to bring
this technology one step closer to real applications.
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La demande croissante en énergie couplée a la présence du lithium dans des pays
géopolitiqguement instables entraine aujourd’hui un besoin d’alternatifs aux batteries Li-ion®.
Les batteries Na-ion ont déja prouvé leur efficacité et les oxydes lamellaires sont des
matériaux prometteurs comme électrodes positives. Notamment, P2-NaxCoO: et P2-
NaxCo23Mn1302 peuvent étre chargés a 4.3 V et 45 V (vs Na‘/Na) respectivement et
présentent des capacités intéressantes?2,

Les oxydes lamellaires présentent un empilement alternants feuillets d’octaedres MOs (M =
Co, CozsMnus3) et d’espace inter-feuillets ou les ions sodium peuvent s’intercaler lors de
décharge et se désintercaler lors de la charge de la batterie. Dans les phases de structure P2,
les ions Na* occupent des sites prismatiques. Il en existe deux sortes, un partageant les arrétes
des octaédres MOe et I’autre partageant les faces (Figure 2b). Les courbes de cyclage des
deux matériaux presentent des plateaux caractéristiques de la présence de deux phases et des
sauts de potentiel abrupts caractéristiques de la formation d’un composé défini (Figure 1).
Les variations de potentiel soulignent quant a eux la présence d’une solution solide. Dans le
matériau P2-NaxCoO2, les ions cobalt s’oxydent de Co** bas spin (BS) a Co** BS lors de la
charge du matériau.

Figure 1 : Comparaison des courbes électrochimiques obtenues pour la batterie Na-ion avec
P2-NaxCoOz2 (en noir) ou P2-NaxCo2:3Mn1302 (en rouge) comme électrode positive a une
vitesse de C/20. Les fleches indiquent les phases ordonnées responsables des sauts de
potentiel et les fleches horizontales les couples redox impliques lors du cyclage.
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Pour P2-NaxCo23Mn1302, la compensation de charges est plus complexe. Cheng and al. ont
mis en évidence que pour X < 2/3, lors de la charge, seule I’oxydation de Co** en Co** a lieu®.
Cependant pour x > 2/3, lors de I’intercalation des ions sodium, les réductions de Co®* en
Co?* et de Mn*" en Mn®" permettent simultanément de compenser les charges dans le
matériau. La Résonnance Magnétique Nucléaire (RMN) est sensible a la présence d’ions
paramagnétiques dans I’environnement des ions Na* (interaction de contact de Fermi). Il
devient alors possible avec la RMN de sonder localement I’environnement paramagnétique
des ions sodium et de suivre ainsi les réactions redox et les modifications de liaisons
chimiques impliquées lors du cyclage électrochimique des matériaux synthétisés.

Des phases P2-NaxCoO: et P2-NaxCo23Mn1302 sont préparées par désintercalation
électrochimique et caractérisées par RMN MAS du »Na et DRX. Les valeurs de x étudiées
sont 2/3 (phase initiale), 0.65, 0.57, 1/2, 0.45, 0.38 et 1/3. La DRX de la phase initiale suggére
la présence d’une maille hexagonale et d’un groupe d’espace P6s/mmc. Les études par DRX
des différentes phases montrent un déplacement des pics (0 0 2) et (1 0 0) conséquence d’une
évolution des parametres de maille au cours de la charge de la batterie. Plus spécifiquement,
Chex augmente lors de la charge pour 2/3 < x < 1/2 ce qui est en accord avec les études
préalablement faites sur P2-NaxCoO2°. Ceci s’explique par la diminution du nombre d’ions
Na* lors de la charge, augmentant les répulsions entre les oxygenes entre les feuillets.

Figure 2 : (a) Spectres MAS RMN du ?®Na des différentes phases P2-NaxCo23Mn130z2. * sont
les bandes de rotation (v = 30 kHz). (b) Environnements des ions Na* : Nae :site partageant
des arétes avec MOs ;Nar : site partageant les faces avec MOe.

Lors de la charge du matériau a partir de x = 2/3, I’oxydation des ions Co®* diamagnétique en
un Co* paramagnétique devrait conduire a une augmentation du shift lorsque x diminue.
C’est en effet ce qui observé jusqu’a x = 0.57. Cependant pour x < 0.5, le shift diminue
(Figure 2a) malgré I’augmentation du nombre d’ions Co**. Ces résultats seront discutés en
fonction des évolutions de parameétres de maille et de la covalence des liaisons Co-O.
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The need for new electrode materials in non-aqueous batteries fuels an ever increasing
interest, especially during these last two decades. Numerous families of oxides have been
proposed as attractive electrode materialst. However, though lithium is not so expensive for
these applications, its large scale utilization will become rapidly limited due to the rather
small number of natural lithium sources over the world. Thus, sodium, which is a very
abundant element, should be the best candidate for the next generation of batteries. Owing to
these concerns, investigations on transition metal oxides as cathode materials for sodium-ion
batteries have re-emerged recently. Focusing on layered type structures, the system Na-Mn-O
is extremely rich and manganese based oxides completely fulfill today requirements in terms
of low price and low toxicity. These materials are interesting since they show weak inter-layer
interactions with free space allowing sodium diffusion. Mendiboure et al.? have reported for
the first time the sodium insertion in the a and 3 forms of NaMnOz, but it is only recently, that
0.85 Na was reversibly inserted/extracted in these phases using an advanced electrolyte3*,

Based on these results, we decided to explore other layered sodium manganese oxides and one
of them attract our attention: the phase Na2MnsOz, described for the first time by Jansen et al.®
The structure of this compound was solved from single crystals and it could be described as a
lamellar structure with [Mn3O7]*= layers built up with edge sharing MnOs octahedra. The
sheets are separated by NaOs and NaOs polyhedra. We have then synthesized the sodium
manganese oxide, NazMn3Oz7, by a very simple conventional solid-state method from the
stoichiometric amounts of sodium nitrate and manganese carbonate at 600°C under oxygen
flow. This phase crystallizes in the triclinic space group P-1 with the following cell
parameters: a = 6.488(1) A, b =6.792(1) A, ¢ =7,497(1) A, o = 105.27(1) °, p = 108.13(1) °,
v =110.66(1) ° and a volume of V = 266.67(1) A%. The cationic composition was checked by
Inductively Coupled Plasma (ICP) analysis and the manganese oxidation state by iodometric
titration.

The charge-discharge profiles of this compound have been performed by a galvanostatic
cycling at C/20 (1 Na* in 10 hours) in the potential window 1.5-3.0 V versus Na*/Na. Starting
from NazMn30Ozv, a reversible capacity of 2 Na/f.u. (160 mAh/g) is obtained through a plateau
at 2.1 V (Fig. 1a). As shown on the derivative curve for the first cycle, the sharp redox peaks
occur at 2.20 V on charge and at 2.10 V on discharge with a half width length of 22 mV and
15 mV, respectively (Fig. 1b). Such redox potentials are consistent with the Mn*/Mn3*
couple. The intermittent galvanostatic titration (GITT) enhances the biphasic process and
allows to access to the thermodynamic potential of 2.15 V vs Na*/Na. The potentiodynamic
titration curve (PITT) reveals a bell shape type response on the reversible phenomenon, and
confirms together with the sharpness of the peaks in the derivative curve that the reversible
process is biphasic (6).
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Figure 1: (a) Voltage vs. composition curves at C/20 rate in the potential window 3.0 V-1.5V
and (b) corresponding derivative curves versus voltage for the first 5 cycles.

Here, we observe the reaction paths between charge and discharge as usually report in a pure
biphasic reaction at 2.10 V. Thus, Na2Mn3O~ could reversibly intercalate/de-intercalate two
sodium per f.u. and this electrochemical process allows a reduced phase NasMnzO7 to be
obtained. Note that this new compound with the nominal composition of Nas.22)Mn3O7
corresponds to a manganese mixed valence, Mn33*, suggesting that the number of cations and
their positions in the structure are the key parameters to stabilize the structure. Ex situ X-ray
diffraction patterns have been recorded (under vacuum) at the end of the first discharge and
charge. Despite the poor crystallinity observed for all the patterns, one could observe the
appearance of large intensity variations for few reflections, suggesting a large atomic
rearrangement or the formation of a new structure. A combined neutron diffraction, TEM and
X-ray synchrotron study will be necessary to solve this structure with accuracy.
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Figure 2 : Powder X-ray diffraction patterns of (a) pristine Na2MnzOz, (b) discharged phase
NasMn3O7 down to 1.5 V (C/20) (c) and charged phase NazsMn3Oz, up to 3.5 V (C/20)
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Les propriétés électrochimiques de vanadophosphates de lithium ou de sodium font de ces
composés des matériaux d’électrodes potentiels. En particulier, de nombreux travaux se sont
focalisés sur I’intercalation réversible de Li* dans VOPOu4 ((1) et références citées), ou encore
de Li* et Na* dans les familles de NASICON (2, 3). Leurs conditions d’obtention nécessitent
la plupart du temps des syntheses ou des post-synthéses a haute température, parfois
I’utilisation de conditions hydro/solvothermales ou une atmosphére neutre ou réductrice (Ar-
Hz) (4). De plus, la conductivité des matériaux doit étre sensiblement améliorée, par exemple
grace a I’introduction de matrices carbonées (4).

Afin de contourner ces conditions de synthese, nous avons proposé des 2006 une méthode de
préparation d’un polymorphe NaVOPOQO4 par décomposition thermique a température modérée
d’un précurseur vanado-oxalato-phosphate (5). Ces oxalato-phosphates — ou phosphites —
lamellaires, utilisés a la fois comme précurseurs de phosphates de vanadium et comme source
de carbone, peuvent conduire de maniere controlée aux vanadophosphates desirés, en fonction
des conditions choisies pour leur décomposition thermique (6). Nous avons par exemple pu
obtenir les phases LiVOPO4 et LisV2(PO4)s (Figure 1) par chauffage de précurseurs en
atmospheéres respectivement oxydante et neutre (7). Il a par ailleurs été montré récemment
qu’un vanado-oxalato-phosphate de potassium mis en forme en présence d’oxyde de graphéne
réduit présente une bonne capacité pour I’insertion réversible de Li* a un potentiel de 4 V (8).

Figure 1 : Produits de décomposition du vanado-oxalatophosphite de lithium en fonction de
I’atmosphére

Dans la continuité de ces travaux, nous montrerons que I’élaboration de nouveaux vanado-
oxalato-phosphates ou phosphites d’alcalins a structures lamellaires permet d’obtenir des
vanadophosphates variés. Nous décrirons I’influence de plusieurs paramétres sur I’obtention
des phases attendues, en particulier la formule chimique des précurseurs, le réle de
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I’atmosphére de décomposition, ou encore la température et la vitesse de chauffage sur la
présence de carbone ou la cristallinité des matériaux.

Nous traiterons également le cas particulier d’un précurseur lamellaire a base de sodium qui,
par décomposition thermique contrdlée, génere un nouveau polymorphe de vanadophosphate.
Nous présenterons les résultats des premiéres investigations structurales et de stabilité
thermique du matériau, étudiés par diffraction des rayons X sur poudre in situ et par RMN du
solide 3P et #Na.
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La technologie lithium-ion est le systeme de batterie le plus performant, et son essor
s’explique par sa capacité a répondre a différentes applications, du plus petit module
(capteurs, microélectronique), aux ordinateurs et maintenant aux véhicules électriques. En
outre, cette technologie est également mature pour le stockage stationnaire pour faire face au
développement rapide des énergies renouvelables intermittentes. Cette perspective de
production de gros modules va renchérir le colt de ces batteries avec des incertitudes
d’approvisionnement, les gisements de lithium étant centralisés dans des pays politiquement
et économiquement instables. Les ressources illimitées en sodium, ion alcalin aux propriétés
chimiques proches du lithium, font que la technologie sodium-ion représente aujourd’hui
I’alternative la plus sérieuse au lithium, comme en témoigne la recherche sur ce systéme qui
émerge aujourd’hui au niveau mondial, avec un nombre exponentiel de publications depuis
2010 [1].

Les matériaux lamellaires présentant un espace inter-feuillets de Van der Waals constituent
des charpentes idéales pour I’intercalation d’especes hotes cationiques, des distorsions
structurales moderées étant attendues de ces réseaux ouverts. Parmi ces structures, le
pentoxyde de vanadium est un compose modele trés intéressant. La forme orthorhombique a-
V205 a été identifiée depuis les années 70 comme matériau cathodique attractif de batteries au
lithium [2]. Ce n’est que trés récemment que I’insertion électrochimique du sodium a été
étudiée a température ambiante dans a-V20s [3]. Une approche alternative pour identifier des
composés polymorphes stables de V20s consiste & considérer I’extraction d’especes
métalliques M des bronzes MxV20s. Une telle démarche permet de bénéficier de nouveaux
agencements structuraux présentant des empilements originaux (simples, doubles, plissés ...),
avec a la clé une capacité spécifique plus élevee. Cette stratégie a été appliquée avec succes
pour obtenir les formes polymorphes ¢’- et y’-V20s a partir de I’oxydation des bronzes e-
Cuo.9V20s et y-LiV20s, respectivement [4,5]. Des structures en feuillets encore plus ouvertes
que a-V20s ont été decrites pour ces polymorphes. Néanmoins, en dépit de ces
caractéristiques structurales intéressantes, leurs propriétés d’insertion vis-a-vis du sodium
n’ont encore jamais été étudiées.

Dans cet exposé, I’intérét des formes polymorphes a-, €’- et y’-V20s vis a vis de I’insertion
électrochimique du sodium sera présenté. Les performances électrochimiques de ces matériux
seront décrites, comparées et discutées en regard des caracteristiques structurales de chacun
d’eux. Des résultats tres prometteurs sont obtenus pour les composés ¢’- et y’-V20s [6-8],
avec des capacités spécifiques importantes (de 120 a plus de 200 mAh.g?, Figure 1), une
excellente durée de vie et des tensions de travail élevées, qui permettent de considérer ces
nouveaux matériaux d’électrode comme des candidats tres sérieux pour I’application batterie
au sodium.
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Figure 1 : Courbes de décharge-charge de o, &- et - V20s. Température ambiante.
Electrolyte 1M NaClO4/PC. Régime C/10.

Références

(1) N. Yabuuchi, K. Kubota, M. Dahbi, S. Komaba, Chem. Rev. 114 (2014) 11636.

(2) M.S. Whitthingham, Chem. Rev. 104 (2004) 4271.

(3) D. Muller, R. Baddour-Hadjean, M. Tanabe, L.T.N. Huynh, M.L.P. Le, J.P. Pereira-Ramos, Electrochim.
Acta 176 (2015) 586-593

(4) F. Garcia-Alvarado, J. M. Tarascon, B. Wilkens, J. Electrochem. Soc., 139 (1992) 3206.

(5) J. M. Cocciantelli, P. Gravereau, J. P. Doumerc, M. Pouchard, P. Hagenmuller, J. Sol. State Chem., 93
(1991) 497.

(6) M. Safrany Renard, N. Emery, R. Baddour-Hadjean, J. P. Pereira-Ramos, Electrochim. Acta 252C (2017) 4
(7) M. Safrany Renard, N. Emery, E. M. Roginskii, R. Baddour-Hadjean, J. P. Pereira-Ramos, J. Sol. State
Chem. 254 (2017) 62.

(8) R. Baddour-Hadjean, M. Safrany Renard, N. Emery, J. P. Pereira-Ramos, Electrochim. Acta, submitted.

4



05

Prussian Blue Analogues as Positive Electrode Materials
for Na- and K-ion Batteries

Paula Sanz-Camacho ¢, Vincent Gabaudan ¢, Romain Berthelot ®¢, Alain Wattiaux ?,
Matthieu Duttine ®, Laure Monconduit ®©¢, Laurence Croguennec ®“9 and Dany Carlier ¢

2CNRS, Univ. Bordeaux, Bordeaux INP, ICMCB UMR 5026, F-33600 Pessac, France.
®|CGM, UMR-5253, CNRS, Université de Montpellier, 2 Place Eugéne Bataillon,
34095 Montpellier cedex 5, France.
°RS2E, Réseau Frangais sur le Stockage Electrochimique de I’Energie, FR CNRS 3459,
F-80039 Amiens Cedex 1, France.
4 ALISTORE-ERI European Research Institute, FR CNRS 3104, F-80039 Amiens Cedex 1, France.

Na-ion and K-ion batteries technologies represent a low cost and material-abundant
alternatives to LIBs for large-scale energy storage applications. Amongst those materials
lately been studied as positive electrode materials, Prussian Blue Analogues (PBAS) are a
large family of transition-metal hexacyanoferrates whose open framework structure enables
rapid diffusion of cations (Li*, Na*, K*, Mg?*, etc) due to the presence of open channels and
of interstitial sites.! These compounds have shown promising electrochemical properties and
they have been investigated as low-cost materials for batteries.? They can be described by the
general chemical formula AxMa[Ms(CN)s]1y yenH20, where A are the alkali cations, Ma
and Mg different transition metal ions, y the vacancies of [Ms(CN)e] and n.H20 the number
of crystalline water molecules. The structure of PBA in the absence of vacancies consists of a
double perovskite framework with the CN anions bridging MaNs and MsCs octahedra, Ma
and Mg being in the high spin and low spin electronic configurations respectively (Figure 1).
PBAs typically crystallise in a face-centred cubic structure, however depending on the amount
of alkali, interstitial water and vacancies, lower symmetrical phases such as monoclinic,
rhombohedral or even orthorhombic are observed.

Figure 1: Structure of Prussian Blue Analogue (PBA) for NaxMn[Fe(CNs)]

Our work focuses in alkali rich phases of PBAs as positive electrode materials for Na-ion and
K-ion batteries using non-toxic and cheap transitions metals such as Fe and Mn.

In this work, we present preliminary results on the synthesis of NazFe[Fe(CN)s] and
KzFe[Fe(CN)s] alkali-rich phases using two different routes: co-precipitation and
hydrothermal synthesis in various conditions (T°, pH, time ..). The materials are
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characterized combining XRD, *’Fe Mdossbauer spectroscopy, PIXE analyses, SEM and TGA-
MS in order to determine their composition, average and local structures, and morphology.
The goal of this study is to establish the relationship between the synthesis conditions,
composition, structure and electrochemical properties of the PBAs, to prospect for new phases
never reported, and to tailor their particle size and morphology for optimized performance in
Na and K-ion batteries. * For example, for NazFe[Fe(CN)s].nH20, the two synthesis methods
lead to materials with XRD patterns slightly different in their line broadening, and in the
position and number of their diffraction lines (Figure 2a), suggesting different structures and
crystallinities. Moreover, even for the same synthesis route (here, hydrothermal), changes are
observed in the XRD patterns of materials obtained at different temperatures. The particle size
strongly depends on the synthesis conditions (Figure 2b), from the nm-size for the
coprecipitation to the um-size for the hydrothermal syntheses. Mdssbauer spectroscopy
clearly shows the presence of both LS-Fe?* and HS-Fe?* in the case of the hydrothermal
product obtained at 140°C while the assignment is less straightforward for the other materials
that exhibit a large distribution in the region of HS-Fe?* (Figure 2c). TGA analysis suggests a
higher crystalline water content for the material obtained by co-precipitation.

Figure 2 :(a) XRD patterns, (b) SEM images and (c) Mdssbauer spectra of NazFe[Fe(CN)s]
materials obtained by co-precipitation and hydrothermal syntheses using two different
temperatures (140 and 60°C)

Preliminary electrochemical tests were performed in similar conditions for the Na and K-rich
phases. They revealed that only 1.6 Na" or 1.3 K* ions could be extracted from the pristine
material obtained by co-precipitation, but that extra capacity could be observed under
subsequent cycles. For the highly crystalline materials obtained by the hydrothermal route
only 0.8 Na* or 0.6 K* ions could be extracted, suggesting a diffusion limited in the solid.
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Récemment, plusieurs travaux sur des batteries au potassium ont été publiés dans la
littérature!. Le potassium, élément trés abondant dans la crodte terrestre, présente d’autres
avantages non négligeables pour le développement de batteries. En effet, le potentiel standard
du couple K*/K dans les solvants organiques conventionnels comme le carbonate de
propyléne est plus bas que celui du couple Li*/Li (respectivement -2.88 V contre -2.77 V
versus ESH) ce qui pourrait permettre d’atteindre de hautes densités d’énergie. De plus, les
ions K* présentent un faible rayon de solvatation dans ces mémes solvants organiques, ce qui
pourrait permettre d’obtenir une conductivité accrue et un fonctionnement en batterie a
régime élevé?.

Les premiers travaux sur des électrodes de graphite ont mis en évidence la formation de KCs
avec une capacité théorique de 279 mAh/g®. Les matériaux du bloc p, largement étudiés par le
passe dans les batteries Li et Na-ion, permettent d’atteindre des capacités plus élevées de par
la formation réversible d’alliages avec les métaux alcalins. Toutefois ces mécanismes se sont
montrés différents dans le cas du lithium et du sodium, et méritent en conséquence d’étre
étudiés dans le cas du potassium.

En raison de leurs capacités théoriques élevées, I’antimoine (660 mAh/g) et le bismuth (385
mAh/g) ont été étudiés comme électrode négative pour batteries potassium ion.

Fig 1 : Profils galvanostatiques d’électrodes d’antimoine (gauche) et de bismuth (droite)
mesurés en demi-pile versus potassium a un régime de C/5 avec I’électrolyte KFSI (0.8M)
dans EC/DEC.
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Bien que les diagrammes de phases K-Sb et K-Bi présentent des similarités, notre étude a mis
en évidence des mécanismes électrochimiques distincts. Les courbes galvanostatiques (Figure
1) apparaissent bien différentes. Dans les deux cas, la premiere décharge est caractérisée par
un plateau a bas potentiel (~0.3V). Lors de la charge suivante, I’antimoine présente deux
étapes distinctes, alors que pour le bismuth, 3 plateaux de potentiel bien définis sont observés.
Les capacités reéversibles de 625 mAh/g pour Sb et 345 mAh/g pour Bi au premier cycle sont
proches des capacitées théoriques.

La diffraction des rayons X en mode operando (Figure 2) a été réalisée pour déterminer les
mécanismes de ces batteries Sb/K et Bi/K. Les composés KsSh et KsBi ont été identifiés en
fin de décharge. La formation de composés intermédiaires cristallises dans le cas de Bi
contraste avec Sb ou un domaine amorphe est observé.

Fig 2 : DRX operando sur des électrodes d’antimoine (gauche) et de bismuth (droite)
enregistrés au cours de la premiére décharge (noir) et de la premiére charge (rouge) de la
batterie.

Les performances de ces matériaux en tant qu’électrode négative pour batterie K-ion seront
détaillées. Un composite Sb/C préparé par mécano-synthése a permis d’obtenir une capacité
de 385 mAh/g durant plus de 30 cycles. L’influence particuliéere de I’électrolyte sur ces
nouveaux systemes sera aussi discutée.
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Owing to its high polarizing power induced by its low ionic radius (0.53 A) and high charge,
the crystal chemistry of aluminium inserted cations is expected to strongly differ from those
typically encountered for lithium-ion. So far, knowledge’s on AI** intercalation chemistry
remains poorly understood because of several limitations including a limited number of
suitable frameworks that enabled AI** intercalation. Although, efficient aluminium storage
was found for graphite cathode materials, it relies on anion intercalation of AICl4 species. [1]
Only a limited number of studies deal with the intercalation of tri-valent Al in inorganic
frameworks.[2—-6] A systematic detailed atomistic picture of Al sitting in host compounds is
required to obtain a better understanding of the crystal chemistry of aluminium inserted host
frameworks.

By introducing titanium vacancies through monovalent-ions (F, OH") doping, anatase TiOz, a
well-known lithium intercalated compound, we enabled the reversible intercalation of
magnesium and aluminum cations.[7] While Mg fully occupied the titanium vacancies, AP
cations only occupied barely half of them. Herein, we went on elucidating the AIP*
intercalation mechanism occurring in cation-deficient anatase. Our results point to the
selective intercalation of AI** within titanium-rich vacancies region and to a less extend to the
native interstitial sites. This work highlights the very specific features of AI** intercalation
chemistry in host electrode materials providing new insights into the development of
rechargeable Al batteries.
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Le dioxyde de manganese MnOg, intéressant par son faible colt et son utilisation potentielle
en milieux aqueux neutres, peut étre considéré comme un matériau modele pour I’étude des
mécanismes de stockage pseudocapacitif dans les supercondensateurs [1,2]. La structure
lamellaire bidimensionnelle particulierement intéressante du phyllomanganate MnO: de type
birnessite, formée de feuillets d’octaédres MnOg séparés par un espace interfoliaire de 7 A,
permet une mobilité aisée des cations hydratés présents entre les feuillets lors de
charges/décharges d’électrodes a base de birnessite [3].

Une « respiration » de la structure est observée du fait de la variation de la valence des cations
Mn hétérovalents présents dans les feuillets, permettant le stockage pseudocapacitif, et du
processus d’intercalation/déintercalation de cations dans I’espace interfeuillet. Des études
antérieures par diffraction des rayons X ex-situ [3] et/ou in-situ [4] ont montré un
déplacement réversible du pic de diffraction [001] illustrant cette « respiration » lors des
cyclages électrochimiques. L’étude operando par diffraction des rayons X en milieux aqueux
neutres de différents sels de nitrate a pu mettre en évidence un comportement différent du
processus d’intercalation des cations dans la structure de la birnessite selon la nature du
cation.

(a) Mode A (b) Mode B

Figure 1 : DRX operando d’une électrode MnOz2 de type birnessite lors de charges/décharges
a 1 mV.s dans deux électrolytes aqueux neutres NaNO3s 5M (a) et LiINOz 5M (b), montrant
deux modes A et B d’évolution du pic (001)
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Le cyclage électrochimique est effectué entre OV et 1.2V vs Ag/AgCl, dans une cellule a trois
électrodes de configuration horizontale, utilisant une contre-électrode de carbone activé.
L analyse RX est effectuée entre 11° et 14° en 2@, pour un temps d’acquisition d’environ 10s.
La vitesse choisie pour le cyclage électrochimique est de 1mV.s? afin de minimiser les
variations de potentiel pendant I’analyse DRX.

La figure 1 montre I’évolution du pic de diffraction [001] de la birnessite cyclée dans deux
électrolytes aqueux neutres NaNOs 5M et LiNO3 5M. Nous observons deux comportements
différents. Dans un premier cas, un décalage régulier du pic [001] entre 12.55° et 12.05°
(correspondant a une distance interlamellaire de 7.05 Aet7.34 A respectivement) est observé,
sans perte d’intensite (mode A avec NaNOsz 5M). Dans I’autre cas, une décroissance de
I’intensité du pic [001] a 12.63° (pour un espace interfeuillet de 7.00 A) est mise en évidence,
alors qu’un second pic a 12.34° (pour un espace interfeuillet de 7.17 A) apparait et voit son
intensité croitre (mode B avec LiNOs 5M) jusqu’a un maximum et décroitre ensuite, laissant
apparaitre de nouveu la croissance du premier pic. Les phénoménes observés pour les deux
modes se répétent, suivant les processus observés lors des cyclages électrochimiques en
charges/décharges.

La premiere évolution (mode A) correspond a une augmentation/diminution graduelle et
réversible de la distance interfeuillet, qui peut étre attribuée a une déintercalation/intercalation
graduelle des cations, homogéne dans toute la structure de la birnessite. La seconde évolution
(mode B), correspondant & la variation d’intensité d’un des deux pics au détriment de I’autre
peut étre attribuée a un processus inhomogéene dans la structure de la birnessite, avec
I’existence de deux phases cristallines distinctes.
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All solid-state microsized supercapacitors (uSCs) are an attractive solution for integrated, on-
chip energy storage. They have come under consideration as complementary devices by virtue
of their higher power density and longer lifetime [1]. Eustache et al. [2] reported a high areal
energy density on 3D-interdigitated uSCs operated in aqueous and ionic liquid electrolytes.
Such electrolytes are safe, have a good ionic conductivity and a broad electrochemical
window but their liquid state entail packaging issues. Actually, there is a need for a solid state
electrolyte with fair ionic conductivity and no leakage risk. Thus the use of ionogel as a solid
electrolyte should simplify packaging requirements and result in easier integration into device
applications [3]. This ionogel is a chemical gel, consists of a room temperature ionic liquid,
confined within a continuous monolithic silica host network. lonogels maintain the excellent
electrochemical properties of ionic liquids while also preventing any leakage of the electrolyte
meanwhile preserving its liquid physical properties. Aqueous electrolytes limit device
operation to about 1 V or less due to the electrochemical breakdown of water at higher
voltages. lonic liquids, on the other hand, have a larger operational voltage window, and
ionogel-based micro-supercapacitors have been demonstrated at up to 2.5 V[4]. This larger
window has a significant effect on the energy density of the device, as the energy stored is
proportional to the square of the voltage window. Recent studies have demonstrated good
electrochemical performance of ionogel electrolytes on planar microsupercapacitors
fabricated via laser scribing of reduced graphene oxide [4]. However, the areal energy (energy
per footprint area) and power densities are limited due to their planar configuration. Three-
dimensional concepts could considerably enhance the uSC capabilities.

MSC’s electrode materials must meet two primary requirements: they must have a high
specific surface area for double-layer formation at the electrode/electrolyte interface and they
must be sufficiently conductive to allow for rapid charging and discharging. The use of
pseudocapacitive materials, such as MnO: electrodes, allows the energy density of these
devices to be increased, specially when thin films are step-conformally deposited on a 3D
scaffold, Thy can reach high area enlargement factor (AEF).

In this work, we will present the solid stat MSC’s with ionogel electrolyte. The formulation of
the ionogel and the related deposition process was investigated. The 3D MSC consists in 2
interdigitated electrodes (footprint area = 4 mm?)[5]. The MnO:z thin film is deposited on the
3D interdigitated electrodes by pulsed electrodeposition technique. 3D puSCs was tested in
aqueous, ionic liquid and ionogel electrolyte.
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Afin d'éviter le surdosage, de protéger un principe actif et de permettre son relargage contrélé
dans le temps, I'encapsulation dans des matrices inorganiques de molécules a intérét thérapeutique est
une solution intéressante. Dans cette approche de vectorisation, plusieurs agonistes potentiels pour leur
propriété antalgique (douleurs neuropathiques) sont considérés tel que l'acide (2E)-2-cyano-3-(furan-
3-yl)prop-2-enoique (RNE28) et la structure hote des hydroxydes doubles lamellaires de type
hydrotalcite comme vecteur. Ces composés organiques sont préparés par une condensation de
Knoevenagel entre l'acide cyanoacétique et un aldéhyde. Deux stratégies ont été employeées : - direct
par échange anionique ou bien — in situ en confinement 2D par une condensation de Knoevenagel a
partir d'HDL organo-modifiés par I'acide cyanoacétique. Un état de I’art sera présenté sur I’hybridation
des structures hétes HDL par des molécules a visees thérapeutiques en reprenant les travaux pionniers
du groupe du Pr. J.-H CHOY (EWHA université, Corée du Sud) et les nouveaux développements de
ces vecteurs organiques inorganiques, leur biocompatibilité, .... Un point sera aussi fait sur la réactivité
in situ qui consiste a utiliser I’espace interlamellaire comme un milieu de confinement pour une
réaction particuliére. Ici une réaction one-pot de type Knoevenagel entre I'acide cyano-acétique et le
furaldéhyde est rappelée (rendement 93 %).

Plusieurs stratégies de synthése ont été développées, a savoir la co-précipitation, I’échange et la
réactivité in situ. Une premiere étape consiste a synthétiser les précurseurs HDL (composition
cationique Mg : Al = 2 :1) —nitrate (comme matrice gabarit pour la réaction d’échange) et HDL / acide
cyano-acétique (pour la réaction in situ). On notera dans la suite I’abréviation MgAl =
Mg.AIl(OH)sA” 1/, nH20 avec A = CNCH,COO., NOs” ou RNE28".

Figure 1 : DRX des phases HDL précurseurs (gauche) et de la phase HDL / RNE28 aprés échange (droite). Les
traits pointillés matérialisent les pics de diffraction (00I) vers 26 = 10° et celui (110) vers 26 = 60°.

La réaction de Knoevenagel entre l'acide cyanoacétique intercalé et le furaldéhyde conduit a un
assemblage O/l plus désordonné que la phase obtenue par échange comme le montre la largeur a mi-
hauteur des pics de diffraction.
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Figure 2 : Comparaison des DRX des assemblages O/ HDL / RNE28 obtenus par échange et par réactivité in
situ. La partie aux faibles valeurs en 2@ est élargie sur la partie gauche de la figure.

Une caractérisation moléculaire est nécessaire pour savoir si la réaction opérée dans des conditions in
situ a bien donné lieu a la formation de RNE28 entre les feuillets. Ceci est réalisé par résonance
magnétique nucléaire de I’état solide en condition de rotation a I’angle magique (MAS) et polarisation
croisée (CP) sur les noyaux **C. Les spectres RMN MAS de I’>’Al n’ont pas révélé de changement par
rapport a la phase Mg.AI/NOs".

Figure 3 : Spectres RMN du solide **3C CPMAS de (gauche) RNE28 et la phase HDL / RNE28 obtenue par
échange, (droite) comparaison entre les deux phases HDL / RNE28 obtenues soit par échange soit par réaction
in situ. Vitesse de rotation MAS = 10 kHz.

Par comparaison des déplacements chimiques de la molécule organique RNE28, seule et intercalée, le
déplacement des pics de résonance atteste d’un fort confinement de la molécule invitée RNE 28 dans
la structure héte HDL, ceci par des interactions de type électrostatique entre la charpente hydroxylée et
les fonctions carboxyliques. L attribution des déplacements chimiques sera présentée. Si I’on compare
maintenant les spectres *C CPMAS des deux phases hybrides Mg.Al / RNE28, des pics de résonance
supplémentaires apparaissent pour la phase préparée in situ a 30 et 180 ppm. Ces contributions ont été
identifiées comme provenant de la signature de I’acide cyano-acétique. Ceci démontre donc que la
totalité de I’acide n’a pas entiérement réagi par la réaction in situ de condensation. Cependant les
autres pics de résonance correspondent bien a ceux obtenus pour RNE28 intercalés, démontrant aussi
que la réaction de Knoevenagel peut étre réalisée in situ. En addition du chef de file RNE28, la
condensation de Knoevenagel confinée dans I’espace interlamellaire de la matrice hdte HDL a été
exemplifiée sur d’autres aldéhydes, ceci pour préparer des molécules a visées thérapeutiques et
immobilisées dans ce vecteur inorganique. Des tests de relargage a différents pH en milieu phosphate
ont été réalisés sur les phases hybride Mg.Al / RNE28. Des analyses complémentaires seront
également présentées.
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Dans le domaine de I’éclairage grand public, les LEDs blanches commerciales
associent un semi-conducteur (InGaN) émettant un rayonnement bleu et des films
polymeriques contenant des luminophores a base de terres rares. Cette famille de métaux vise
cependant a disparaitre des formulations du fait de leur colt de plus en plus élevé da au
monopole de la Chine sur leur production?. De plus, leur extraction fait appel a des procédés
polluants impactant fortement I’environnement. L’explosion de la demande combinée a ces
contraintes représente un risque réel pour I’expansion de la technologie LED dans les années
a venir en France et en Europe. Développer des luminophores sans terres rares (STR) dans les
luminaires a LED représente donc un enjeu majeur.

Il existe des solutions alternatives telles que certaines molécules organiques ou encore
les quantum dots, néanmoins ces luminophores présentent une faible stabilité sous stress
photonique et thermique ce qui conduit a une dérive des parametres photométriques de ces
systemes aprés un certain temps d’utilisation. Pour pallier ce probleme, il est proposé ici
d’intercaler ces luminophores STR dans une matrice solide afin de les stabiliser et ainsi de
diminuer leur dégradation dans le temps. La matrice choisie dans le cadre de cette étude est un
hydroxyde double lamellaire (HDL) de type Zn2Al. L’immobilisation/intercalation étant
établie par des liaisons électrostatiques entre la molécule invitée et les feuillets hétes de
I’HDL, les luminophores devront donc posseder des groupements anioniques mais également
étre solubles en solution aqueuse a des pH basique (8-10) tout en gardant leurs propriétés
spectroscopiques La fluorescéine a été choisie comme molécule test.

Figure 1 : a) Formule de la fluorescéine disodique. b) Image de la fluorescéine en poudre et
en solution. ¢) Spectres d'émission et d'absorption de la fluorescéine dans I'eau. d)
Représentation de I'intercalation de la fluorescéine au sein d'une matrice HDL

La fluorescéine est une molécule organique bien connue pour ses propriétés luminescentes
lorsqu’elle est en solution dans un état de dilution suffisamment important. En revanche, on
constate une extinction de la luminescence lorsqu’elle est sous forme solide pouvant étre
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expliquée par I’agrégation des monomeéres de fluorescéine. En solution elle présente une
absorption maximale a 496 nm et émet dans le vert aux alentours de 510 nm. Dans le cadre de
ce projet, I’objectif est de reproduire un état de dilution semblable a celui de la fluorescéine en
solution dans la matrice d’HDL.

Cette communication sera axée sur la synthése et la caractérisation de ce matériau
hybride : le comportement des molécules de fluorescéine dans I’espace interfeuillets en
fonction des conditions de synthése (pH, concentration, nature des feuillets etc.) sera présenté
ainsi que les propriétés optiques (rendement quantique, spectre d’absorption, spectre
d’excitation...) qui en découlent. Ce matériau pourra ensuite étre dispersé dans un film
composite a base de silicone pouvant étre caractérisé en condition d’usage et dont une étude
de vieillissement acceléré permettra de clore la caractérisation de ce matériau hybride.

Les premiers résultats de I’intercalation de quantum dots sans cadmium, fonctionnalisés
par I’adsorption de polymére a leur surface?, dans cette méme matrice HDL pourront
également étre présentés.

Figure 2 : Représentation de I'adsorption de PMAO sur les particules de ZCIS QDs
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Les matériaux carbonés a base de silicium ont été intensivement étudiés en tant
gu'anodes pour les batteries lithium ion [1,2], essentiellement en raison de I'abondance
naturelle de Si dans la cro(te terrestre [3] ainsi que de sa capacité théorique tres élevée de
4200 mAh.g! a température ambiante par rapport au lithium [4]. En raison des difficultés
inhérentes a la synthese de nanoparticules meétalliques de Si, la silice SiO2 représente une
alternative pratique en raison de son faible co(t et son obtention tres aisee.

Dans cette étude, nous présentons une synthese "one-pot” facile et écologique pour
obtenir des anodes carbone/SiO2 a haute performance pour batterie Li-ion (Figure 1a).
L'influence de la température du traitement thermique (600-1200°C) sur les caractéristiques et
les performances des matériaux obtenus été suivis pour cette étude. Une diminution réguliere
de la porosité est également observée en augmentant la température de recuit de 600 a
1200°C. Un réseau interpénétrant hybride composé de carbone et de SiO2 amorphe distribué
de facon homogene a I'échelle atomique a été obtenu, ainsi que I'ont montré les techniques
MEBT-EDX, XPS et RMN 2C/?°Si (Figure 1b).

Une excellent capacité a cycler, avec une capacité réversible jusqu'a 535 mAh.g* sous
un courant constant a C/5 dans la gamme de voltage comprise entre 0.01 et 1.5V (Li/Li*) sont
obtenues pour les matériaux C/SiO2 utilises comme anodes pour les batteries Li-ion (Figure
1c). On observe une augmentation plutét atypique de la capacité durant les 50 premiers cycles
suivie d'une stabilisation jusqu'a 250 cycles. Cette observation a pu étre corrélée a la
cristallisation électrochimique in situ de SiO2 amorphe en présence d'un électrolyte, ainsi que
le montrent les analyses post mortem par DRX et MEBT. Malgré ce comportement, la
capacité réversible stable et élevée de 535 mAh.g* est une indication du grand potentiel de ce
matériau pour une utilisation comme anode au sein des batteries Li-ion.
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Figure 1. Voie de synthese des matériaux carbone/ SiO2 (a); images MEBT avant et apreés
cyclage (b); et performances électrochimiques vs. Li, sous un courant de C/5 (c), pour les
matériaux carbone/SiOz.
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Lithium-ion batteries (LIBs) have an important place among energy storage devices due to
their high capacity and good cyclability. However, the advancements in portable and
transportation applications have extended the research towards new horizons, and today the
development is hampered e.g. by the capacity of the electrodes employed. Silicon and
germanium are among the considered anode materials as they can undergo alloying reactions
with lithium while delivering high capacities. It has been demonstrated that silicon in its
highest lithiated state can deliver up to ten times more capacity than graphite (372 mAh/g):
4200 mAh/g for Li22Sis and 3579 mAh/g for LiisSis, respectively'=. On the other hand
germanium presents a capacity of 1384 mAh/g for LiisGes!, and a better electronic
conductivity and Li ion diffusivity as compared to Si*. The synergetic effect of SiixGex alloys
has been proven®, the capacity is increased compared to Ge-rich electrodes and the capacity
retention is increased compared to Si-rich electrodes®. There are several reports on various
formulations of Sii-xGex alloys with promising LIB anode performance®>-2, with most work
performed on complex nanostructures resulting from synthesis efforts implying high cost.

In the present work, we studied the electrochemical mechanism of the SiosGeos alloy as a
realistic micron-sized electrode formulation using carboxymethyl cellulose (CMC) as the
binder®. A combination of a large set of in situ and operando techniques were employed to
investigate the structural evolution of SiosGeos during lithiation and delithiation processes:
powder X-ray diffraction (XRD), X-ray absorption spectroscopy (XAS), Raman
spectroscopy, and ’Li solid state nuclear magnetic resonance spectroscopy (NMR).

The results have presented a whole view of the structural modifications induced by the
lithiation/delithiation processes. The SiosGeos amorphization was observed at the beginning
of discharge. Further lithiation induces the formation of a-Lix(Si/Ge) intermediates and the
crystallization of Liis(SiosGeos)s at the end of the discharge. At really low voltages a
reversible process of overlithiation and formation of Liis+s(SiosGeos)s was identified and
related with a structural evolution of Liis(SiosGeos)s. Upon charge, the c-Liis(SiosGeos)s was
transformed into a-Lix(Si/Ge) intermediates. At the end of the process an amorphous phase
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assigned to a-SixGey was recovered. Thereby, it was demonstrated that Si and Ge are
collectively active along the cycling process, upon discharge with the formation of a ternary
Li1s(SiosGeos)s phase (with a step of overlithiation) and upon charge with the rebuilding of
the a-Si-Ge phase. This process is undoubtedly behind the enhanced performance of Sio.sGeos
compared to a physical mixture of Si and Ge.

In parallel we have studied the lithiation/delithiation mechanism of a micron-sized Ge
electrode®®, the results confirm that the lithiated phases formed during cycling are highly
dependant on the cycling rate. This is, at C/5 and C/8 the growth of c-LiisGes at the end of the
discharge is promoted after the successive formation of low lithiated LixGe (x = 7/3 or 7/2)
phases. Whereas, the C/14 rate is characterized by the absence of c-LiisGes and preferential
formation of a higher lithiated phase LiizGes. In all the cases, upon delithiation the crystalline
Ge network is not built back and an amorphous product is recovered.

Lastly, the complementarity of the data obtained from XAS, Raman spectroscopies, NMR,
and XRD, was crucial in order to understand the complex mechanism based on reversible
formation of the various crystalline and amorphous phases. Such information is of great
importance given the puzzling lithiation/delithiation mechanism of alloying materials; their
understanding is vital to unveil their best performances respect specific applications, such as
capacity, C-rates, cost, etc.
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La technologie lithium-ion est actuellement la technologie de choix pour les systémes de
stockage électrique. Actuellement, les électrodes négatives typiquement utilisées sont
composées de graphite et offrent une capacité limitée a 372 mAh.gt. C'est pourquoi d’autres
matériaux sont étudiés, tels I’étain ou encore le silicium (Si). En particulier, le silicium, car il
présente une capacité spécifique massique trés avantageuse! de 3579 mAh.g?, soit environ
dix fois celle du graphite. Toutefois, ce matériau d'électrode négative présente également une
expansion volumique d’environ 300 %? lors de sa lithiation (phase Li1sSis), engendrant ainsi
une perte de contact entre les différents composants de I’électrode, 1a ou le graphite ne
s’expand que de 10 %3 (phase LiCs). De nombreuses études ont été menées pour permettre
d’accommoder cette expansion, en particulier en jouant sur la morphologie du silicium. Ainsi
des solutions telles que I’utilisation de silicium nanométrique®, des nanotubes® ou des couches
minces® ont été envisagées. Une autre alternative repose sur I’utilisation et le design de liants
polymeres, connus pour accommoder I’expansion volumique et maintenir la cohéesion de
I’électrode. Plusieurs liants polymeéres hydrosolubles ont été successivement envisagés pour le
silicium tels que la Na-CMC (Carboxymethylcellulose de sodium) et le PAA (Acide
Polyacrylique)’ & la place du liant classiquement utilisé pour les électrodes au graphite, le
PVDF® (Polyfluorure de vinylidéne) (figure 1). L’intérét de la Na-CMC et du PAA repose sur
la présence de fonctions carboxylates, formant des liaisons hydrogénes avec les oxides en
surface du silicium, la ou le PVDF ne permet que des liaisons faibles de type Van Der Waals.
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Figure 1 : Structure du poly(fluorure de vinylidene), de I’acide poly(acrylique) et de la
carboxymethylcellulose de sodium
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Nous nous sommes donc intéressés a I’optimisation de la formulation d’électrodes a base de
silicium avec des liants de type polyacides synthétiques a fonctions carboxyliques, en
particulier le PAA et I’impact de celle-ci sur les performances électrochimiques. Nous avons
en particulier étudié des facteurs tels que I’étape de broyage, ainsi que la masse molaire
moyenne du liant polymere et pu démontrer que ces parametres sont cruciaux. Le broyage
énergétique silicium-additifs carbonés s’avere en effet indispensable pour atteindre la capacité
spécifique théorique du composite, mais peut en revanche s’avérer délétere pour le polymere
avec une diminution de la longueur moyenne des chaines macromoléculaires ainsi qu’une
décarboxylation partielle. Cette dégradation a pu étre mise en évidence par plusieurs
techniques, dont la RMN H (Spectroscopie de Résonnance Magnétique Nucléaire), 'ATG
(Analyse Thermo-Gravimétrique), la SEC (Chromatographie d’Exclusion Stérique) et I’'lRTF
(Spectroscopie Infrarouge a Transformée de Fourier). L’influence de la longueur moyenne
des chaines a également été investiguée, mettant en évidence un optimum situé autour de
450,000 g.mol?. Une formulation optimisée a ainsi été développée, permettant le broyage
énergétique du silicium sans dégradation simultanée du polymeére. Les performances des
électrodes composites a base de silicium préparées par les formulations usuelle et optimisée
en utilisant des PAA de masses molaires moyennes différentes (15,000, 450,000 et 3,000,000
g.mol?) ont été évaluées et comparées. Les résultats montrent une inversion des performances
pour les PAA 15,000 et 3,000,000 g.mol™ en fonction de la formulation utilisée, et dans les
deux cas une amélioration de la tenue en cyclage pour le PAA 450,000 g.mol* (figure 2).

(a) (b)

Figure 2 : Rétentions de capacités en charge pour les cellules a base de silicium, utilisant des PAA de
15,000, 450,000 ou 3,000,000 g.mol™ en formulation usuelle (a) et optimisée (b). Cyclages en demies
piles vs Li entre 2,5 et 0 V, a 20 °C avec un électrolyte LP30 + FEC (10 % masse), C/10 (1 Lien 10 h)
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Avec l'avénement de la microélectronique et des "smart-devices", le besoin de micro-sources
d'énergie a augmenté. Pour répondre a ces besoins, une production massive de microbatteries
serait nécessaire dans les prochaines décennies. Le dépdt physique en phase vapeur (PVD) est
le procédé couramment utilisé pour fabriquer des microbatteries tout solide.
Commercialement, le LiCoO2 et le lithium sont utilisés respectivement comme électrodes
positives et négatives. Le LIPON est couramment utilise comme électrolyte solide en raison
de sa bonne conductivité ionique, de sa bonne stabilité thermique et électrochimique et
également de sa bonne stabilité interfaciale avec les deux électrodes. Cependant, le procéde
PVD nécessite des machineries de dép6t trés colteuses, il est lent, ce qui impacte
considérablement le prix et par ricochet le développement des microbatteries. Les procédés
"liquides”, tels que I'impression par jet d'encre ou la sérigraphie, utilisent des machines moins
colteuses et les vitesses de dépot sont extrémement rapides. De plus, ces techniques sont
suffisamment précises pour déposer n'importe quel motif soit par jets de gouttes localisées,
soit en utilisant un masque spécifique s'adaptant a la forme désirée.

Dans cette communication, nous rendrons compte de nos efforts pour développer des
microbatteries entierement ou partiellement imprimées. Nous avons travaillé au remplacement
de LiPON par un autre électrolyte solide qui peut étre déposé par impression. Cet électrolyte
fait partie de la famille des ionogels. Ceux-ci sont des électrolytes solides dans lesquels un
liquide ionique (LI) est confiné dans un réseau hote solide. Bien que solides comme les
électrolytes, les ionogels sont formés a partir d'un précurseur liquide, et sont donc des
matériaux appropriés a ce projet. Le précurseur liquide est obtenu en mélangeant le LI avec
des monomeres organiques, inorganiques ou hybrides qui sont ensuite polymérisés pour
construire in-situ le réseau de confinement. De plus, les ionogels présentent une bonne
conductivité ionique et une bonne stabilité thermique et électrochimique, ce qui en fait des
électrolytes solides attrayants pour les batteries au lithium. Le temps requis pour former un
matériau entierement solidifié peut varier en fonction de la nature du réseau de confinement et
du procéde de polymeérisation. En utilisant la photopolymérisation, qui est trés rapide, le
temps de fabrication est inférieur a une heure, alors que pour LiPON, il peut durer plus de dix
heures.

Nous avons identifié dans ce projet une composition d'ionogel photopolymérisable
imprimable prometteuse avec une conductivité ionique élevée, un caractere adhésif sensible a
la pression, une résistance d'interface avec I’électrode de lithium modérée, qui permet un
cyclage stable de cellules LiFePO4/lithium, au moins jusqu'a 1200 cycles a température
ambiante, au régime de C/5 (ce qui représente environ 6 mois de cyclage) et pour les capacités
de surface typiques des microbatteries, par exemple 0,15 mAh cm™. Ce ionogel est basé sur
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des monomeres de bas poids moléculaire ayant une teneur élevée en fonctionnalités
polymérisables (triacrylate et diacrylate). Le LI utilisé est le N-methyl-N-
propylpyrrolidiunium bis(trifluoromethanesulfonyl)imide, noté PYR13 TFSI. Il posséde une
conductivité ionique de 4 mS.cm™ a température ambiante. En y dissolvant 1M de sel LiTFSI,
sa conductivité a température ambiante est réduite a 0.8 mS.cm™. Le ionogel obtenu en
confinant ce LI dans ces réseaux hotes présente des conductivités similaires de +80°C a
+10°C, et des conductivités supérieures d’un ou plusieurs ordres de grandeurs a partir de 0°C
et en dessous [1,2].

Nous avons évalué la possibilité de réaliser des microbatteries entierement ou partiellement
imprimées avec cet électrolyte solide imprimable, en essayant de nous intégrer dans un
procédé industriel de fabrication de microbatteries par PVD. Les microbatteries assemblées a
partir d'une couche de LiCoOz2 dense faite par PVD, d'un ionogel photopolymérisé imprimé et
d'une couche de lithium présentent de bonnes performances. Cependant, le ionogel
photopolymerisé a montré une trés faible compatibilité lorsque I'électrode de lithium est
directement déposée par PVD sur le dessus de celle-ci. Ainsi, I'électrode de lithium doit étre
assemblée mécaniquement avec I'électrolyte ionogel. Des microbatteries assemblées a partir
d'une électrode composite poreuse LiFePO4 imprimée [3], d'un ionogel photopolymérisé
imprimé et d'une couche de lithium (une feuille déja formée ou une couche évaporée et
pressée mécaniquement sur la surface ionogel) ont également montré de bonnes
performances.
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Malgré leur important changement de volume au cours du cyclage électrochimique, les
alliages et matériaux de conversion sont considérés comme d’attractives alternatives au
graphite [1,2]. De nombreux matériaux binaires et ternaires, dans lesquels un ou deux
éléments actifs sont combinés avec un seul élément inactif ont é€té rapportés ces dernieres
années tels que Co-Sn-Sb [3], Ni-Co-Sn [4], Ni-Sn-P [5] et TiSnSb [6] montrant des
performances électrochimiques tres prometteuses. Les mécanismes de réaction de ces
matériaux impliquent la recombinaison totale ou partielle de la phase ternaire apres le premier
cycle. Certains de ces matériaux a base de Sn présentent également une excellente
réversibilité dans des batteries Na-ion [7, 8], attribuée a la recombinaison de la phase de
départ aprés un cycle électrochimique complet. Une capacité spécifique réversible de 500
mAh.g? fait de Ni2SnP un matériau prometteur dans le systéme Li-ion [9] ; cependant, le
mécanisme de réaction électrochimique n'a pas été élucidé. Une possible réaction
électrochimique avec le sodium n’a quant a elle jamais été étudiée. L'avantage de Ni2SnP par
rapport a un systeme binaire consiste en la présence du Ni électrochimiquement inactif et
pouvant former une matrice conductrice, ce qui pourrait améliorer la conductivité
électronique lors changements de volume se produisant au cours des réactions avec le lithium
ou le sodium.

Dans cette étude, les performances électrochimiques de Ni2SnP ont été évaluées face
au lithium et au sodium. Face au Lithium, Ni2SnP présente une capacité spécifique réversible
de 700 mAh.g™* (capacité théorique: 742 mAh.g1). Dans le systéme Na, la capacité spécifique
observée est d’environ 200 mAh.g pour une capacité théorique de 676 mAh.g. Une
combinaison de techniques de caractérisation complémentaires, DRX, XAS et RMN du 3P,
'Li et 2Na permettant d’obtenir des informations a la fois a longue distance et sur les
environnements locaux a été utilisée pour suivre les réactions de réduction et d’oxydation
électrochimique face au lithium et au sodium et ainsi élucider les mécanismes
électrochimiques dans ces deux systemes. Les analyses par DRX operando indiquent qu'une
solution solide limitée pour de faibles compositions en lithium et sodium est d’abord formee
lors de la réduction, suivie par I’amorphisation du matériau d'électrode. Les analyses XAS et
RMN montrent que lors de sa lithiation, Ni2SnP subit une réaction de conversion résultant en
I'extrusion de Ni (partiellement réversible) et la formation d’alliages Li-Sn et Li-P. Lors de la
délithiation, La RMN du Li et 3P indique que la formation d’alliage Li-P est complétement
réversible alors que des alliages Li-Sn sont toujours détectés en fin d’oxydation. Ainsi, le
matériau se recombine partiellement en un ternaire déficitaire en Ni et Sn: Ni2xSnyP. Dans le
systeme au Na, Ni2SnP réagit par la conversion de P en un matériau proche de NasP alors
gu’aucun alliages Na-Sn n’est observé par RMN du 2*Na. Ce mécanisme de réaction pourrait
expliquer la mauvaise cyclabilité de ce matériau d'électrode face au sodium. En particulier, la
tres faible conductivité du Phosphore expliquerait la formation d'une faible proportion de
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NasP. Ces résultats confirment que la recombinaison totale ou partielle de phase vierge est
cruciale pour les performances électrochimiques de matériaux d'électrode ternaires.

Figure 1: Capacités spécifiques et efficacité coulombique pour Ni2SnP cyclé face au lithium
métal et sodium metal.
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V205 est un oxyde de structure lamellaire trés t6t identifie comme un exemple remarquable de
réseau héte pour la réalisation de réactions d’insertion. De nombreuses équipes, des les années
1980, ont signalé son intérét comme matériau d’électrode positive de batteries au Li et Li-ion.
En effet, la présence de 2 ions V°* dans sa structure ouverte permet de disposer de tensions
élevées, de 3,5V a 2 V avec une capacité spécifique de 280 mAh g pour 2 ions Li* insérés.
Ce matériau cathodique est caractérisé par un comportement électrochimique souvent décrit
comme peu performant aux régimes éleves du fait d’une diffusion lente du lithium et de
changements structuraux complexes pour 0 < x < 2 et irréversibles pour x > 1 dans LixV20s.
Comme pour de nombreux matériaux d’électrode, la littérature est abondante sur les
performances de V20s élaboré sous forme nanométrique afin d’améliorer ses performances.
Malgré ces travaux portant sur I’oxyde préparé le plus souvent par voie hydrothermale,
aucune explication détaillée du comportement spécifique du composé « nano » n’est rapportée
hormis un effet de taille.

Dans notre travail, nous étudions les propriétés électrochimiques du composé « nano » ainsi
que sa réponse structurale en fonction du taux d’insertion-extraction du lithium afin de
comprendre ses particularités, notamment son profil de décharge-charge pentu, trés différent
de I’oxyde micrométrique (Fig. 1).
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Figure 1 : Courbes de décharge/charge entre 4 V et 2,1 V vs. Li*/Li pour les composés
micro-V20s (a) et nano-V20s (b) au régime de C/10.

On décrit ici une méthode originale de synthese utilisee pour réaliser la nanostructuration de
V20s grace a un traitement contrdlé de fluoration/défluoration. Le procédé est simple et utilise
HF en milieu aqueux, fait intervenir un intermédiaire fluoré puis un traitement thermique
modéré a 230°C. Le composé «nano» délivre une capacité spécifique importante de
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260 mAh g? a C/10 mais encore 150 mAh g*! a 2C et cycle de facon satisfaisante avec
200 mAh gt au régime C. Une étude structurale par diffraction des Rayons X et par
spectroscopie Raman a permis de démontrer I’impact de I’effet nano sur la structure
intercalée. On observe un comportement de solution solide du réseau hote sur un large
domaine de composition 0 < x < 2 ce qui contraste avec le diagramme de phase classique de
I’oxyde micrométriqgue comportant des domaines biphasés importants (Fig. 2). La cinétique
d’insertion électrochimique du lithium est également étudiée sur ce méme domaine de
composition par spectroscopie d’impédance complexe. La cinétique de transfert de charge est
peu modifiée tout au long de la réaction, la diffusion du lithium est trés peu affectée en
fonction de x pour x <1 (Fig. 3) et ne chute que d’un ordre de grandeur pour x > 1. Cette
diffusion du lithium est systématiquement plus rapide que dans le composé micrométrique.
Enfin des mesures en température mettent en évidence une énergie d’activation (0,06 eV) 4
fois plus faible pour le composé « nano » par rapport a I’oxyde micrométrique. La réponse
originale de solution solide de V20s nano et ses paramétres cinétiques plus favorables a la
diffusion rapide du lithium constituent une illustration appliquée de I’effet de
nanostructuration avec a la clé une amélioration notable des performances électrochimiques.

Figure 2 : Diagrammes de phases pour les composés micro-V20s et nano-V20s.
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Figure 3 : Comparaison des diagrammes de Nyquist pour les composés nano-Lio.3s5V20s et
micro-Lio3sV20s.
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Researches in the field of positive electrode materials for Li-ion batteries are today mainly
devoted to the development of new materials with high energy densities, especially to answer
the requirements of transportation applications. Energy density can be improved through an
increase in capacity or through an increase in the potential of the redox couple M™/M".

For this regards Li2VVO2F is a promising cathode material for Li-ion batteries. Indeed thanks to
the presence of F~ anions, the materials exhibits high operating potential (2.7 V vs. Li*/Li)
than Li2VOs (2.2 V vs. Li*/Li) [1,2], and LiVOs (2.5 V vs. Li*/Li [3]. Moreover, lithium-rich
oxyfluorides display high theoretical capacity (463 mA.h/g) much higher to the well-known
LiCoO2 (274mA.h/g) or LiFePO4 (170 mA.h/g). That attractively high theoretical capacity is
due to the two redox couples involved (Li2VO2F <« 2Li* + 2e~ + VO2F) during Li* extraction
and/or insertion.

The metastable phase Li2VO2F has been obtained by high energetically ball-milling (Figure
1a). Li2VO2F crystalizes in face-centered cubic (FCC) with lattice parameter of a = 4.11 A.
Li* and V3" occupied randomly the same 4b crystal sublattice (with an occupancy factor of
~66% for Li and ~33% for V).

Similarly O% and F~ occupied randomly the Wyckoff position 4a in the same structure (with
occupancy ratio of ~66% and ~33% for O% and F- respectively). Therefore, the structure can
be described as a layered phase, in which lithium and vanadium cations segregate into layers
in the cubic (111) direction (Figure 1b).

The electrochemical behavior of Li2VO2F (Figure 2a) is characterized by a sloping profiles
during Li* insertion/extraction suggesting a single-phase intercalation process. The first
discharge capacity delivered a capacity of about 310 mAh/g at C/20 in the potential range of
4.1-1.3 V vs. Li*/Li (Figure 2b).

The action by which energy is stored in these materials constitutes a change in the design of
battery materials and involves unexpected and surprisingly effective mechanisms: instead of
storing lithium ions by intercalation into a stable host, lithium ions are populating and
vacating lattice sites of the material itself [1,2]. This new principle leads to unprecedented
higher energy and higher power density compared to other battery materials. As results, large
amounts of energy and power can be stored and/or supplied from small spaces.

The possible chemical compositions, properties, and charge storage principle associated with
this new materials class are far from being understood. The aim of our work is to explore and
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optimize possible compositions, synthesis methods and structural properties of Li-rich FCC

materials.
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Figure 1: (a) Fullpattern refinement of XRD of Li2VO2F obtained by ball-milling.
(b) 3D representation of unite cell of Li2VO2F phase.
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La demande en batteries lithium-ion a haute performance est devenue extensive et
indispensable dans le domaine de I'électronique portable et les véhicules électriques.
Cependant, il est toujours difficile de produire des batteries lithium-ion a haute énergie et a
haute puissance. L'objectif principal de cette recherche est de fabriquer des matériaux
d'électrode avancés avec une densité de puissance et une densité énergéetique ameliorees.
LisTisO12 (LTO) a attiré de grands intéréts en tant qu’anode gréce a son excellente cyclabilité
méme a différents régimes, et de sa stabilité structurelle. A son tour le matériau de cathode
LiCoO2 (LCO) est couramment utilisé dans les batteries commerciales grace a ses excellentes
performances électrochimiques et de son obtention avec des méthodes de synthese simples.

Dans ce travail, ces deux matériaux d'électrode ; LTO et LCO, ont été synthétisés par la
technique de dépdt électrostatique par pulvérisation (ESD), ils ont été principalement étudiés
et des performances électrochimiques prometteuses ont été atteintes. Cette technique est
parmi les méthodes simples et avec laquelle on peut obtenir des couches minces d'électrode
avec une morphologie poreuse et nanometrique (1-3).

Deux solutions steechiométriques des précurseurs solubilisés dans des solvants faciles a
s’évaporer, ont été préparées. Les structures ont été définies en utilisant I'analyse aux Rayons
X et la spectroscopie Raman. Le microscope optique et la microscopie électronique a
balayage (MEB) ont été utilisés pour observer la morphologie des particules. Les
performances électrochimiques ont été réalisées a l'aide de tests galvanostatiques.
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Figure 1 : Clichés MEB de LCO a) avant calcination, b) aprés calcination. Tests
galvanistatiques a différents régimes et a différentes températures de calcination : 550°C,
575°C, 600 °C, 625°C et 650°C.
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Les microbatteries tout-solide sont des systemes électrochimiques, d’épaisseur de quelques
dizaines de micrometres, fonctionnant de la méme maniére que les accumulateurs au lithium
conventionnels, dont les électrodes et I’électrolyte sont déposés sous vide par voie physique
(pulvérisation ou évaporation). De maniére générale, le Li métallique et le LiCoO2 sont
utilisés comme matériaux d’électrodes tandis que le Phosphate de Lithium azoté
communément appelé LiPON est utilise comme électrolyte (1).

Afin d’améliorer les performances électrochimiques des microbatteries, il est nécessaire de
réduire leur résistance interne. Alors que la résistance ionique de [I’électrolyte a été
longuement étudiée, la structure de I’interface entre I’électrolyte et le matériau d’électrode
positive et sa résistance associée suscitent encore quelques questionnements (2).

Cette etude a donc éte menée afin de comprendre les mecanismes électrochimiques opérant
aux interfaces LIPON/LiCoO:2 a différents états de charge de la batterie. En particulier nous
avons étudié différents systemes afin de différencier les phénomeénes liés aux interfaces
LiPON/LiCo0O:2 de ceux associés aux processus redox dans le cceur du matériau d’électrode.
Pour ce faire, nous avons comparé par un couplage entre mesures électrochimiques et
structurales les interfaces LiCoOz/électrolyte liquide, et LiCoO2/LiPON cyclées en milieu
liquide ou en microbatterie tout-solide.

Figure 1: Courbe de charge GITT pour une microbatterie LiCoO2/LiPON/Li tout solide et
spectres EIS a différents états de charge.
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Les analyses électrochimiques comme la spectroscopie d’impédance (EIS) et la titration
intermittente galvanostatique (GITT) permettent notamment d’étudier les évolutions
respectives de la résistance de transfert de charge a différents potentiels d’équilibre et du
coefficient de diffusion des ions Li* dans LiCoOz2 en fonction du taux de charge de la batterie
(figure 1) (3).

De plus, des profils en profondeur par spectroscopie photoélectronique a rayons X (XPS)
couplée avec une abrasion GCIB (Gas Cluster lon Beam) ont été réalisés post mortem, et ont
permis d’observer I’évolution de la composition et la structure électronique a travers les
interfaces étudiées pour différents degrés d’intercalation du Lithium dans le matériau
d’électrode (4). La sonde des pics de coeur Oss associés au LiPON et LiCoO2 montrent une
variation notable entre I’état déchargé (LiCoO2 a 3V) et I’état chargé (LiosCoO2 a 4.2V)
correspondant a la cohabitation de plusieurs phases cristallines (5). L’évolution des pics de
cceur Cozp, N1s, P2p et Liis associés au LiCoO:z et LiPON sera également discutée.

(a) x=0(3V) LIiPON (a) x=05(4.2V) LIPON

015 015

LiPON

so s s® v o2l sm. am ms  LC00: 50 5B 5B 54 52 5w 5B 5B
Binding Energy (eV) Binding Energy (eV)
Figure 2: Profils XPS du pic de cceur Ozs réalisés par abrasion Ar-GCIB d’échantillons
Li1xCoO2/LiPON (100nm) pour x=0 (a) et x=0.5 (b).

La comparaison des résultats EIS et XPS obtenus avec les différents systémes étudiés nous
a permis ainsi d’isoler et de comprendre en partie I’origine de la résistance d’interface entre
les couches de LiPON et LiCoOz, et de suivre son évolution tout au long du fonctionnement
de la batterie.
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Depuis plusieurs décennies, la miniaturisation des systémes électriques nomades
oblige le monde du stockage de I’énergie a évoluer pour se réinventer. En effet, la conception
d’appareils de plus en plus petits et énergivores entraine des difficultés pour les batteries
conventionnelles a intégrer ces nouveaux objets : incompatibilité d’intégration due a leur
dimensionnement, durée de vie et cyclabilité limitées, risque d’inflammation, risque de fuite
de I’électrolyte liquide. Face a ces inconvenients, les microbatteries « lithium-free » tout
solide présentent un avantage considérable répondant aux demandes des industriels, tout en
résistant aux procedés de brasure utilisé en microélectronique pour I’intégration de
microcomposants . Plus fins, plus flexibles, possédant des aspects sécuritaires par I’absence
d’électrolyte liquide et d’électrode au lithium métallique, ces micro-dispositifs peuvent étre
intégrés dans diverses applications comme les montres connectées, les cartes bleues
sécurisees, les puces d’identification radio fréquences, ou encore les systemes d’autofocus
dans des lentilles de contact pour le domaine médical. Cependant, ce type de microbatterie
reste encore peu connu

Les microbatteries Li-Free sont constituees d’un collecteur de courant en platine,
d’une électrode positive de LiCoO2z, d’un électrolyte solide vitreux de LiPON et d’un
collecteur de courant en cuivre. Le lithium, contenu dans le matériau d’insertion a I’électrode
positive, vient se déposer électrochimiquement a I’interface LiPON/Cu lors de la premiére
charge, formant ainsi I’électrode négative et rendant la batterie fonctionnelle. Cependant, cette
technologie reste encore peu comprise et par conséquent, mal maitrisée, bien qu’offrant de
nombreux avantages du point de vue fabrication et implémentation.

La conception de ces microbatteries sous forme de couches minces rend difficile la
caractérisation individuelle des éléments aprés cyclage. L’analyse de la surface par
spectrométrie photoélectronique X (XPS) et par spectroscopie d'électrons Auger (AES)
permet cependant de connaitre la composition chimique de la surface de ces batteries. Couplé
a la spectroscopie d’impédance électrochimique (EIS), ces techniques permettent de répondre
aux interrogations sur les Li-Free et notamment de comprendre le fonctionnement et le
vieillissement de celles-ci et ainsi de mieux maitriser leur fabrication. Cette étude se
concentre sur la caractérisation non-destructive de microbatteries lithium-free a I’aide de la
spectroscopie d’impédance électrochimique couplée a I’XPS et I’AES, et met en avant les
mécanismes nécessaires a une bonne tenue en cyclage, établis lors des premieres
charges/décharges de la batterie.
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Grace a ce protocole de mise en forme®, les microbatteries Li-Free présentent

désormais des caractéristiques de durée de vie et de capacité proche des microbatteries au
lithium métallique.
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Figure 1 : Dérive de capacité in situ en fonction du nombre de cycles a 60°C de
microbatteries Li-Free.
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Le développement croissant d’applications nomades et multifonctionnelles, telles que les
dispositifs biomédicaux, électroniques et les objets connectés, nécessite I’élaboration de
nouveaux dispositifs de stockage électrochimique de I’énergie performants, miniatures et
compacts, pouvant étre assemblés directement sur une puce électronique [1,2]. Des
microbatteries (MB) a ions lithium et des microsupercondensateurs (MSC) peuvent assurer,
grace a leur complémentarité, I’autonomie énergétique de ces objets connectés miniaturisés.
Un MSC est par définition composé de deux électrodes capacitives. La mise au point de ses
électrodes en technologie « couche mince » est aisément transposable aux procédés utilisés
dans I’industrie microélectronique et répond aux besoins en termes de puissance, de durée de
vie et d’autonomie. A titre d’exemple, des MSC constitués d’électrodes capacitives de type
carbone poreux dérivé de carbure métalligue (CDC) [1] ou carbone activé [1] ont été
développés ces derniéres années mais présentent des limitations en densité d’énergie. Ainsi, le
développement de microdispositifs asymétriques ou hybrides représente une innovation
majeure pour remplacer la configuration symétrique a base d’électrodes de CDC. Ces
microdispositifs sont obtenus en associant une électrode capacitive de carbone avec une
électrode de matériaux pseudocapacitifs ou faradiques. Des matériaux tels que RuO2 et MnOz,
faisant intervenir en milieu aqueux des réactions d’oxydoréduction rapides de surface, ont
notamment été étudiés pour des dispositifs macroscopiques [3,4] et miniaturisés [5-7].

Récemment, le pentoxyde de niobium (Nb20s) [8,9] a suscité un grand intérét dans le
stockage électrochimique de I’énergie de par son comportement « pseudocapacitif » en milieu
organique et son mécanisme de stockage de charges. Bruce Dunn et al. [8] ont démontré un
mécanisme de pseudo-intercalation rapide des ions Lithium dans des électrodes massives de
Nb20s (40 um). Ce matériau posséde plusieurs polymorphes dont les plus répandues sont les
phases cristallines pseudo-hexagonale (TT-Nb20s) et orthorhombique (T-Nb20s). Elles sont
obtenues a partir du composé amorphe par des traitements thermiques adéquats. Dans le cadre
de cette étude, nous avons synthétisé le matériau Nb2Os en couche mince par pulvérisation
cathodique en atmosphére réactive (Ar/O2) a partir d’une cible de niobium métallique. Cette
technique de dép6t permet non seulement de s’affranchir des parametres additionnels
intervenant dans la formation d’électrode massive (agent conducteur / liant) mais également
d’étudier les propriétés intrinseques des matériaux. Apres pulvérisation cathodique, la couche
déposée est amorphe ; un recuit de cristallisation est donc nécessaire pour former les canaux
de diffusion favorables au transport des ions Lithium vers les sites actifs. L’objet de cette
étude a pour but de comprendre I’influence de la morphologie et de la conductivité

76



électronique du Nb20s en couche mince sur les propriétés électrochimiques de ce composé
d’intercalation.

Dans un premier temps, nous avons étudié le polymorphisme du Nb2Os par diffraction des
rayons X et déterminer la température de recuit appropriée. La relation entre la structure
cristalline de la couche mince et les propriétés électrochimiques a démontré, pour le
polymorphe T-Nb2Os, les meilleures capacités a des régimes de charge/décharge rapides. Par
la suite, I’influence des parameétres de dép6t (pression, température, temps) sur les propriétés
intrinséques du T-Nb20s a été investiguée afin de comprendre I’effet de la porosité/densité
des couches sur les performances électrochimiques.
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Figure 1 : Morphologie (vue au microscope électronique a balayage en coupe) de la couche
mince de Nb20s apres recuit (a gauche) ; Voltampérométrie cyclique de la couche mince de
Nb20Os (a droite). Les caractérisations electrochimiques (entre 1 et 3 V vs Li/Li*) ont été
realisées en boite a gants sous atmosphére contrdlée en milieu organique 1M LiClO4 dans
EC/DMC (1/1) a des vitesses comprises entre 0,5 et 100 mV.s™,
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Silicon is one of the most attractive candidate material for next-generation LIB anodes.
Indeed, silicon is working at low potential (370 mV vs Li*/Li (1)), it exhibits high gravimetric
(3579 mAh.g') and volumetric capacities (2190 mAh.cm=) considering the formation of
Li1sSis at the end of discharge (2). It is also the second most abundant element on earth and it
IS nontoxic. However, despite remarkable advantages, silicon shows limiting intrinsic
properties as low conductivity (10-3S.cm™ (3)) and Li diffusion coefficient. Moreover, the Li
insertion/extraction induces a large volume change causing material pulverization which leads
to electrical isolations. Simultaneously, as fresh surfaces are continuously exposed to the
electrolyte, a large consumption of lithium occurs at the electrolyte/electrode interface to form
the solid electrolyte interface (SEI). This mechanism results in a rapid capacity fade of the
batteries with silicon based anodes. In order to overcome these difficulties and improve the
cyclability, as well as the capacity performances, a multi-scaled material elaboration strategy
has been set.

The lack of ionic conductivity and the material pulverization should be overcame by the
nanostructuration (4)(5) of the silicon. The size reduction indeed offers shorter Li diffusion
pathways but also decreases the structural stress due to the volume changes. Both mechanical
(6) and electronic conducting properties of silicon should also be highly improved by adding a
nitrogen-doped porous graphitic carbon layer (NPC) at the silicon surface. Finally, in order to
prevent Li consumption in the SEI formation, the electrode surface should be protected by
plasma enhanced chemical vapor deposition (PECVD) of an ionic conducting polymer.

In this study, we are comparing the cycling behavior of
different nanostructured silicon such as nanoparticles
(SiNPs <100 nm), nanowires (pSiNWSs) and porous
nanoparticles (nSiPs) in order to get a better
understanding of the lithiation/delithiation impact with
respect to the initial silicon structure. The commercial
iy SiNPs were purchased from Nanomaker, which is a
" AR french company involved in the current project. The

-Nanowires pSiNWs were prepared by gold-assisted chemical
etching combined with nanosphere lithography (7) which involves the deposition of
polystyrene nanospheres (1um diameter) monolayer on top of a p-type wafer by dip coating.
This polysterene spheres creates a protection mask against HF/H202 reactant where the
unprotected area dissolves in the reactant. In our method gold is used as a catalyser for the
wafer dissolution and it is deposited by physical vapor deposition. nSips were prepared by
electrochemical etching of crystalline n-doped silicon, lifting up the porous membrane and
fracturing the membrane into particles by ultrasonication. The electrochemical performances
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of the different nanostructured materials were evaluated with battery cycling tests, impedance
tests and surface characterizations such as XPS or IR. For SiNPs and nSiPs electrochemical
tests have been carried out by preparing a composite electrode. The electrodes consists of the
nanostructured silicon as active material, carbon black as conductive agent and
carboxymethyl cellulose as binder. The mixture is then homogenized with water as a solvent
and the obtained slurry is deposited on a copper foil using doctor blade to controle the
thickness. Different mixture compositions and solvents pH were tried to overcome the silicon
dispersion difficulties. The film is then tested in half cell [0.01-1.5V Li*/Li] using LiPFs 1M
EC:PC:3DMC as electrolyte. For SiNWs the etched Silicon wafer is directly used as the
electrode in the coin cell assembly.

First tests concerning the NPC coating were carried out. The synthesis involves atomic layer
deposition (ALD) of zinc oxide (ZnO) and its subsequent solvothermal conversion in
imidazole to zeolitic imidazolate framework (ZIF-8) followed by its carbonization under
controlled atmosphere. (8) ALD is well known to produce very thin and continuous layers
even in very porous materials. The morphology of the deposited layers has been characterized
by SEM, XRD/EDX.

Figure 2: Structure and SEM image of ZIF-8
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De nombreux matériaux d’intercalation posseédent une structure lamellaire permettant
I’établissement de plusieurs phases ou « stages » au cours de la lithiation. Si ces structures
sont bien caractérisées a I’équilibre, les cinétiques d’intercalation et de transport sont encore
mal comprises loin de I’équilibre. Dans ces travaux, nous nous intéressons a I’intercalation du
lithium dans le graphite. Le lithium s’intercale entre les plans de graphene en formant des
structures alternant des couches remplies séparées de couches vides. On parle de stage « i »
quand une couche est remplie toutes les « i » couches. Ainsi, I’intercalation du lithium dans le
graphite s’effectue selon une séquence de différents stages : le stage dilué 1’, le stage 4, le
stage 3, le stage 2 et enfin le stage 1 (voir Figure 1a). Le stage dilué 1’ fait référence au début
de la lithiation pour lequel peu de lithium est inséré et pour lequel on n’observe pas
d’organisation interne [1]. Si cette représentation est pertinente d’un point de vue
thermodynamique, elle ne permet pas de comprendre les transitions entre stages. Pour cela, il
faut considérer le modéle de Daumas et Herold [2] ou le lithium forme des domaines au sein
de chaque couche, en maintenant localement la structure en stage. Dans cette représentation la
transition entre stage peut alors s’effectuer via I’échange de domaines a I’intérieur d’une
méme couche (voir figure 1b). La pertinence d’une prise en compte de cette structuration en
domaines a été récemment validée par des simulations combinant ab-initio et Monte-Carlo
cinétique [3] pour le passage du stage 3 au stage 2.

Figure 1 : Stages d’insertion du lithium dans le graphite. Les lignes noires représentent les plans de
grapheéne et les cercles bleu, le lithium intercalé. A gauche le modéle standard et a droite, le modéle
en domaine proposé par Daumas et Herold

Plus récemment, en s’appuyant sur un modele diphasique de type Cahn-Hilliard et sur un
modele a deux couches, I’équipe de Bazant [4, 5] a réussi a simuler les transitions successives
entre stage dilué, stage 2 et stage 1 et ainsi a rendre compte d’une partie de cette dynamique
de transition entre stages, qui passe par la formation de domaines.

Dans ce travail, nous avons souhaité ajouter la transition stage 2/stage 3, dé€ja étudiée par
Monte-Carlo en intercalation [3]. Pour cela, nous devons considérer un modeéle a 6 couches.

Au sein de chaque couche I, I’équation de Cahn-Hilliard est utilisée pour décrire I’évolution
spatio-temporelle du taux de remplissage local de la couche. L’énergie libre totale du systeme,
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dont va dériver I’expression du potentiel chimique de chaque couche, est la somme des
énergies libres intra-couche de chaque couche et d’une énergie d’interaction inter-couche.

Le modeéle d’énergie libre intra-couche choisi est le modéle classique de « gaz sur réseau »,
qui permet de considérer une séparation de phase au sein de la couche:

FUcy=c¢

mad BTH e o= 13 1-03 84050 1032 g

Dans cette expression, la premiere contribution correspond a une énergie de mélange, la
seconde a une energie d’interaction entre région remplie et région vide au sein de la couche et
enfin la derniére contribution linéaire permet de fixer la valeur du potentiel chimique lorsque
les deux phases sont a I’équilibre. Nous avons alors développé un modele d’énergie libre
d’interaction inter-couche, qui inclut deux termes. Le premier terme au premier voisin est un
terme répulsif lorsque les atomes de lithium sont insérés en vis-a-vis dans des couches
adjacentes. Ce terme, proposé dans [4] favorise la formation des domaines du stage 2. Nous y
avons ajouté un second terme au deuxieme voisin qui nous a permis de capturer les transitions
stage 3/stage2 a la fois en intercalation et en dé-intercalation.

Figure 2 : Simulations de I’intercalation du lithium dans une particule de graphite de 25um.
Isocontours du taux de remplissage des 6 couches considérées a 4 temps successifs au cours
de I’intercalation, visualisation des différents stages ainsi que des fronts entre stages.

Nous disposons ainsi d’un modele permettant de couvrir toute la gamme de concentration
(stage 1’ a stage 1) et de simuler les cinétiques d’intercalation et de dé-intercalation sur un
ordinateur de bureau.
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Les composés d’intercalation du graphite (CIG) sont des matériaux a la base de la
technologie Li-ion. La compréhension des mécanismes d’intercalation d’ions autres que Li*
reste d’intérét majeur, notamment dans le cadre du développement de nouveaux dispositifs
de stockage de I’énergie ou le lithium serait remplacé par un autre élément susceptible
d’échanger plus d’un électron. Par ailleurs, les composés graphite-métal sont des systéemes
parents des matériaux de basse dimensionnalité graphene-métal présentant des propriétés
magnétiques et de transport remarquables. A ce titre, le développement de nouvelles
méthodes de synthése destinées a réaliser la préparation de CIG originaux et d’intérét
constitue un champ d’investigation important. En s’inspirant des travaux de Hagiwara et al.
(1), la présente étude vise a détailler I’utilisation, en tant que milieu réactionnel, d’un sel
eutectique fondu LiCI-KCI dans lequel sont dissous différents métaux destinés a étre inséres
dans le graphite. Les essais d’intercalation sont réalisés pour des durées de quelques
minutes a plusieurs jours et a des températures variant entre 400 a 450°C. Les composés
obtenus sont caractérises par diffraction des rayons X et analyse par faisceau d’ions. Leurs
propriétés magnétiques ont eté étudiées dans le cas du systéeme graphite-europium.

L’action des alcalins les plus légers (Li, Na, K) dissous dans I’eutectique fondu a
systématiquement conduit & I’obtention de composés d’intercalation binaires graphite-
lithium de stade variable. De tels résultats s’expliquent grace aux valeurs des potentiels
standards des couples A*/A dans le milieu fondu (2), qui justifient la réduction du chlorure
de lithium par le metal alcalin dissous. Le lithium métallique dissous alors présent
s’intercale finalement entre les feuillets de graphéne avec une cinétique variable selon le
systéme considéré.

Avec le magnésium et les alcalino-terreux dissous dans le milieu fondu, différents cas de
figure ont été observés. L’ajout de magnésium au milieu fondu ne modifie en rien la
réactivité de celui-ci, ce qui conduit apres I’essai a un échantillon de graphite resté vierge.
En revanche, dans le cas du calcium, du strontium ou du baryum, I’intercalation de
I’élément alcalino-terreux est systématiquement observée. En particulier, cette méthode a
permis la synthése d’un compose SrCs inséré a cceur, un résultat qui n’avait jamais été
obtenu jusqu’a présent, puisque I’intercalation du strontium n’avait eté réalisée jusqu’ici
que de facon superficielle par la technique solide-vapeur. Ce résultat est prometteur quant a
I’efficacité de la méthode de synthese mise en jeu. Il s’explique par une activité chimique
du métal dissous dans le milieu fondu tres largement supérieure a celle de la vapeur de
métal.

Pour les lanthanoides, les essais d’intercalation par cette méthode ont porté sur le
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samarium, I’europium et I’ytterbium (éléments susceptibles de stabiliser un état divalent).
La présence d’espéces Ln*™"" a pour I’instant été mise en évidence par diffraction des rayons
X, avec I’observation de complexes KLn2Cls. L’étude préliminaire par calorimétrie
différentielle autorise la corrélation entre le comportement thermique des complexes et
I’aptitude des lanthanoides a s’intercaler dans le graphite par le biais de ce milieu
réactionnel. Concernant les réactions d’intercalation, le résultat le plus satisfaisant a pour le
moment été obtenu dans le cas du systeme LiCI-KCI/Eu. Le mécanisme de formation du
composé EuCs a été établi par diffraction des rayons X ex situ (Figure 1). La composition
chimique et la remarquable homogénéité des échantillons préparés a été mise en évidence
par analyse par faisceau d’ions (Figure 2), et le comportement magnétique de EuCs a fait
I’objet de différentes mesures physiques (aimantation en fonction du champ ou de la
température).

Figure 1 : Diffractogramme 00l du composé de 1¢" stade EUCs (Amokaa = 0,709 A).
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Figure 2 : Spectre RBS/NRA expérimental du compose EuCs et simulation associée.

Ces résultats encourageants nous conduisent a poursuivre des efforts soutenus destinés a
tester les possibilités d’intercalation par cette voie de différents métaux (notamment le
samarium, le thulium et [Iytterbium). Toutefois, [I’utilisation d’une assistance
électrochimique reste a envisager car elle pourrait s’avérer décisive pour réaliser I’insertion
des éléments les plus récalcitrants (magnésium par exemple).

Références :
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(2) A. J. Bard, Encyclopedia of electrochemistry of the elements, 10 (1976) 11.
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Les batteries tout-solide attirent de plus en plus l'attention en raison de leur plus grande
sécurité d’utilisation provenant du remplacement de I’électrolyte liquide utilisé dans les
batteries conventionnelles. Les batteries tout-solide a base d’électrolytes inorganiques
possedent I’avantage de ne contenir aucune matiere inflammable. Ainsi en cas d’emballement
thermique, il n’y a pas de risque d'explosion ni d’émanation de gaz toxiques. Jusqu’a ce jour,
les électrolytes inorganiques a base de sulfures présentent les conductivités ioniques les plus
prometteuses car ils peuvent atteindre des conductivités ioniques de I’ordre de 1 a 25 mS/cm
[1]. De plus, ils sont relativement faciles a fabriquer comparés aux composés a base d'oxydes
(type garnet/perovskite) [2]. Néanmoins, la fenétre de potentiel électrochimique de ces
conducteurs ioniques reste un facteur limitant dans le développement de ces batteries. En
effet, la réactivité des électrolytes solides avec des matériaux d'électrode positive pose
probléme a haut potentiel a cause des dégradations qui s’y produisent [3].

Différents matériaux d’électrodes positives a haut potentiel tels que LCO (LiCoOz2), NMC111
(LiNi0.33Mno.33C00.3302) et NCA (LiNios0oC00.15Al0.0s02) ont été testés en demi-cellule avec
I’électrolyte LisPS4 et une contre électrode a base d’un alliage indium-lithium. Comme on
peut le voir sur la Figure 1, le matériau de type NMC111 (courbe bleue sans coating) voit sa
capacité diminuer au cours des cycles et sa polarisation augmenter. Ceci indique qu’au cours
du cyclage, il y a une augmentation de la résistance vraisemblablement a I’interface
cathode/électrolyte. La méme expérience avec le NMC111 recouvert d’un coating de LiNbOs
montre que I’on peut améliorer les propriétés électrochimiques (diminution de la polarisation
et augmentation de la capacité) et la stabilité en cyclage [4] [5].

Par ailleurs, la composition de I’électrode composite (mélange de matériaux actifs et
d’électrolyte solide) joue un réle majeur sur les performances électrochimiques délivrées par
le matériau actif. En variant le ratio entre I’électrolyte solide et le matériau actif, il est
possible d’optimiser le contact entre les deux, diminuant ainsi la polarisation (i.e. la résistance
interne du systeme). La Figure 2 illustre I’impact de I’ingénierie de I’électrode sur les
performances électrochimiques. L’électrode composee de 70% en masse de LCO et 30% en
masse de LisPS4 délivre la meilleure capacité en charge et en décharge durant le premier cycle
et la meilleure cyclabilité.

Finalement, cette présentation montrera qu’il est possible de fabriquer des batteries tout-solide

a haute performance en modifiant I’interface électrode-électrolyte et en optimisant
I’ingénierie de I’électrode.
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Figure 1 : 1°" et 5° cycle galvanostatique (suivi d’un plateau potentiostatique) de

Potentiel E vs In/InLi [V]
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charge/décharge d’une électrode composite NMC111:Li3PSs (75:25 ; ratio massique) testée
en demi-cellule avec une contre électrode composée d’un alliage indium-lithium. La vitesse

de charge/décharge est imposée a C/10 a température ambiante.

Figure 2 : 1°" cycle de charge/décharge de 4 électrodes composites LCO:LisPSa testées en

Potentiel E vs In/InLi [V]
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demi-cellule avec une contre électrode composée d’un alliage indium-lithium. La vitesse de

charge/décharge est imposee a C/10 a température ambiante.
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Le développement de batteries Li-ion a forte densité d’énergie nécessite des matériaux

d’électrode a forte capacité tout en développant une bonne tenue en capacité.

Le silicium (capacité théorique de 3579 mAh/g pour LiisSis et un bas potentiel de

lithiation/délithiation de 0.4V vs. Li) est dans ce contexte un matériau d’électrode négative

prometteur (1-4). Ses limites d’utilisation reposent cependant sur une grande variation de
volume lors du cyclage (env. 300% générée par une pulvérisation du matériau) avec perte de
contact électrique et perturbation de la SEI pour finalement observer trés vite de fortes pertes
en capacité (5-9). Ainsi depuis plusieurs années, de nombreux travaux de recherche se sont
focalisés sur des modes de structuration du Silicium qui permettraient de pallier cette

limitation (7, 10-13).

Ce travail présente I’étude d’un composite nanostructuré particuliérement prometteur comme

matériau d’électrodes négatives pour batterie Li lon, le Si/TiO2z. Il est obtenu par deux

procédés successifs de syntheses électrochimiques :

» Anodisation d’une feuille de Titane métallique. Ce procédé permet la synthese d’un réseau
organisé de nanotubes d’oxyde de titane TiO2. Ce réseau nanoporeux développe une grande
surface spécifique et présente en outre une bonne solidité mécanique tout en étant
directement en contact électrique avec le collecteur de courant (Figures 1a, 1b).

« Electrodépdt de silicium en milieu liquide ionique au sein de la matrice de TiO2. La méthode
d’électrodép6t permet la formation d’un dépdt conforme de Silicium sur les parois externes
des nanotubes de TiO2 (Figures 1c, 1d).

Les performances électrochimiques de telles électrodes ont été étudiées en batterie (piles
bouton) par rapport au lithium métallique. Le substrat de TiO: et le silicium sont actifs vis-a-
vis du lithium. Leurs signatures sont respectivement retrouvées a haut potentiel (1-3V) pour
TiO2 amorphe (Figure 1f) et cristallisé (Figure 1g) et & bas potentiel (0,01-1V) pour Si, avec
une asymétrie en capacité entre les phénomenes de décharges/charges attribués a chacun des
composants TiOz et Si.

Nous présenterons I’influence des conditions de dépots sur les propriétés morphologiques et
électrochimiques des nano-composites Si/amo-TiO2 et Si/cry-TiOz2 et les conséquences sur les
tenues en capacité.
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Figur@1. Images MEB des nanogguctures de nanotubes de TiO2 a) amorphes, b) cristallisés
(forme anatase) et de Si électrodépose sur des nanotubes de TiO2 ¢) amorphes (Si/amo-TiO2)
et d)  capacits man/em’) Y-TiO2). €) S (i imansem) différentes nanostructures. Courbes de
cyclage galvanostatique des élecuuucs vunpusites f) Si/famo-TiOz2 et g) Si/cry-TiO2
(conditions de cyclage : domaine de potentiel 3 — 0,01V vs Li*/Li, i = 12,5uA/cm?, électrolyte
LiPFes (1M) dans EC/DMC (1 :1 v/v) et FEC (10%)).
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Les nanocomposites suscitent un intérét croissant dans la communauté scientifique du fait du
gain de propriétés par rapport aux composites traditionnels principalement du a une
importante interface entre les entités minérales et la matrice polymére.! Les particules
anisotropes d’argiles et en particulier les phases Hydroxydes Doubles Lamellaires (HDL) se
sont avérées particuliérement intéressantes en tant que charge minérale.? Parallélement du
point de vue applicatif, il est souhaitable de pouvoir disposer de colloides nanocomposites en
phase aqueuse pouvant permettre la formation de films nanostructurés aux propriétés d’usage
améliorées. Différentes stratégies peuvent étre envisagées pour développer ces colloides allant
de I’association de colloides organiques et inorganique préformés a des formations in situ de
I’un voire des deux composants, donnant lieu ainsi & une multitude de nanostructures.® Dans
cette étude, nous avons envisagé I’élaboration de colloides nanocomposites a base d’HDL par
des procédés de polymérisation in-situ en émulsion par transfert de chaine réversible par
addition-fragmentation (RAFT). La modulation des précurseurs et des parametres de synthése
a permis I’obtention de latex nanocomposites a base d'HDL présentant différentes
morphologies.* A partir de ces résultats, il a alors été possible d'étudier l'influence de la
morphologie des latex obtenus sur les films nanocomposites résultant, en termes de
microscturcture et de propriétés mécaniques.

Dans un premier temps, des solutions colloidales
stables de nanoparticules d’HDL ayant des tailles
allant de 70 nm a 250 nm intercalées soit par des ions
carbonate ou nitrate ont été préparées.®

La méthode utilisée consiste en un mélange rapide des
réactifs (sels métalliques et agent basique), les gels
obtenus sont soumis a des traitements hydrothermaux.
Il a pu ainsi étre mis en évidence que les vitesses
Q’ajout des r_éagtifs et la tempéra_ltyre jouaient un role Fig.l: Image d'une solution
important ainsi que Ie; condlthns de traltemen} colloidale d’HDL et image TEM

hydrothermal que ce smt\ la température (de 50°C a correspondante.

150°C) ou la durée (de 2h a 24h).

Par la suite, nous avons étudié la stabilité colloidale de feuillets d’HDL modifiés par des
molécules anioniques de copolymeéres macroRAFT. La préparation de phases hybrides HDL-

macroRAFT a été envisagée par différentes stratégies et une étude approfondie de la stabilité
colloidale des nanoparticules d’HDL en fonction du taux de macroRAFT a été menée lors du
processus d’adsorption. Des phases HDL intercalées par des copolymeres sont obtenues par
des réactions d’échange anionique tandis que la coprecipitation directe de la phase HDL en
présence du macroRAFT n’est pas possible. Une caractérisation fine des phases hybrides
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HDL-macroRAFT (DRX, FTIR et RMN du solide) a permis de confirmer I’intercalation et de
définir au mieux I’orientation des agents macroRAFT au sein de la structure lamellaire des
HDL ainsi que la nature des interactions et la mobilité des chaines de macroRAFT.°

Dans un second temps, les particules nanocomposites ont été préparées par polymérisation en
émulsion en présence des phases macroRAFT-HDL hybrides précédemment décrites qui
jouent alors le réle de germes. La modulation des conditions expérimentales telles que la
nature de [Iinitiateur, la nature et la taille des macroRAFT, leur caractere
hydrophile/hydrophobes, la nature des monomeres impliqués (filmogene ou non) a permis
d’accéder a une large variété de morphologie (Fig.2). Ainsi en fonction de la nature de
I’initiateur, il est possible d’améliorer sa stabilité en milieu basique et d’accéder a des taux de
conversion supérieurs a 80%. L’acide 4,4-Azobis 4-cyanopentanoique conduit
systématiquement a un trés bon taux de conversion tout en limitant le rapport
macroRAFT/initiateur dans le milieu et la nucléation secondaire de latex de polymere pur.
L’utilisation de mélange de monomeres a faible Tg (methyl acrylate/butyle acrylate 80/20)
favorise un controle thermodynamique de la morphologie et une certaine mobilité des
particules inorganiques au sein des latex. L’encapsulation anisotrope de plaquettes d’HDL
individuelles a ainsi pu étre mise en évidence ainsi que des particules nanocomposites
présentant des morphologies en « halteres » « zébrées » ou encore en «carapace».

Figure 2 : Images de MET des différent latex nanocomposites obtenus en modulant la nature
des agents RAFT

Des films nanocomposites nanostructurés ont finalement été élaborés a partir des particules de
latex précédement décrites, ayant des compositions filmogenes et ont permis une meilleure
compréhension de la relation microstructure /proprieties mechaniques.
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Lithium-ion batteries, which are widely used in portable electronics, are also considered as
the most promising technology to power electric vehicles &2, In this regard, recent studies
have focused on increasing their energy density, especially by developing new cathode
materials ). Nickel manganese cobalt layered oxides (NMC) with high amount of nickel (Ni-
rich) are one of these high density materials *:5),

The conventional preparation of positive electrodes requires mixing the active material
with a conductive additive and a polymeric binder soluble in N-methyl pyrrolidone (NMP), so
as to obtain a homogeneous slurry which is cast onto an aluminum current collector. In order
to reduce the cost and environmental impact of this process, a recent approach consists in
replacing the NMP solvent with water 7,

This study aims at evaluating the effect of such water-based process on the electrochemical
performances of the cathode. One of the main issues to be addressed when processing Ni-rich
powders in aqueous slurries is related to the surface modification of the material ®. Lithium
ions can be leached out from the particle, forming a resistive layer of lithium carbonate and
hydroxide ©. These species are also responsible for the alkaline pH of the slurry, which might
cause corrosion of the aluminum collector 9. Addition of acid to the slurry is often used to
lower the pH and avoid this corrosion ®Y. The phenomena occurring upon immersion of
NMC 532 powders in pure water and acidified water are investigated through qualitative and
quantitative analysis, among them XPS and ICP-AES (Figure 1). The impact of the surface
modification of the active material on the electrochemical performances of the electrodes is
also evaluated.
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Figure 2: Analysis of NMC particles after immersion in water for 1h: (a) O1s XPS spectrum,
and (b) amount of Li, Ni, Mn, and Co measured by ICP-AES on the powder and the aqueous
filtrate recovered after immersion.
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Le silicium est un matériau actif d’électrode négative prometteur pour accumulateur
lithium-ion grace a sa grande capacité spécifique théorique (3579mAh.g™?) [1]. Cependant, la
commercialisation de ce matériau en tant qu’électrode négative est freinée par sa faible tenue
en cyclage et une capacité irréversible trop importante. En effet, lors de la lithiation, le
matériau peut subir une fort expansion volumique jusqu’a 280% provoquant une dégradation
mécanique progressive ainsi qu’une croissance continue de la couche SEI (Solid Electrolyte
Interphase) [2,3]. La minimisation des variations de volume et le contrdle des réactions a
I’interface électrode/électrolyte peuvent étre considéré comme le verrou technologique a lever
pour ce matériau. De ce fait, I’optimisation de la formulation d’électrodes a base de silicium
et la compréhension du mécanisme de défaillance de I’électrode apparaissent comme les
moyens les plus efficaces pour résoudre cette problématique.

Dans ce projet, nous proposons une solution qui consiste a utiliser un mélange
silicium/graphite 50%/50% permettant de réduire la variation de volume moyenne de
I’électrode tout en gardant une densité d’énergie attractive. L’objectif de cette étude est de
conserver une bonne tenue au cyclage avec des capacités surfaciques/massiques élevées.

Dans un premier temps, la formulation d’électrode est optimisée en jouant sur
différents parameétres : le ratio de I’additif conducteur carboné et du liant polymeére, la vitesse
de broyage, et le temps de maturation etc. Des épaisseurs d’enduction de I’ordre de 40-50um
sont en particulier visées afin d’obtenir un grammage élevé (3-4mg/cm?). Outre le contréle du
grammage et de I’épaisseur, un traitement mécanique sur I’électrode réalisée apparait
nécessaire, notamment les étapes de calandrage et de maturation [4,5]. Le calandrage consiste
a presser I’électrode pour atteindre une porosité contrdlée d’environ 40%. Cette étape est
toutefois délicate car le calandrage risque d’entrainer une rupture des ponts de liant polymeére
entre les particules de silicium. Une étape de maturation, un traitement post-calandrage,
présente I’avantage de restaurer ces ponts et rend I’électrode plus performante.

Les analyses de la morphologie de I’électrode ainsi que les mesures de résistivité
électrique, d’adhésion et des performances électrochimiques sont les principaux moyens
d’évaluer ensuite les formulations étudiées. La caractérisation par RMN MAS du ’Li et '°F
permet de quantifier le lithium et le fluor piégés dans la couche SEI issue de la décomposition
d’électrolyte et ainsi de suivre sa formation et son évolution au cours du cyclage
électrochimique en fonction des parametres de préparation de I’électrode. Ainsi, le lithium
présent dans la SEI est majoritairement sous forme de LiF (environ 88%, Fig. 1) et ce dernier
augmente de maniére graduelle au cours du cyclage alors les espéces organiques lithiés, en
minorité restent stables. Enfin, la caractérisation des électrodes au MEB post-mortem permet
de correéler les résultats obtenus en électrochimie et/ou en RMN MAS et de comprendre plus
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profondément les mécanismes de défaillance de la batterie au cours du cyclage
électrochimique.

Figure 1. (@) Quantification du "Li (total) et °F (sous forme de LiF) par RMN pour électrode
composite Si/G avant cyclage, en fin de 1ére décharge (lithiation) , en fin de 1lere
charge(délithiation) , et apres la 30eme charge
(b) Cyclage d’une électrode en demi-cellule.
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Li-ion battery ageing occurs both when the battery is in use, it corresponds to the so-called
cycling ageing, and when it remains unused, corresponding to the so-called calendar ageing.
The ageing can therefore be modelled by two different contributions: an active regime loss
and a temporal one, this latter taking place both during cycling and resting. Certain operating
conditions may lead to an increased rate of ageing whereas others may lead to a decreased
rate of ageing (1). The present project focuses on the implementation of a Weighted Ah-
Throughput model taking into account the operating conditions, and modulating the impact of
an exchanged ampere-hour by these operating parameters, the well-known three major stress
factors: temperature, current intensity (rated) and state of charge (SoC). However, other
models found in the literature tend to use the Depth of Discharge (DoD) as an ageing
parameter instead of SoC (2). Furthermore, batteries manufacturers provide data of numbers
of cycles available as a function of the DoD. The experimental procedure is very similar to the
one that has been done in the present work, but the parameters correlated to the loss of
capacity differs. Similar SoC and DoD behaviour was observed, stating that the higher the
SOC/DoD, the higher capacity degradation rate. Therefore, it seems that these two parameters
are commutable. However, in particular, it has been observed that considering a constant DoD
of 10%, the capacity decreased faster at 80% SoC than at 30% SoC. Some ageing models
even take into account both parameters separately (3). This paper explain how our model is
designed to encompass both SOC and DOD effects.

The model developed is based on Q. Badey’s work (4), who established the baseline for an
Ah-throughput-dependant capacity loss:

AG = KT UNS0C AR+ K% gy (Thao()ge(SOCHAT ()
(the rate is abusively written as I)

Due to the growth of the Solid Electrolyte Interphase (SEI) layer, the calendar life capacity
fade typically follows a Vt-kinetic law. The f: (X) (resp. g: (X)) function corresponds to the
active regime (resp. calendar) ageing contribution attributable to X (X =T, | or SOC). They
are multiplied that way because all the parameters are considered to be intertwined. They have

been chosen as third-degree polynomial and dimension-less functions. &~ and £°% holds
the dimensions [%Ah/Ah] and [%Ah/s®®] respectively. For cycling the battery around a
certain value of SOC, it has been considered an arbitrary 10%-DOD, which ensures to keep
easily the temperature at its due value, because the cell temperature increases less than at
100%-DOD.

The values taken by these functions are found with appropriate unitary experiments, already
explained earlier (5). This ongoing work already confirms the direct influence of the SOC on
the rate of ageing. At first sight, the influence of the DOD is ignored in the model. However,
this is not the case.
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The idea is to compute at each time step t: the loss of capacity related to the conditions T:. I:,
£4¢€; by means of the f; and 5: function values for these parameters. However, in the field
application the time step at which the data are recorded can be irrelevant in terms of ageing,
and thus the parameters, especially &< can have undergone a huge range of states, but only
2 of them would be considered in the model, leading to a wrong model estimation.

We are solving this problem by integrating the #=f¥2<¥ and f{¥0CY function on the time

span considered Htle:ta]l, when the temperature and the rate remains constant:
vi8 = Buig Mg | 90T

3a00
Yet, ar= 100 = £ a50¢ , leading to (assuming | > 0 in charge):
,;.g_E.‘ = Km.‘g:@}gﬂﬂ}i* ,"Ef:ctnlgsiﬁi?f} L dsac Gl
mi T Jsoc, JOOC —30C+¢ where © 16
yu 208 2906 soc; - SaC,
Considering the variable ~ €, =F00, and ™+ 500, - A<, ;
. __ bap
5; is directly related to the DOD since =~ PP
r T 3 DQD'{I: N i's-:"'l 1

T'f-E:[ = Hf“‘gaiT}gsif}ﬁ* 'ﬁﬁpﬂ Fais) 1 = s

v DO pag

As {:£2F remains a polynomial function, we can now compute a partial integration of the
functions under the integral, derivating #=and getting the primitive for the square function. It

leads to 2% being a polynomial function of 5:, easy to compute in the model.
Same work can be done for the cycling ageing

Wi = EUSRMRW | fiSOCdAn

ll.C,

100 =1 asac , leading to (assuming | > 0 in charge):
WS = gV iy M Cr [0
i+ 1 UL Lisge.
In conclusion, integrating the weighting functions in between the appropriate considered time

span enables us to encompass both SOC and DOD effect.

Yet, dah =

' fsecydsac
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La compréhension des transferts électronique et ionique dans les électrodes composites pour
batteries est primordiale pour améliorer leurs performances électrochimiques. Ces électrodes
composites sont poreuses et généralement constituées d'un matériau actif (AM), d'un additif
conducteur de noir de carbone (CB) et d'un liant polymere (B) (Figure 1).

Figure 1 : Schéma d’une électrode composite séche (gauche) et imbibée d’électrolyte (droite)

Au montage de la batterie, I’électrode composite est imbibée d’un électrolyte liquide (EL) qui
remplit entierement ses pores. Une électrode a une double structure hiérarchique: la premiére
est constituée d'agglomérats de particules de AM et la seconde d'agglomérats de mélange CB-
B. Du niveau nanométrique au niveau macroscopique, cette structure double devient donc une
hiérarchie d'interfaces: AM/AM, CB/CB, CB/AM, EL/AM, EL/CB, électrode / collecteur de
courant (Figure 1).

Les transferts de charges dans les électrodes composites sont interprétés en considérant d’une
part la connectivité des réseaux du carbone et du matériau actif pour les électrons, et d’autre
part la tortuosité du réseau de pores pour les ions. Les contributions des différentes interfaces
au sein des électrodes composites sont cependant peu étudiées. En effet, cela nécessite la
mesure simultanée des conductivités ioniques et électroniques.

Le développement d'une instrumentation prenant en compte a la fois les contraintes imposees
par la nature des échantillons et les mobilités des especes mobiles (ions, électrons) est donc
nécessaire. La spectroscopie diélectrique in et ex situ permet de réaliser cet objectif sur une
large gamme de fréquence (40 Hz a 10 GHz) entre 200 et 300 K (1-5).
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La nature et la qualité des interfaces dépendent de la forme et de la dimensionnalité des
particules du matériau actif (plaquettes, cuboides, etc.) qui peuvent fortement influencer les
transferts électroniques au sein de I'électrode composite (5). Les interactions fortes entre
I'électrolyte liquide et le matériau actif, et entre I'électrolyte et le noir de carbone ont été mises
en évidence (3, 4). Les charges d'espace, qui sont créées au voisinage de la surface des
matériaux conducteurs électroniques (AM et CB), produisent des polarisations électriques
dont les réponses sont situées dans une large gamme de fréquences (Figure 2).

(a) (b)

Figure 2 : Réponse fréquentielle des polarisations a différentes échelles d’un échantillon sec
(fréquence vs. taille) : a) composite NMC/PVdF ; b) CB/PVdF/alumine pour différentes
fractions volumiques de noir de carbone (influence de sa percolation).

La présence d'un électrolyte modifie les intensités et les dynamiques de ces polarisations a
cause des interactions coulombiennes ions-électrons et dip6Oles-électrons (3, 4). Ces
différentes interactions modifient la mobilité électronique du matériau actif et du noir de
carbone ainsi que la diffusion des ions (cations et anions) de I'électrolyte confiné dans le
réseau poreux de I'électrode (4).
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Layered double hydroxides LDH are a broad class of inorganic lamellar compounds of basic character
with high capacity for anion intercalation. LDH are also widely known as hydrotalcite-like
compounds. They are represented by the general formula [M?*1.M®*x (OH)2]** (A™wn)-mH20, where
M?2* and M** can be any divalent and trivalent metal ions, x is the cation ratio M*/(M?+M?3*) and A™
the anionic species in the interlamellar region surrounded by m water molecules. The abbreviated
notation M2*sM3*-A™ is used in the following with R = M?*/M3*= (1-x)/x. In the last 20 years, there have
been numerous publications related with the synthesis and applications of LDH compounds (1).
Recently, they have emerged as an attractive candidate for delivery of various therapeutic agents into
their targets, small drug molecules or large biomolecules like proteins, DNA ..(2,3). LDH could also
possibly be employed in delivery of diatomic therapeutic agents,like singlet oxygen (4, 5). LDH
nanocontainers display interesting chemical and physical properties for transporting and unloading
pharmaceuticals agents. First, they provide non-toxic carriers. A second advantage is their ease of
synthesis, the wide range of composition, the variable charge density of LDH layers allowing a fine
tuning of the structures and the stability of LDH-drug assemblies, providing effective and selective
means of controlling subsequent intracellular release.

In the frame of an academic research cooperation PRC-CNRS-FAPESP entitled “Biocompatible
nanovectors based on hybrid lamellar materials and composites with polymers for drug release”, we
have been investigated the intercalation of the following bioactive species in LDH: Lipoic acid
(dietary supplement, antioxidant), Ciprofloxacin (antibiotic), L-Citrulline (non-essential amino acid)
(seeTablel). It is worth noting that both Ciprofloxacine and L-Citrulline form zwitterions having an
anionic carboxy group and a protonated amino group. At physiologic pH, ciprofloxacin and L-
Citrulline exist primarily as zwitterions. Futhermore, Ciprofloxacin and L-Citrulline as amino acids
are known to chelate with several di- and trivalent cations. In the present study, we used the non-
hydrochloric form of Cyprofloxacin which is almost insoluble in the neutral pH range, while solubility
increases with increasing pH value and the temperature.

We are at the first stage of the study i.e. the synthesis and the strcutural characterization of the
nanovectors. Two compositions of LDH hydroxide layers as inorganic host were tested, Mg.Al and
Zn,Al. Syntheses were carried out using both the coprecipitation and the anion exchange methods.
These two methods were found successful in the case of lipoic acid while for the intercalation of
Ciprofloxacin and L-Citrulline consistent results were only obtained using the exchange method.

The structural characterization of the nanovectors was performed using X-ray diffraction, FTIR and
NMR spectrometries.

The X-ray diffraction patterns clearly show an increase of the interlamellar distance to 21.3 A in
presence of lipoate anion. This distance could result from a bilayer arrangement of the drug in the
interlayer space of LDH as shown in Figure 1. In the case of Ciprofloxacine, in spite of the numerous
synthesis tests performed, the XRD patterns obtained do not allow us to confirm its intercalation into
LDH. The first peaks could be attributed to 00l diffraction lines but the 110 reflection attesting the
formation of LDH hydroxide layers is not visible.On the other hand, with L-Citrillune, we observed a
small interlayer distance ~ 7.5 A which is smaller than the interlayer distance of LDH-nitrate precursor
(8.4A) used for the anion exchange method. This distance is however consistent with the planar
structure of this molecule that can be viewed as having two planes at 73° to each other, one containing
C3-C4-C5-N2-C6-03-N3 backbone and the other containing C1-C2 chain with the terminal
carboxylate function (6). Hence, L- Citrulline molecule would lie parallel to LDH hydroxide layers.
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The IR spectra clearly show the symmetric and asymmetric stretching vibrations of the carboxylate
group COO™ at 1409-1550 cm™ in Mg.Al-Lipoic and 1364-1575 cm™ in Mg.Al-Citrulline. The
removal of all nitrate anions and the absence of carbonate species were also confirmed by IR analysis.
The wave number separation D between the v,COO™ and vsCOO™ bands can be used to describe the
type of the interaction between the carboxylate head and LDH hydroxide layers [7]. The large D value
obtained with L-Citrulline 189 cm™ is in favor of a monodendate interaction while a bridging bidentate
mode (141 cm™) is likely to occur in the case of lipoate anion. In the second stage of this study, we
will adjust the synthetic parameters to achieve carriers of controlled size and high degree of dispersion
in physiological media. Preliminary measurements on LDH-Lipoic obtained by flash coprecipitation
indicate particle sizes below 1 um (Dynamic Light Scattering) and a value of zeta potential of
~+10mV. Kinetics studies about the release of intercalated species in simulated physiological media
will also be performed.

Table 1 : Composition of LDH nanovectors investigated - Synthesis parameters
Lipoic acid Zn,Al 8.0
pKa: 4.52 NS \/\-T-- MGAT 25 5 100 25 5and 10 75
Ciprofloxacin i Zn,Al
pKa: 6.09, 8.74 9@ 80 2 75
Mngl
L-Citrulline ZnyAl 7.5
pKa:2.27,9.23 MgzAl 25 5and 10 and
10

Figure 1: X-ray diffraction patterns of the LDH nanovectors investigated
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Depuis la découverte des propriétés exceptionnelles du graphéne et des chalcogénures de
métaux de transition, une attention croissante est portée a la conception de nouveaux systémes
multifonctionnels basés sur des nano-feuillets. L’approche des matériaux hybrides
organiques-inorganiques est idéale pour apporter une multifonctionnalité au sein d'un
matériau. A ce titre, les hydroxydes simples lamellaires, de formule générale
M''2(OH)3(X)smH20 (M = Co, Cu, Ni... et X = nitrate, acétate...), sont particuliérement
intéressants. Les hydroxydes simples lamellaires sont des matériaux de choix pour I’insertion
greffage de molécules organiques trés diverses ou des complexes de métaux de transition.*=3
Dans ce poster je présenterai quelques aspects de la thése de Quentin Evrard, soutenue le 12
décembre 2017. Ce travail a été effectué dans le cadre de I’ANR « HYMN » (ANR-14-CEQ7-
0004-01). La thése porte sur la fonctionnalisation d’Hydroxydes Simples Lamellaires par des
molécules possédant une fonction de greffage acide phosphonique, ce qui n’a été exploré que
rarement. Je décrirai essentiellement les résultats obtenus avec des molécules de type acides
fluorene-phosphoniques. D’autres molécules ont été étudiées, acides benzene-phosphoniques
ou bien encore des acides thiophénes-phosphoniques. Ces molécules peuvent posséder une ou
deux fonctions de greffage ainsi que des fonctions supplémentaires afin de faire varier la
polarisation électrique ou la luminescence par exempIeO(Figure 1).
O. H

~pZ

Oy ..OH 0. _,OH OH
Os_OH Os_.OH c “Plon a R=H
P~oH O b R =-(CHp)n-CN
O0-R O—R O-R O-R d R=-(CHp)nCl (F. I)
O=PZOH O=P:OH € R=-(CH),0H
OH OH oH _ e)
Series 1 (S1) Series 2 (S2) Series 3 (S3)  Series 4 (S4) _pPL f R=-(CHz)3-NMe,-(CH,)3-SO3
o~ OH n :included from 1 to 4

Series 5 (S5)

Figure 1 : Exemple d’acides phosphoniques utilisés.

Les composes ont été obtenus par insertion-greffage (échange anionigue), en utilisant une
technique de préintercalation développée au laboratoire.[l 1ls ont été caractérisés par les
techniques classiques (DRX sur poudre, MEB, spectroscopies IR, UV et de fluorescence).
Dans le cas des hybrides obtenus a partir de molécules possédant deux fonctions de greffage
et d’hydroxyde de cuivre, la distance interlamellaire observée (de I’ordre de 18 A) n’est pas
compatible avec un greffage pontant des deux fonctions d’accroche Des simulations
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structurales ont alors été réalisée selon une approche « First Principles Molecular Dynamic »,
révélant que I’une des fonctions phosphonate n’est effectivement pas coordinée mais interagit
avec la couche inorganique via un réseau de liaisons hydrogene (Figure 2).

Figure 2 : Structures simulées d’un hybride d”hydroxyde de cuivre fonctionnalisé avec un
fluoréne mono-phosphonique (gauche) et bi-phosphonique (droite).

Les propriétés magnétiques et diélectriques de cette série de matériaux montrent I’existence
d’un ordre ferrimagnétique (11,8 < Tc < 17,8 K) et un effet magnétoélectrique clair, qui
persiste dans le régime paramagnétique, jusque vers 110 K. Par ailleurs, cet effet
magnétoélectrique apparait au-dela d’un champ magnétique seuil, qui est nul en dessous de la
température d’ordre magnétique.®! Enfin, une partie importante des travaux de cette thése
présentés dans ce poster a porté sur I’optimisation des caractérisations structurales des
hydroxydes hybrides. Une premiére stratégie « chimique » a permis notamment de résoudre la
structure du composé Cuz(OH)3(C12H250S03) sur monocrystal.[®! Une 2° approche a consisté
a utiliser I’analyse de la Fonction de Distribution de Paires pour préciser la structure des
hydroxydes de Co. Bien qu’il n’ait pas été possible d’affiner la position de la partie organique
dans I’espace interlamellaire, nous avons mis en évidence les effets du greffage et de
I’arrangement des molécules sur la structure des feuillets inorganiques eux-mémes (Fig. 3).["}

Figure 3 : PDF expérimentales (noir) calculées (rouges) et différence (vert) et structures
affinées obtenues.
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Les titanates de sodium sont des matériaux qui peuvent étre préparés par une grande variété
de techniques. Les plus courantes sont la dispersion de nanoparticules d’oxyde de titane dans
des solutions concentrées de soude (1), mais d’autres auteurs utilisent également la voie sol-
gel avec des mélanges d’alcoxydes de titane et de solutions de soude concentrée (2). Il en
résulte des matériaux a caractere lamellaire présentant un faible degré de cristallinité.
Plusieurs composés sont décrits avec des ratios sodium/titane légerement différents :
Na:TisO7 xH20 et NasTiosO2 yH20 principalement. Du fait de la modeste cristallinité ces
matériaux ont fait également I’objet d’études par microscopie électronique en transmission ce
qui a permis de mettre en évidence diverses morphologies: nanorubans, nanofeuillets,
nanofibres... Ces matériaux présentent des propriétés d’échange d’ion remarquables qui en
font de bons candidats pour de multiples applications allant de la résine échangeuse d’ion
pour le traitement d’effluents dans I’industrie du nucléaire (3) aux matériaux d’anode dans les
batteries sodium. (4)

Nous avons effectué des synthéses de titanates d’alcalins (Li, Na, K) en utilisant la voie sol-
gel. Ce travail a permis d’isoler différents composés pulvérulents caractérisés par diffraction
des rayons X, RMN du solide, spectrométrie infrarouge et microscopie électronique. Il est a
noter que le composé contenant du potassium est celui qui présente la plus faible cristallinité
comparativement aux autres et qu’a ce stade les premiers tests d’échange d’ion ont montré des
performances trés modestes. Le composé contenant du lithium est le mieux cristallisé et
conforme a ce qui est décrit dans la littérature. (cf. figure 1)
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Figure 1 : diagramme de diffraction des rayons X pour (a) un titanate de sodium et (b) un
titanate de lithium.
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L’essentiel du travail de caractérisation actuellement réalisé concerne le titanate de sodium.
Comme mentionné précédemment, ces matériaux sont généralement synthétisés en conditions
tres basiques. Il s’ensuit un travail de rincage effectué la plupart du temps jusqu’a un pH
voisin de 12. Nous avons donc effectué un travail spécifique sur le ringage et ce jusqu’a des
pH voisins de la neutralité. Les diagrammes de diffractions des rayons X réalisés a différents
stades de neutralisation ne montrent pas de changements spécifiques. Par contre, en
comparant les données collectées (microscopie électronique et spectrométrie infra-rouge) a
celles de la littérature (5), il est possible d’établir un passage d’une morphologie de nano-
feuillet a une morphologie de nano-fibre lors de I’abaissement du pH de 12 a 7-8.

Ce résultat peut étre corrélé aux propriétés d’échange d’ion. En effet, les tests d’échanges
d’ions réalisés avec des lots d’échantillons lavés jusqu’a des pH voisins de 12 mettent en
évidence un échange presque total des ions sodium avec des cations tels que Pb?" ou Sr?*.
Ceci n’est plus vrai pour des échantillons dont le ringage s’est poursuivi jusqu’a des pH
proches de 7.

Les matériaux récupérés apres échange d’ion ont également été caractérisés. Une perte de
cohérence est observée selon I’axe d’empilement des feuillets et des traces de sodium ont été
mises en évidence et leur signal observé par RMN du solide du 2*Na a été comparé a celui du
composé avant échange.
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Les Batteries au lithium (LiB) dominent largement le marché des dispositifs portables
et pénetrent aussi rapidement celui des véhicules électriques et du stockage d'énergie
renouvelable stationnaire.

Un effort continu est consacré a I'augmentation de leur densité d'énergie, durée de vie,
sécurité et a la réduction de leur co(t. De plus en raison des applications visées trés
différentes, maintenir la haute performance sur un large éventail de températures (25-60°C)
est de plus en plus recherché.

L'utilisation des intermétalliques comme matériaux d’électrode a la place du métal
seul permet un meilleur contréle des variations volumiques (qui précipite la perte de capacité
de la batterie) lors de la formation des alliages lithiés.! Ainsi TiSnSh permet de maintenir une
capacité supérieure a 450 mAh/g sur des centaines de cycles.>® Afin d’identifier le role du
métal de transition dans le mécanisme et les performances de cette nouvelle famille de
matériaux d’électrodes, nous nous sommes focalisés sur NbSnSb.

NbSnSh a été obtenu par mécanosynthese en broyant les poudres commerciales de Nb,
Sn et Sb en proportions steechiométriques. Aprés 8h de broyage efficace la phase pure est
obtenue, avec une taille de cristallites d’environ 5 nm. Les paramétres de maille affinés sont
en bon accord avec la structure NbSnSb reportée dans la littérature (14/mcm).*°

Figure 1 : a) Diffractogramme et spectre Mossbauer de 11°Sn a 25K de NbSnSb, b)
Capacité spécifique de NbSnSb / Li en fonction du nombre de cycles a 25°C et 60°C
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Des électrodes aqueuses contenant 70% de NbSnSh, 18% de CB et 12% de CMC ont
été formulées. Les tests électrochimiques ont été réalisés en % pile entre [0.02 — 1.5 V vs
Li*/Li] a 25°C et 60°C en utilisant LiPFs 1M EC :PC :3DMC + 5% FEC + 1% VC comme
électrolyte.

A 25°C / 60°C, une capacité spécifique de 400 mAh/g / 450mAh/g et une efficacité
coulombique de 99% / 99.3% ont pu étre obtenues aprés 400 cycles a un régime de 4C. Le
matériau a aussi montré une excellente stabilité électrochimique en régime variable allant de
C/10 a 10C a 25 et 60°C. Des capacités spécifiques de 400 mAh/g sur 5 cycles ont été
obtenues a un régime de 10C au deux températures.

Figure 2 : a) Operando DRX et b) Mdssbauer enregistrés a C/8 durant la premiére
décharge de NbSnSb/Li

Le mécanisme réactionnel de lithiation/délithiation a été investi par des analyses
operando de diffraction des rayons-X et spectroscopie Mdsshauer de *°Sn. Le couplage de
ces différentes techniques a mis en évidence la cristallisation de la phase LisSb ainsi que la
formation de I’alliage Li7Snz en fin de décharge.

De plus, des cellules completes ont été assemblées afin de démontrer I’efficacité de
NbSnSb en batteries Li-ion. Le matériau a donc été testé vis-a-vis d’une électrode positive de
LiCoOz2 dans une cellule a trois électrodes. Une capacité spécifique de 500 mAh/gnbsnsb avec
une efficacité coulombique de 94% ont été obtenue aprés 55 cycles a un régime Cinbsnsb.
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Owing to the natural abundance and low cost of sodium, Na-ion batteries (NIBs) are
promising alternatives to the currently used Li-ion batteries (LIBs). Among the different
positive electrode materials studied for NIBs, NasV2(POas)2Fs remains one of the most
promising due to its highly stable polyanionic framework and its high theoretical energy
density of 507 Wh.kg* (128 Ah.kg™ at an average potential of 3.95 V vs. Na*/Na) which is
competitive with LiFePOas that has long been used in LIBs.[*I? Only two Na* ions can be de-
intercalated per formula unit, probably due to the stabilization of V3-V°* pairs in
Na1V2(POa)2F3.Bl In order to explore the possibility to drive the potential, the polarization and
the redox couples involved in the insertion-deinsertion reactions, different ways were
explored. Recently, Broux et al. studied the effect of oxygen substitution for fluorine on the
crystal structure and electrochemical properties of NasV2(POa4)2F3yOy This investigation
has shown that the richer the oxygen content, the lower the average discharge voltage is, and
the sodium deintercalation mechanism evolves from a series of bi-phasic reactions for y = 0 to
a solid solution all over the composition range up to y = 0.5. Yttrium, gallium and aluminum
substitution for vanadium, the electrochemically active site (the redox center), was reported in
the literature to tailor the electrochemical signature of NasV2xMx(POas)2F3 in a Na cell (Fig.
1a).BIEIT] 1 this presentation, a focus is done on the effect of aluminum substitution for
vanadium on the structure, morphology and electrochemical performance of NasVoe.
xAlx(PO4)2Fs.
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Figure 1: a) Representation of the structure with a partial aluminum substitution for vanadium in
NasV2-xAlx(POa4)2F3 and b) Evolution of the unit cell parameters of NasV2Alx(PO4)2Fs.
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In the literature, it is reported that the aluminum substitution cannot exceed x=0.3 by solid
state reaction.’] However, our recent research revealed that the solid solution
NasV2xAlx(PO4)2F3 could be extended at least up to x = 1.25 (and most probably over the
entire composition range) (Fig. 1b). To synthesize these materials, a citrate sol-gel approach
was used playing with both the complexation rate of the metal with the citric acid and the pH
of the solution, followed by a sintering step under Ar flow. This synthesis leads to the
preparation of a directly carbon-coated material, which increases its stability against the
environment (moisture ...). The aluminum and carbon contents were confirmed by ICP and
CHNS chemical analyses. Electrochemical tests performed for the carbon-coated material
NasV1sAlos(PO4)2F3 at a cycling rate of C/10 are compared to the results obtained for
NasV2(PO4)2Fs. They revealed that only 1.5 Na® ions could be extracted from
NasV1sAlos(POas)2F3 till 4.3V (vs. 2 Na* ions for NasV2(POa4)2F3), and that the polarisation is
two times greater than for NasV2(POa)2F3 with a lower average discharge potential (of ~ 0.5
V) despite the same redox couple (V3/V*") involved (Fig. 2).

Figure 2: The electrochemical performance of NasV15Alos(PO4).F3 and NasV2o(POs)2F3 in sodium cells at C/10
(Active material : C black : PVdF =80 : 10 : 10 by wt. %)

The effect of the synthesis (solid state vs. sol gel) will be discussed considering the changes in
morphology and in electrochemical performances observed for two compositions x=0.25.

This research is performed in the frame of the French network RS2E. This project is partly funded by
the French National Research Agency (STORE-EX Labex project ANR-10-LABX-76-01) and by the
European Union’s Horizon 2020 research and innovation program under Grant Agreement No.
646433-NAIADES.
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Les batteries Mg rechargeables sont aujourd’hui une prometteuse alternative aux technologies
existantes. En effet, le magnésium est peu cher (5°™ élément le plus abondant de la crodte
terrestre), peut étre manipulé a I’air libre et ne forme pas de dendrites lors de son électro-
dépot, ce qui limite les risques de court-circuits dans les batteries!. Les batteries Mg sont
connues depuis les années 2000 mais leur développement rencontre des difficultés
importantes. En premier lieu, le caractere corrosif des électrolytes liquides utilisées (des
réactifs de Grignard) et leur faible stabilité électrochimique qui se situe aux alentours de 2 V
vs Mg?*/Mg 1. En 2014, un nouvel électrolyte solide de type Mg(BHa)(NH2) a été proposé
pour les batteries Mg-ion rechargeables® Ce matériau, déja connu dans le domaine du
stockage de I’hydrogéne*® fait partie de la famille des hydrures complexes. Ces matériaux ont
été précédemment rapportés comme de bons candidats d’électrolyte solide pour les batteries
Li-ion et Na-ion®. Nous avons décidé d’étudier Mg(BH4)(NH:) dans le but de développer pour
la premiere fois des batteries Mg-ion tout-solide rechargeables.

Les parameétres de synthése ont d’abord éeté optimises pour obtenir Mg(BH4)(NH2) avec une
bonne pureté. Lors du processus de synthése par broyage mécanique, I’'impact de la vitesse de
broyage sur la composition du produit final a été etudié. A faible vitesse de broyage, le
produit contient Mg(BHs4)(NH2) mais aussi une autre phase cristalline inconnue.
L’augmentation de la vitesse de broyage permet d’obtenir la phase Mg(BHs)(NH2) pure et
influence la stabilité thermique du produit ainsi obtenu (Figure 1). La phase MgBH4NH: est
stable jusqu’a environ 120°C sous argon, puis se décompose a des températures plus élevees
avec d’importants dégagement gazeux (Hz, NH3). La conductivité ionique des matériaux a été
mesurée par Spectroscopie d’Impédance Electrochimique : la phase pure présente une
conductivité de 5.10° S.cm™ & 100°C, ce qui en fait I’un des meilleurs conducteurs ioniques
de Mg?* a basse température. Cette conductivité est supérieure de plusieurs ordre de grandeur
par rapport a celle rapportée précédemment dans la littérature®. La conductivité suit la loi
d’Arrhenius avec une énergie d’activation de I’ordre de 1.15 eV (Figure 2), énergie
d’activation inférieure a celles des phases NASICON a base de Mg. Pour le produit contenant
une phase inconnue additionnelle, deux phénomeénes de conduction ont été observées : un
premier que I’on peut attribuer a Mg(BH4)(NH2) gréce aux valeurs d’énergie d’activation et
de capacitance et un second phénomeéne qui semble correspondre a cette nouvelle phase. Ainsi
la phase inconnue aurait une conductivité ionique inférieure a celle de Mg(BHa)(NH2) (Figure
2).
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La stabilité électrochimique de la phase MgBH4NH:2 est a I’étude ainsi que les premiers essais
d’assemblage de batteries Mg-ion tout solides.

Figure 1 : a) Diagrammes DRX des produits obtenus pour différentes vitesses de broyage et
b) courbes DSC correspondantes mesurées a 5°C/min
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Figure 2 : Droites d’Arrhenius obtenues par Spectroscopie d’Impédance Electrochimique
représentant la conductivité ionique en fonction de 1/T
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Nowadays, miniaturization of electronic devices and smart-wireless-systems is in total
expansion. All-solid-state high energy density Lithium-ion microbattery is a promising
candidate to power these millimeter scale wireless sensor network nodes. Nevertheless, in
spite of a high technological readiness level, they suffer from a lack of energy density (0.5
mWh.cm?) meaning that it will have to be difficult to get autonomous miniaturized and
connected sensors if the energy density is not significantly increased. To fulfill the
performance requirements, positive electrodes with high storage capacity and high potential
should be developed using thin film deposition technique. The use of Ni-substituted LiMn204
spinel material and their derivatives are really promising®. The LiMn15Nios04 (LMNO) offer
a great capacity of 65 pAh.cm?.um™ and is the material which operate up to now at the
higher potential (around 4.7V vs Li/Li*) allowing a high specific energy?. Such LMNO thin-
film is deposited on a functional current collector by sputtering, one of the most developed
physical vapor deposition technique available in microelectronic industry.

To get new insights in the development of high potential LMNO thin films, deposition
parameters such as pressure, gas flow rate and deposition temperature/annealing were finely
tuned on a home made functional current collector. An in-depth complementary study
focusing onto the formation of ordered-porous P4332 spinel LMNO thin film and disordered-
dense Fd-3m layers is proposed. The first reason is to investigate the critical pressure of the
Li2MnOs additional phase formation. While the second goal of this study deals with the
cycling behavior of an ordered porous P4332 spinel structure, we aim at optimizing our
disordered Fd-3m phase (at low pressure) given that the thickness of our films was limited by
the deposition pressure due to the film stress®.

A complete structural characterization of the films were conducted (SEM, TEM, ICP-AES,
XPS, X-ray Diffraction, Raman spectroscopy) to allow a full interpretation of the
electrochemical performances on such parameters like cation ordering/disordering (P4332/Fd-
3m spinel), Ni oxidation state, atomic ratio etc... and be able to custom and stabilize a good
cathode candidate a film for these applications.
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Figure 1 — Structural study of the sputtered LMNO thin films annealed at 700°C during 2H under air atmosphere.
A. SEM Top view and B. cross section of a 450 nm-thick LMNO layer deposited by sputtering technique on a
Chromium/Platinum current collector after annealing as a function of the deposition pressure. C and D. Raman
spectra and XRD analyses of LMNO of the five previous films. E Lattices planes ratio given by XRD measurement
regarding the (111) plane and F. Atomic ratio of the LMNO films as a function of the deposition pressure.
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Cu:MBOs (M=Fe, Mn, Cr and Ga)
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Several borate and oxyborate materials such as LiFeBOs and LisCuB4O10 were proposed as
electrode materials for lithium ion batteries (LIBs) *?. The Cu2FeBOs oxyborate retained our
attention due to its original behaviour: by annealing at low temperature in reducing
atmosphere, copper is exfoliated and a new borate FesBOs is obtained . This exchange
between Cu and Fe in the ludwigite matrix (Fig. 1) is partly reversible and this phenomenon is
associated with a huge release and capture of oxygen. Cu:FeBOs was also found to be
electrochemically active allowing for a first discharge capacity of 400 mAh/g (4 electrons)
and a reversible capacity of 180 mAh/g in the voltage range of 1.5-4.7 V vs. Li /Li* *. The
reaction was associated with a collapse of the structure.

Figure 1 : lllustration of the ludwigite framework showing FeOs and CuOs octahedra
(coloured polyhedral) and BOs triagles (orange lines). The blue and red axis correspond to
Cu2BOs and FesBOs, respectively (Figure adapted from ).

In this work we investigate the electrochemical activity of FesBOs and CuzMBOs where M=
Mn, Cr and Ga. By comparing their different reversible redox potentials to those of Cu2FeBOs
we assign the redox reactions to the different transition metals which are likely found to be
dispersed in a lithia matrix (of Li2O and LisBOa) after the initial conversion #°.

FesBOs shows a first discharge capacity of 678 mAh/g (6 electrons) and a reversible capacity
of 345 mAh/g in the voltage range of 0.75-3.0 V vs. Li/Li* (Fig. 2a). The capacity values are
higher than those observed for Cu2FeBOs. The redox reactions are taking place at lower
potentials: at 1.1 vs. 1.7 V for the first discharge and at 1.2 and 1.7 VV vs. 1.7 and 2.4 V for the
reversible reactions of FesBOs and Cu2FeBOs (Fig. 2b and 2c), respectively.
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Figure 2 : (a) Galvanostatic charge-discharge curves of FesBOs at C/20, differential capacity
plots of (b) FesBOs at C/200 and C/20, CuzFeBOs at C/200 and C/20 and (d) Cuz2MBOs
where M=Fe, Mn, Cr and Ga at C/200.

While for FesBOs both redox potentials are observed at C/200 and C/20, the redox reaction of
Cu2FeBOs at 2.4V is suppressed at C/20 (Fig. 2c). The observation of the redox reaction at
1.7 V being independent of the rate and the closeness in potential for FesBOs and CuzFeBOs
hints a redox activity of iron at this potential while the redox reaction at 2.4 V may rather be
associated with copper.

In order to confirm this hypothesis, Fe was substituted by Mn, Cr, and Ga in Cuz2FeBOs. The
first discharge capacity of the substituted samples is similar to Cu2FeBOs with a one-step
reaction at different potentials (1.6, 1.5 and 1.6 V for Mn, Cr and Ga, respectively).
Differences in the reversible capacity are found: for M=Fe and Mn two electrons take part in
the reversible redox reactions but only one electron is exchanged for M=Cr and Ga. This is
also reflected in the differential capacity plots (Fig. 2d) where two redox reactions at 1.7 and
2.4V and at 1.6 and 2.3 V are observed for Fe and Mn, respectively, while only one reaction
is identified at 2.5 and 2.4 V for Cr and Ga, respectively. The redox reaction observed at
about 2.4V for all CuzuMBOs (M=Fe, Mn, Cr and Ga) supports the association of this reaction
with copper while the lower if present could be attributed to the other transition metal (i.e. Fe
and Mn).

Funding : ANR-16-CE08-0007-02 BORA-BORA
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Chemical redox reaction to generate Rock Salt-type Materials
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Chemical redox reactions are extremely efficient to prepare fully reduced or oxidized phases
that are formed during the topotactic insertion/extraction of alkaline ions. We report hereby
these reactions and discuss the possibility to generate new ordered or disordered rock salt-type
structures depending on the structure of the mother phase.
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We will show for example that a disordered
rock salt-type structure is formed when the
transition element is siting in tetrahedral site
as examplified for the formation of NasV20s
upon chemical reduction of V20s.

Figure. Approximate potentials versus
standard hydrogen electrode (SHE) of the
oxidizing and reducing agents, in aqueous
and non-aqueous media.

E. Adamczyk, and V. Pralong, Chem. Mat., 29, 11, 4645-4648, 2017
E. Adamczyk, E. Anger, F.Freire, and V. Pralong, Dalton transactions 2018, DOI:10.1039/c7dt04377¢e
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Insertion of magnesium into spinel MgMn2O4
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Magnesium is one of the alternatives to lithium for battery because of its abundancy, low
cost and high energy density. Research on magnesium battery began in the 80s and has led to
the first magnesium secondary battery reported by Aurbach in 2000 [1]. However, two
challenges are still remained for magnesium to compete with lithium ion battery: development
of high-energy-density cathode material and the electrolyte which should have a large
electrochemical window and should allow plating and striping of magnesium on the negative
electrode. Oxides, sulfurs and polyanions derivatives are the most studied materials for the
positive electrode [2].

Our researches are focused on the study of manganese and vanadium oxide derivatives for
cathode of magnesium battery. Those elements are well-suited for electrodes due to both the
high voltage their typically generates and their multiple oxidation states that they can access.
Here, we will present our on-going results on the insertion of magnesium into spinel
MgMn204 using All-Phenyl Compound (APC) as non-aqueous electrolyte in Swagelok type
battery.
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In recent years, sodium batteries are highly investigated by more and more research groups
due to the abundant existence of sodium on earth and the similar chemical and
electrochemical properties to that of lithium. NASICON (NA-Super-lonic-CONductors)
materials are widely investigated because of their specific three-dimensional framework
structure, stable long-term cycling ability and high Na* mobility [1]. Among them,
NASICON-type vanadium phosphate NasV2(PO4)s (NVP) is of particular interest because of
its fantastic rate capacity and thermal stability (with a theoretical capacity of 117.6 mAh/g and
an energy density of 396 Wh/kg at 3.4 V vs. Na/Na* by 2 Na* extraction per formula unit).
However, by metal substitution, a higher operating voltage is reached at 3.9 V vs. Na/Na* for
the VV4*5* redox couple [2-3].

In this work, Mn and Al metal were successfully substituted for V in the NVP structure.
Careful structural and electrochemical characterizations were performed. The activation of
V#5* redox couple can be proven from galvanostatic results. Operando XRD measurements
were performed to verify the structural evolution during the electrochemical operation.
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