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RÉSUMÉ 

L’objectif premier de cette thèse était de revaloriser un sous-produit issu de la réduction 

carbothermique de la silice (SiO2) en un matériau d’électrode négative de haute capacité pour 

batteries Li-ion. Ce sous-produit constitué de Si (64 % en poids), SiC (31 %), C (4 %) et SiO2 (1 

%) doit subir un broyage mécanique à haute énergie afin de diminuer sa granulométrie et 

d’homogénéiser sa composition chimique. Mais surtout, ce broyage permet d’amorphiser le 

silicium et induit la formation de SiC nanométrique par réaction mécanochimique entre le Si et le 

C qui se rajoute au SiC micrométrique initialement présent dans le matériau. Ainsi, après 20 h de 

broyage, on obtient un composite Si/SiC/SiO2 (53/44/3) majoritairement constitué de particules 

micrométriques de Si amorphisé à ∼75 % dans lesquelles des inclusions de SiC sont présentes. 

Ce composite a la particularité de ne pas former la phase c-Li15Si4 lors de sa lithiation complète, 

phase qui est reconnue pour accentuer la fracturation délétère du silicium. Des travaux 

complémentaires ont permis de démontrer que 5 à 10 h de broyage suffisent pour empêcher la 

formation de la phase c-Li15Si4 et atteindre un taux d’amorphisation maximale du Si de ∼75 %. 

Le SiC, par sa grande dureté, accentue possiblement la création de défauts structuraux dans la 

phase Si, favorisant son amorphisation. De plus, le caractère non-conducteur du SiC a pour effet 

de déplacer le potentiel de lithiation du Si vers des valeurs suffisamment négatives pour 

empêcher la formation du c-Li15Si4. Ainsi, une électrode à base de scories de Si broyées 20 h est 

capable de maintenir une capacité supérieure à 1000 mAh/g (3 mAh/cm2) durant 100 cycles en 

demi-cellule. De plus, son calandrage n’affecte pas ses performances électrochimiques. 

Cependant, la faible efficacité coulombique initiale de l’électrode (∼70 %) a un effet 

particulièrement néfaste sur sa cyclabilité en cellule complète. Fait remarquable, après une 

dizaine de cycles, aucune fissuration des particules n'est observée malgré leur taille 

micrométrique. Un changement notable de leur morphologie est cependant mis en évidence lors 

d’un cyclage prolongé (200 cycles). On observe en effet la formation de particules 

dendritiques/nanoporeuses dans lesquelles s’accumulent les produits de l’interphase solide-

électrolyte. Ceci sous-entend que des travaux complémentaires devront être entrepris pour 

stabiliser cette interphase. 

 

Mots-clés : batteries Li-ion, électrode négative, scories de Si, composites Si-SiC, broyage 

mécanique. 
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ABSTRACT 

The primary objective of this thesis was to upgrade a by-product from the carbothermal reduction 

of SiO2 into a high-capacity negative electrode material for Li-ion batteries. This by-product, made 

up of Si (64% wt), SiC (31 %), C (4 %) and SiO2 (1 %), must undergo high-energy ball-milling to 

reduce its particle size and homogenize its chemical composition. Above all, this ball-milling 

process amorphizes the silicon and induces the formation of nanometric SiC through a 

mechanochemical reaction between Si and C, which is added to the micrometric SiC initially 

present in the material. Thus, after 20 h of ball-milling, a Si/SiC/SiO2 composite (53/44/3) is 

obtained, predominantly made up of micrometric particles of ∼75 % amorphized Si in which SiC 

inclusions are present. This composite has the particularity of not forming the c-Li15Si4 phase 

when fully lithiated, a phase which is known to accentuate deleterious silicon fracturing. Further 

work has shown that 5 to 10 h of ball-milling is sufficient to prevent the formation of the c-Li15Si4 

phase and achieve a maximum Si amorphization rate of ∼75 %. SiC, with its high hardness, 

possibly accentuates structural defects in the Si phase, promoting its amorphization. In addition, 

the non-conductive nature of SiC shifts the Si lithiation potential to values sufficiently negative to 

prevent the formation of c-Li15Si4. As a result, an electrode based on 20 h milled Si slag can 

maintain a capacity higher than 1000 mAh/g (3 mAh/cm2) over 100 cycles in half-cell. Moreover, 

its calendaring does not affect its electrochemical performance. However, its low initial coulombic 

efficiency (∼70 %) has a detrimental effect on its cyclability in full-cell. Remarkably, no cracking 

of the particles is observed after ten cycles despite their micrometric size. However, a noticeable 

change in their morphology is observed after prolonged cycling (200 cycles): 

dendritic/nanoporous particles are formed, in which the products of the solid-electrolyte 

interphase accumulate. This suggests that further work is required to stabilize this interphase. 

 

Keywords: Li-ion batteries, negative electrode, Si slag, Si-SiC composites, ball-milling. 
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INTRODUCTION 

Le silicium est majoritairement produit via une réduction de la silice SiO2 en présence de carbone 

dans un four à arc autour de 2000˚C permettant d’obtenir un silicium de grade métallurgique (98-

99 % de pureté). Afin d’obtenir un silicium de plus haute pureté tel que le silicium de qualité solaire 

(6-7N), des processus de raffinage complexes et couteux par voie chimique et/ou métallurgique 

sont requis. La compagnie PyroGenesis associée à HPQ Silicon ont développé un nouveau 

procédé, nommé PUREVAPTM, permettant de réduire la silice en silicium et d’éliminer les 

impuretés en une seule étape, grâce à l’utilisation d’un four à arc sous vide induisant une 

vaporisation rapide des impuretés. Cependant, ce procédé engendre un sous-produit, appelé 

scories de Si, constitué d'un mélange de Si, SiC et C. En raison de la forte consommation 

d'énergie dans le processus de production du silicium, ce sous-produit représente une perte 

considérable d'énergie et de matière. HPQ Silicon nous ainsi donné le mandat d’évaluer la 

possibilité de revaloriser ce sous-produit pour le marché des batteries Li-ion. C’est l’objectif 

premier de cette thèse. 

Les batteries Li-ion sont actuellement les batteries rechargeables les plus performantes sur le 

marché. Cependant, leur densité d’énergie doit être augmentée pour pouvoir répondre 

pleinement aux nouvelles exigences du marché des véhicules électriques. Pour ce faire, il est 

nécessaire de développer des matériaux d’électrode possédant des capacités de stockage 

supérieures à celles des matériaux actifs actuellement utilisés dans les batteries Li-ion. À ce titre, 

l’utilisation du silicium comme matériau actif de l’électrode négative est très prometteuse car sa 

capacité massique théorique est dix fois supérieure à celle du graphite actuellement utilisé dans 

la majorité des batteries Li-ion commerciales (3578 vs. 372 mAh/g). Sa capacité volumique 

théorique est également largement supérieure à celle du graphite (2249 vs. 779 mAh/cm3). De 

plus, sa fenêtre de potentiel (0,4-0,05 V vs. Li/Li+) plus élevée que celle du graphite rend ce 

matériau plus sécuritaire en limitant les risques de formation de dendrites de lithium métallique et 

de court-circuit qui en résultent. Enfin, le silicium est un composé peu couteux, abondant, non 

toxique et facilement recyclable. Cependant, la forte expansion volumique du silicium lors de sa 

lithiation (∼300 % contre ∼10 % pour le graphite) pose des défis importants pour obtenir une 

stabilité en cyclage comparable à celle du graphite. En effet, cette large variation volumique 

conduit à la fracturation du Si, à la désintégration de l'électrode (décohésion, délamination) ainsi 

qu’à une instabilité de la SEI (Solid Electrolyte Interphase), induisant une perte de capacité 

importante au cours des cycles de charge/décharge.  
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L'une des solutions pour limiter ces phénomènes délétères est d’utiliser des matériaux à base de 

Si nanostructurés (nanoparticules, nanofils, nanocomposites, etc.). Cependant, la faible 

compacité et la réactivité de surface élevée propres aux matériaux nanostructurés sont des 

obstacles à leur commercialisation. En outre, leur synthèse est souvent coûteuse et implique 

plusieurs étapes complexes qui sont difficiles à transposer à l'échelle industrielle. L'introduction 

de ces nanomatériaux dans les lignes de fabrication des batteries pose également des problèmes 

car ils sont connus pour présenter des risques d'inhalation et d'explosion. Dans ce contexte, le 

broyage mécanique à haute énergie apparaît comme une méthode de synthèse prometteuse. En 

effet, elle permet la production de particules de Si micrométrique ayant une structure 

nanocristalline voire amorphe qui présentent les avantages des poudres de Si nanométriques en 

termes de performances électrochimiques sans les inconvénients en termes de compacité, de 

coût, de manipulation, etc… Dans le cadre de cette thèse, nous démontrerons que le broyage 

mécanique à haute énergie peut être utilisé pour produire un matériau d’électrode de haute 

capacité à partir des scories de Si issu du procédé PUREVAP. 

Cette thèse est divisée en trois chapitres. Le premier chapitre est une synthèse bibliographique 

présentant la batterie Li-ion et se focalise plus particulièrement sur les études publiées à ce jour 

dans le domaine des électrodes négatives à base de silicium, incluant celles de notre laboratoire 

qui seront à la base des travaux réalisés durant cette thèse. Le second chapitre présente les 

différents protocoles expérimentaux mis en place et appliqués tout au long de cette thèse tant au 

niveau de la préparation des matériaux d’électrode que de leur caractérisation morphologique, 

chimique, structurale et bien sûr électrochimique. Le troisième chapitre présente les principaux 

résultats expérimentaux obtenus lors de cette thèse sous la forme de trois sous-parties : la 

première est une étude complète des scories de Si avant et après un broyage de 20 h; la 

deuxième est une étude où la durée de broyage a été variée et la troisième est une étude de 

composites à base de Si, SiC et/ou graphite. Cette thèse se terminera par une conclusion 

générale qui mettra en avant les principaux résultats et proposera des perspectives pour une 

éventuelle suite à ce travail. 
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I ÉTAT DE L’ART 

I.1 Généralités sur les batteries Li-ion  

I.1.1 Historique  

Avant la commercialisation des batteries Li-ion au début des années 1990, la communauté 

scientifique a déjà mis au point des batteries rechargeables intéressantes comme la batterie au 

plomb, la batterie Ni-Cd et la batterie Ni-MH. Mais ces trois technologies souffrent du même 

problème : si on veut alimenter des systèmes compacts comme l’électronique portable ou plus 

demandant en énergie comme les voitures électriques, alors ces technologies ne sont pas 

suffisamment performantes. Ceci va amener la recherche scientifique à développer la batterie 

lithium-ion qui présente des densités d’énergie massique et volumique largement supérieures à 

celles de ses concurrentes (Fig. I.1). 

 

 

Figure I.1: Densités d’énergie volumique et massique des principales technologies de batteries 
rechargeables [1]. 

 

Avant d’en arriver aux batteries Li-ion, de nombreux travaux ont été menés sur des systèmes à 

base de lithium métallique. Les premières expériences datent de 1912 avec les travaux du 

chimiste américain Gilbert N. Lewis qui propose la première version d’une batterie au lithium 

métallique mais sa technologie était inenvisageable pour une utilisation commerciale en raison 
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des problèmes de sécurité causés par l’instabilité du lithium métallique [2]. C’est en 1949 qu’un 

brevet français est déposé par Jan Harek dans lequel il démontre la possibilité de stabiliser le 

lithium dans certains électrolytes organiques via la formation d’une couche de passivation à la 

surface du lithium [3]. Il propose ainsi un nouvel électrolyte exempt d’eau et des cathodes 

composées de matériaux alcalins ou alcalino-terreux. Ces travaux permettront au début des 

années 70 à l’industriel SAFT de mettre au point les premiers prototypes de batterie Li-métal pour 

des applications militaires [4,5].  

Au début des années 80, J.B. Goodenough et Koichi Mizushima vont développer une cathode à 

base d’oxyde de cobalt LiCoO2 [6]. Cette découverte sera suivie par celle d’une autre cathode à 

base d’oxyde de manganèse LiMn2O4 en 1981. Du côté de l’électrode négative, en 1980, le 

chercheur Rachid Yazami propose l’utilisation de graphite comme matériau d’électrode et 

déposera en 1985 un brevet sur l’utilisation de ce matériau comme anode des batteries au lithium 

[7,8]. Ces travaux conduiront plus tard Akira Yoshino à développer une batterie Li-ion basée sur 

un matériau d’anode carboné [9]. Ces avancées vont mener en 1991 à la première batterie Li-

ion commercialisée par Sony en se basant sur les travaux de J.B. Goodenough, Akira Yoshino et 

M. S. Whittingham qui leur ont valu le prix Nobel de Chimie en 2019. Les travaux de J.B. 

Goodenough se poursuivront dans le domaine des matériaux de cathode avec en 1996 le 

développement d’une cathode à base de LiFePO4 (LFP) disposant d’une meilleure stabilité et 

d’une sécurité accrue en dépit d’une diminution de la densité énergétique de la batterie. Cette 

cathode est toujours une des plus utilisées à ce jour même si des cathodes offrant des densités 

d’énergie plus élevées ont fait leur apparition comme le LiNixMnyCo1-x-yO2 (NMC) et le 

LiNixCoyAlzO2 (NCA). Le LFP reste attractif puisqu’il présente un très bon compromis entre coût, 

sécurité et performance. La Figure I.2 résume la chronologie des principales avancées qui ont 

conduit aux batteries Li-ion actuelles. 
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Figure I.2 : Chronologie des principales avancées relatives aux batteries Li-ion [10]. 

 

I.1.2 Le marché des batteries Li-ion  

Le marché des batteries Li-ion est passé d’un peu plus de 20 milliards $US en 2015 à presque 

60 milliards $US en 2024 (Fig. I.3) Cette augmentation est principalement associée à leur 

utilisation croissante dans le secteur de l’automobile (Fig. I.4). En 2023, environ 10 millions de 

véhicules électriques (VE) ont été vendus dans le monde. Les prévisions indiquent que la 

production de VE devrait dépasser les 60 millions en 2040 (Fig. I.5). Cela signifie que plus de la 

moitié des voitures vendues dans le monde seront électriques, marquant une transition 

significative vers des transports plus durables. 
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Figure I.3: Évolution du marché des batteries lithium-ion dans le monde entre 2015 et 2024 [11]. 

 

Figure I.4: Taille du marché des batteries lithium-ion (en millions de USD) par secteur en 2016 et 2024 [11]. 

 

 

Figure I.5: Évolution et projection de la demande annuelle de VE dans le monde [11]. 



 7 

I.1.3 Le prix des batteries Li-ion  

Le prix des batteries Li-ion a notablement diminué au cours des dernières années, passant de 

800 USD/kWh en 2012 à moins de 100 USD/kWh aujourd’hui (Fig. I.6a). Plus précisément (Fig. 
I.6b), les coûts des batteries lithium-ion varie actuellement entre 60 à 100 USD/kWh, en fonction 

de la chimie de la cathode (LFP ou NMC), de la géographie (Chine ou Occident) et de la base de 

coût (coût de revient, coût marginal et prix réel). Comme le montre la Figure I.6a, la baisse du 

prix des batteries Li-ion est essentiellement due à la diminution des coûts de fabrication du fait 

de l’optimisation des procédés de production et de l’avènement des giga-usines induisant une 

économie d’échelle. Les matériaux représentaient 10 % du coût d'une batterie au lithium-ion en 

2012, 50 % en 2019 et jusqu'à deux tiers pendant les pics de prix des matières premières de 

2022. Au cours des dix dernières années, le coût des matières premières a augmenté à un taux 

de croissance annuel moyen de 3 %. La comparaison des coûts des matériaux par rapport au 

coût total des batteries montre qu'il pourrait être difficile de poursuivre le rythme de la déflation 

de la dernière décennie. De fait, le prix des matériaux va certainement dicter la trajectoire future 

du prix des batteries. 

Comme le montre la Figure I.6c, les coûts de fabrication des batteries lithium-ion se répartissent 

comme suit: 45 % pour la fabrication des électrodes, 25 % pour l'assemblage des cellules et 30 

% pour la finition des cellules. Dans le futur, des économies significatives pourront être réalisées 

en utilisant un solvant aqueux au lieu du NMP pour la fabrication des cathodes, en utilisant des 

procédés de revêtement à sec, en augmentant l'épaisseur des électrodes, en améliorant la 

mouillabilité des électrodes et en réduisant le temps de formation de la SEI [12]. 



 8 

 

Figure I.6: (a) Évolution entre 2012 et 2024 de la répartition des coûts des entre les matériaux et la 
fabrication; (b) Cout actuel des batteries Li-ion en fonction de leur chimie, lieu de production et base de coût 

(coût de revient, coût marginal et prix réel); (c) Répartition du cout des différentes étapes de fabrication 
d’une batterie Li-ion [12-13]. 

 

I.1.4 Les technologies post Li-ion 

Les prochaines générations de batteries ne devront pas être limitées par les ressources naturelles 

comme c’est le cas avec la technologie Li-ion. C’est pourquoi la communauté scientifique 

s’intéresse entre autres aux batteries Na-ion. Le sodium est un élément disponible en grande 

quantité dans l’eau de mer et est donc plus abondant et disponible que le lithium. Il existe aussi 

d’autres technologies sans lithium comme les batteries Mg-ion et K-ion [14A] mais seules les 

batteries Na-ion ont aujourd’hui atteint un premier stade de commercialisation, notamment par la 

compagnie chinoise CATL. Néanmoins, leur densité énergétique est environ 30 % inférieure à 

celle des batteries lithium-ion, ce qui limite leur domaine d'utilisation à des applications 

stationnaires [14B-14C]. 

 On observe aussi un regain d’intérêt pour des batteries au lithium métallique telles que les 

batteries Li/S et Li/O2 qui offrent des densités d’énergie théoriques largement supérieures aux 

batteries Li-ion. Cependant, du fait des nombreux verrous technologiques non résolus à ce jour 

(faible durée vie, faible puissance, etc.), leur commercialisation n’est pas envisagée à moyen 
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terme. Une technologie plus proche de la commercialisation est certainement la batterie lithium 

tout-solide. Une telle configuration permet entre autres de s’affranchir de l’utilisation d’électrolytes 

organiques inflammables et toxiques. En revanche, ces systèmes tout-solide souffrent 

généralement d’une faible conductivité ionique et de fait, ont de faibles performances à basse 

température. À ce jour, seul le fabricant Blue Solution commercialise des batteries lithium tout-

solide, intégrant un électrolyte polymère (Li/PEO/LFP). Malgré leurs avantages, les batteries 

lithium à électrolyte solide se heurtent encore à des défis technologiques qui les empêchent d'être 

commercialisées à grande échelle et à coût compétitif. Par exemple, les fabricants doivent 

maîtriser le contrôle de la pression des cellules afin de maintenir un bon contact 

électrode/électrolyte lors de leur cyclage. BYD, le deuxième constructeur mondial de véhicules 

électriques, s'attend à ce que les voitures électriques équipées de batteries lithium tout-solide 

d'une densité énergétique de 500 Wh/kg soient disponibles à large échelle d'ici la fin de la 

décennie.  

 

I.1.5 Les différentes composantes d’une batterie Li-ion 

La batterie Li-ion usuelle est constituée d’une électrode positive composée d’un oxyde lithié et 

d’une électrode négative composé de graphite (Fig. I.7). Les matériaux d’électrodes sont 

supportés sur un collecteur de courant qui doit être inerte au potentiel de travail des électrodes. 

Généralement, l’aluminium et le cuivre sont utilisés respectivement à l’électrode positive et à 

l’électrode négative. Entre ces deux électrodes, un séparateur poreux sert de support 

d’imprégnation pour l’électrolyte ainsi que de barrière physique et isolante entre les deux 

électrodes. Le séparateur est généralement constitué de polyoléfines (tels que le polypropylène 

et le polyéthylène) ou de fibres de borosilicates. L’électrolyte, jouant le rôle de conducteur des 

ions Li+ entre les deux électrodes, est le plus souvent composé de sels de lithium dissous dans 

un solvant organique généralement à base de carbonates.  
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Figure I.7: Schéma d’une batterie Li-ion en décharge [15]. 

 

Comme le montre la Figure I.8a-b, lorsqu’on charge la batterie, l’énergie électrique apportée va 

permettre aux ions Li+ de quitter l’électrode positive et de s’insérer dans l’électrode négative, c’est 

la lithiation (électroréduction) du graphite qui joue alors le rôle de cathode et la délithiation 

(électro-oxydation) de l’oxyde métallique lithié qui est alors l’anode. Lors de la décharge, les 

réactions sont inversées, les ions Li+ vont retourner vers l’électrode positive. Ainsi lorsqu’ils 

retournent vers l’électrode positive, l’énergie chimique produite (réaction d’oxydo-réduction) est 

converti en électricité via le circuit électrique externe. La décharge correspond donc à la lithiation 

de l’oxyde métallique qui devient la cathode et à la délithiation du graphite qui est alors l’anode. 

Les électrodes négative et positive sont usuellement nommées respectivement anode et cathode 

ce qui est incorrecte car elles jouent les deux rôles selon que l’on soit en charge ou en décharge 

comme expliqué précédemment. Pour plus de précision, ces notations viennent d’une convention 

adoptée par l’industrie et le milieu académique qui considère la batterie dans sa phase de 

décharge (hérité du fait que les premières batteries produites étaient des batteries primaires, 

donc toujours en décharge). 
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Figure I.8: Sens de circulation des ions Li+ et des électrons lors de la (a) décharge et de la (b) charge d’une 

batterie Li-ion [16]. 

Fonctionnement de la batterie Li-ion en décharge: 

Équation I.1: Réaction à l'électrode négative en décharge. 

𝐿𝐿𝐿𝐿𝑥𝑥𝐶𝐶6 → 𝐶𝐶6 + 𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥+ + 𝑥𝑥𝑥𝑥− 

Équation I.2: Réaction à l’électrode positive en décharge. 

𝐿𝐿𝐿𝐿1−𝑥𝑥𝑀𝑀𝑀𝑀2 + 𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥+ + 𝑥𝑥𝑥𝑥− → 𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿2 

Fonctionnement de la batterie Li-ion en charge: 

Équation I.3: Réaction à l'électrode négative en charge. 

𝐶𝐶6 + 𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥+ + 𝑥𝑥𝑥𝑥− → 𝐿𝐿𝐿𝐿𝑥𝑥𝐶𝐶6 

Équation I.4: Réaction à l'électrode positive en charge. 

𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿2 → 𝐿𝐿𝐿𝐿1−𝑥𝑥𝑀𝑀𝑀𝑀2 + 𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥+ + 𝑥𝑥𝑥𝑥− 

La densité d’énergie d’une batterie Li-ion dépend à la fois de la différence de potentiel entre les 

deux électrodes et du nombre d’ions lithium stockés par unité de poids et de volume selon 

l’équation : Énergie (Wh/kg ou L) = Voltage (V) x Capacité (Ah/kg ou L) (Fig. I.9). Le choix des 

matériaux actifs des électrodes négatives et positives des batteries Li-ion se fait donc en premier 

lieu sur la base de ces deux critères. À cela se rajoute des critères tels que :  

- Avoir une bonne compatibilité avec l’électrolyte, 

- Avoir une bonne conductivité électronique et ionique, 

- Être thermiquement et chimiquement stables, 

- Être constitué d’éléments abondants et peu couteux, 

- Être synthétisable à large échelle et via des procédés peu couteux, 

- Être non toxique et recyclable. 
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Figure I.9: Schématisation de la quantité d’énergie stockée dans une batterie Li-ion. 

 

I.1.5.1 L’électrode positive 

- Les matériaux d’insertion 

Les matériaux d’insertion sont les plus utilisés comme matériaux de cathode. On distingue 3 

grandes familles selon leur structure: lamellaire (ex : LiCoO2), spinelle (ex : LiMn2O4), et olivine 

(ex : LiFePO4) (Fig. I.10). 

 

Figure I.10: (a) Structure de type lamellaire (exemple ici avec LiCoO2), (b) Structure de type spinelle (exemple 
ici avec LiMn2O4) et (c) Structure de type olivine (exemple ici avec le LiFePO4). 
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Parmi les nombreux matériaux de cathode étudiés à ce jour, seuls un petit nombre a atteint le 

stade de la commercialisation (Tableau I.1), présentant différents avantages et inconvénients 

(Tableau I.2).  

 

Tableau I.1: Liste des matériaux de cathode ayant atteint le stade de la commercialisation [17A-17B]  

Matériaux Nom commun Structure du 
matériau 

Potentiel de 
fonctionnement           

(V vs Li+/Li) 

Capacité 
spécifique 
(mAh/g) 

LiCoO2 LCO Lamellaire 3,9 140 

LiNi1−x−yCoxAlyO2 NCA Lamellaire 3,8 180-200 

LiNi1−x−yMnxCoyO2 NMC Lamellaire 3,8 160-230 

LiMn2O4 LMO Spinelle 4,1 100-120 

LiFePO4 LFP Olivine 3,45 170 

 

Tableau I.2: Principaux avantages et inconvénients des matériaux de cathode ayant atteint le stade de la 
commercialisation [18]. 

Cathode Avantages Inconvénients 

LCO 

Meilleur compromis en termes de 

capacité, de voltage, de cyclabilité, de 

durée de vie et de sécurité 

Cout élevé et limitations des ressources en 

cobalt, faible stabilité thermique, 

dégradation à courant élevé ou lors de 

cycles profonds 

NCA 
Haute capacité, durée de vie 

calendaire élevée 

Cout élevé et limitations des ressources de 

Ni et de Co, durabilité faible à température 

élevée 

NMC 

Haute capacité, sécuritaire, flexibilité 

de composition (ex : NMC111, 

NMC532, NMC811) pour optimiser les 

performances selon l’application visée 

Cout et limitations des ressources de Ni et 

de Co 

LMO 
Cout faible et abondance du Mn, haut 

voltage, sécuritaire, 

Durée de vie limitée, faible capacité, 

isolant, déformation Jahn-Teller 

LFP 

Cout faible et abondance du fer, faible 

toxicité, sécuritaire, excellente tenue 

au cyclage 

Faible densité d’énergie, très isolant, et 

besoin de nanostructuration 
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La cathode au phosphate de fer lithié (LFP) s'est imposé comme une option attrayante pour les 

batteries de VE en raison de son coût inférieur par rapport aux cathodes nickel-manganèse-cobalt 

(NMC) et nickel-cobalt-aluminium (NCA). De fait, la part du LFP sur le marché mondial des 

batteries s’accroit (Fig. I.11), principalement en raison de l’adoption des cathodes LFP pour les 

VE en Chine. Bien que le LFP offre des avantages significatifs en termes de coût, ainsi que des 

avantages liés à sa tenue au cyclage et à sa stabilité thermique, il présente un inconvénient 

majeur : sa densité énergétique est inférieure à celle des cathodes NMC ou NCA. Malgré des 

améliorations dans la conception des packs de batteries, cela limite l'autonomie des VE alimentés 

par des batteries à cathode LFP. Le phosphate de fer lithium-manganèse (LMFP) est une solution 

potentielle à ce défi. Le LMFP conserve les avantages de coût du LFP tout en améliorant la 

densité énergétique grâce à l'ajout de manganèse dans la composition de la cathode. Cette 

évolution pourrait aider à combler l'écart de performance entre les batteries LFP et celles à base 

de NMC. 

 

Figure I.11: Évolution du marché des différents types de cathodes pour batteries Li-ion entre 2019 et 2023. 

 

- Les matériaux d’alliages 

Avec les matériaux d’alliages, un mécanisme différent régit la lithiation puisque le Li et le métal 

vont s’allier selon la réaction:  

Équation I.5: Réaction d'alliage 

𝑀𝑀 + 𝐿𝐿𝐿𝐿+ + 𝑒𝑒− =  𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿 
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Cette réaction entraine une variation de volume du matériau beaucoup plus importante que dans 

un matériau d’insertion. Parmi les matériaux d’alliage étudiés on peut citer Li2Se [19A]. La 

capacité élevée de ces matériaux en fait des candidats de choix mais le cout élevé et la rareté 

des éléments constituant ces matériaux sont d’importants freins à leur commercialisation. 

  

- Les matériaux de conversion 

Les matériaux de conversion en sont toujours au stade du développement. Ces matériaux vont 

réagir avec le Li selon la réaction: 

Équation I.6: Réaction de conversion 

𝑀𝑀𝑀𝑀 + 𝐿𝐿𝐿𝐿+ + 𝑒𝑒− =  𝑀𝑀 +  𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿  

X étant un halogène (ex : F, Cl) ou chalcogène (ex : S, O) et M= Fe, Bi, Ag…  

Une liste répertoriant tous les matériaux déjà testés a été dressée par Nitta et al. [17A]. Ces 

matériaux peuvent fournir d’importantes capacités mais au détriment d’une basse tension de 

fonctionnement. De plus, ils ont généralement une conductivité faible et une expansion volumique 

importante conduisant à des problèmes de délamination d’électrode et de ségrégation 

électronique du matériau actif. 

 

I.1.5.2 L’électrode négative 

Tout comme pour les matériaux de cathode, il existe une diversité de matériaux plus ou moins 

performants. De la même manière que pour les cathodes, ceux-ci vont se différentier par leur 

mécanisme de réaction avec le lithium et vont ainsi se classer selon qu’ils soient des matériaux 

d’insertion, de conversion ou d’alliages.  

 

Les matériaux d’insertion 

Les matériaux d’insertion sont, comme pour les matériaux de cathodes, les plus utilisés comme 

matériaux d’anode dans les batteries Li-ion. Parmi ces matériaux, le graphite est le plus utilisé du 

fait de son abondance, son faible cout et ses excellentes performances électrochimiques. Il peut 

être d’origine naturel ou synthétique. Ce dernier représentait environ 73 % du marché des anodes 

en graphite en 2023, contre environ 60 % en 2020. Le principal moteur de ce changement est la 
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baisse du prix de l'énergie en Chine et une forte concurrence qui ont entraîné une baisse des prix 

du graphite artificiel, avec des prix aussi bas que 6 USD/kg [19B].  

L’insertion du Li entre les feuillets de graphite se fait en plusieurs étapes (Fig. I.12) pour aboutir 

à la stœchiométrie LiC6 correspondant à une capacité spécifique théorique de 372 mAh/g avec 

potentiel de fonctionnement autour de 0,15 V vs. Li/Li+. Lors de l’insertion du Li entre les feuillets 

de graphite, il y a une expansion volumique maximale de l’ordre de 10 %, ce qui est faible en 

comparaison d’autres matériaux d’anode (voir plus loin). Ceci explique en grande partie son 

excellente stabilité en cyclage. On notera cependant une perte de capacité initiale de l’ordre de 

5-10 % associée à la formation de la SEI. Il peut également y avoir une exfoliation des feuillets 

de graphite du fait de l’intercalation d’ions Li+ solvatés. Ces phénomènes peuvent être cependant 

minimisés via l’optimisation de la composition de l’électrolyte et le traitement de surface du 

graphite (dépôt d’une fine couche de carbone amorphe). 

 

 

Figure I.12: Les différentes étapes de lithiation du graphite [10]. 

 

Bien que le graphite soit le principal matériau d’insertion utilisé, des anodes à base de Li4Ti5O12 

sont aussi commercialisées, notamment par Altairnano Inc., Toshiba Inc et Microvast Inc. [20,21]. 
Ce matériau possède cependant une capacité spécifique plus faible que le graphite, soit 170 

mAh/g, et un potentiel de fonctionnement plus élevé (∼1,55 V vs Li/Li+) mais il possède une très 

bonne réponse en puissance ainsi qu’une très bonne stabilité en cyclage.  
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Les matériaux de conversion 

Les matériaux de conversion sont à l’heure actuelle les matériaux d’anode les moins étudiés et 

probablement les moins compris. Le mécanisme de la réaction de conversion a été mise en 

évidence entre autres par Poizot et al. avec des oxydes métalliques [22]. Le Li+ réagit avec l’oxyde 

métallique MO2 pour former une phase métallique nanométrique et une phase de Li2O. La phase 

métallique ainsi formé peut alors réagir avec d’autres ions Li+ : 

Équation I.7: Réaction des matériaux de conversion avec le lithium - Étape 1/2 

2𝐿𝐿𝐿𝐿+ + 𝑀𝑀𝑀𝑀2 + 2𝑒𝑒− =  𝑀𝑀 + 𝐿𝐿𝐿𝐿2𝑂𝑂 

Équation I.8: Réaction des matériaux de conversion avec le lithium - Étape 2/2 

𝐿𝐿𝐿𝐿+ + 𝑀𝑀 + 𝑒𝑒− = 𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿 

avec M=Fe, Mn, Ni, Co, Cu, Ru, etc… 

L’inconvénient de cette réaction est la formation irréversible de Li2O qui possède une faible 

conductivité électrique conduisant à une perte de capacité initiale importante ainsi qu’une faible 

réponse en puissance [23]. À cela s’ajoute d’importants changements morphologiques avec des 

expansions volumiques de plus de 200 % [24,25]. 

D’autres matériaux comme les phosphites, sulfites ou nitrites du type MX (avec M= Fe, Mn, Ni, 

Co, Cu etc.… et X= S, P, N) sont aussi étudiés pour leur faible potentiel de fonctionnement et leur 

faible polarisation comparée aux oxydes ou encore leur faible hystérésis [26]. 

 

Les matériaux d’alliages  

Les matériaux d’alliages apparaissent comme de bons candidats du fait de leur haute capacité 

massique et volumique en comparaison du graphite (Fig. I.13). L’attrait pour les matériaux 

d’alliages est apparu dès les années 1990 mais a vraiment connu un essor depuis les années 

2000. Ces matériaux d’alliages peuvent être des métaux de transition comme Zn ou Ag, des 

métaux non-ferreux comme Al ou des alcalino-terreux comme Mg, des pnictogènes comme Bi ou 

des chalcogènes comme le Si, le Ge, et le Sn. L’analyse de leur coût de production, de la 

disponibilité des ressources et d’une utilisation compatible avec l’environnement permet de tirer 

des conclusions sur les métaux d’alliages qui pourraient être utilisés dans les batteries Li-ion 

commerciales [27]. Il en ressort que le silicium est certainement un des matériaux d’alliages les 

plus prometteurs mais il fait face à de nombreux défis comme nous le verrons plus loin. 
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Figure I.13: Capacités volumiques (à gauche) et massiques (à droite) de différents matériaux d’anode [27]. 

 

I.1.5.3 L’électrolyte 

Les électrolytes liquides 

Dans la batterie Li-ion traditionnelle, les électrolytes liquides sont constitués d’un sel de Li dissous 

dans un solvant organique. Tous comme les matériaux d’électrode, les électrolytes doivent 

remplir certaines conditions:  

- Être utilisable en toute sécurité (i.e. avoir un point éclair le plus élevé possible)  

- Être le moins nocif possible pour l’environnement  

- Être peu couteux  

- Être capable de dissoudre une quantité suffisante de sels de Li (i.e. constante diélectrique 

élevée) 

- Avoir une viscosité faible et assurer un bon transport des ions  

- Être liquide sur une large gamme de température  

- Être stable dans la plage des potentiels d'opération 

Les sels de lithium utilisés dans les batteries Li-ion vont se différentier par leur conductivité 

ionique dans un solvant donné, leur température de décomposition (Td) et de fusion (Tf). Il faut 

une température de décomposition qui soit la plus élevé possible. Par exemple, LiPF6 est 

décomposé autour de 80˚C en LiF + PF5, ce dernier conduisant à la formation de HF hautement 

corrosif en présence de trace d’eau [28]. Une liste de sels communément utilisés comme 

électrolytes de batterie Li-ion sont données dans le Tableau I.3.  
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Tableau I.3: Principales caractéristiques des sels de Li couramment utilisés dans les batteries Li-ion [15]. 

Sel 
Masse molaire 

(g/mol) 

Conductivité 

(mS/cm, 1 mol/L à 25˚C) Température de décomposition et 

de fusion (˚C) Dans 

l’EC/DMC 

Dans 

le PC 

LiPF6 152 10,7 5,8 80/200 

LiAsF6 196 11,1 5,7 >100/340 

LiClO4 106 8,4 5,6 >100/236 

LiBF4 94 4,9 3,4 >100/293 

LiBOB 156 - 1,7 >100/234 

 

De plus, il faut que les anions composant le sel (PF6
-, AsF6

-, ClO4
-, BF4

-, etc.) soient stables face 

aux réactions électrochimiques se produisant aux électrodes. Il faut aussi qu’une fois dissous, les 

composés du sel soient thermiquement stables et compatibles avec les matériaux formant 

l’enveloppe de la batterie. Par ailleurs, des sels comme LiAsF6 sont perçus de manière 

défavorable à cause leur toxicité. Mais la principale caractéristique recherchée est une 

conductivité ionique élevée dans les solvants organiques c’est pourquoi un composé comme le 

LiPF6 est largement utilisé. 

Étant donné qu’un sel de Li va avoir une conductivité ionique qui est dépendante du milieu 

électrolytique, les solvants utilisés ont un impact direct sur les propriétés du milieu. De manière 

générale, ce sont des mélanges binaires ou ternaires de solvants aprotiques qui sont utilisés car 

ils apportent plusieurs avantages. Ils permettent notamment de : 

-  Modifier la gamme de température de fonctionnement d’un électrolyte car les solvants 

ont des températures différentes de solidification, ébullition et point éclair. 

- Augmenter la solubilité du sel de Li et par conséquent la concentration des ions Li+. 

- Optimiser la stabilité de l’électrolyte face aux réactions secondaires ou indésirables et à 

la décomposition de l’électrolyte et par conséquent améliorer la durée de vie de la batterie 

et sa sécurité. 

- Obtenir une conduction ionique optimale en améliorant le transport efficace des ions Li et 

ainsi améliorer les performances. 

Une liste des solvants organiques les plus communément utilisés sont présentés dans le Tableau 
I.4.  
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Tableau I.4: Liste des principaux solvants organiques utilisés dans les électrolytes de batterie Li-ion [15,29,30]. 

Solvant 
Formule 

Chimique 

Masse 

molaire 

(g/mol) 

Structure 

Densité 

(g/cm3) à 

25˚C 

Viscosité 

Température de 

solidification/ 

ébullition/point 

éclair (˚C) 

Carbonate 

d’éthylène 
C3H4O3 88 

 

1,32 1,9 (40°C) 36/248/160 

Carbonate de 

propylène 
C4H6O3 102 

 

1,20 2,53 (25˚C) -48/242/132 

Carbonate de 

diméthyle 
C3H6O3 90 

 

1,07 0,59 (20°C) 4/91/18 

Ether 

diméthyle 
C4H10O2 90 

 

0,87 - -58/84/7 

Carbonate de 

diéthyle 
C5H10O3 118 

 

0,98 0,75 (25˚C) -74/126/31 

Carbonate 

d’éthyle 

méthyle 

C4H8O3 104 
 

1,006 0,65 (25˚C) -53/110/17 

 

Les électrolytes solides 

• Composition : fabriqués à partir de matériaux solides qui conduisent les ions, comme des 

céramiques (ex : Li7La3Zr2O12) ou des polymères (ex : poly(oxyde d’éthylène). 

• Avantages : généralement meilleure sécurité et stabilité thermique, réduisant les risques 

d’incendie. 

• Inconvénients : conductivité ionique généralement inférieure à celle des électrolytes 

liquides, ce qui peut limiter les performances de la batterie, en particulier à basse 

température [31].  

 

Les électrolytes en gel 

• Composition : combinaison de liquides et de solides, souvent à base de polymères. 
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• Avantages : offrent un bon compromis entre sécurité et conductivité, tout en étant moins 

volatils que les électrolytes liquides. 

• Inconvénients : Moins courants et peuvent avoir des performances variables selon la 

formulation. 

 

Les liquides ioniques 

Les liquides ioniques sont une classe d’électrolytes qui suscite un intérêt croissant dans les 

batteries lithium-ion en raison de leurs propriétés uniques.  

• Composition : ce sont des sels qui sont liquides à température ambiante. Ils sont 

composés d’un cation souvent issu d’une amine et d’un anion généralement fluoré. Parmi 

les plus utilisés, on peut citer les cations imidazolium et pyrrolidinium combinés à l’anion 

fluoré bis(tri fluorométhanesulfonyl) imide [NTf2]-. 

• Avantages : présentent une faible volatilité, une large fenêtre de potentiel électrochimique 

et une bonne stabilité thermique jusqu’à des températures élevées (environ 300°C), ce 

qui les rend moins susceptibles de se décomposer ou de s’enflammer par rapport aux 

électrolytes liquides traditionnels à base de carbonates. Bien que leur conductivité puisse 

être inférieure à celle des électrolytes liquides traditionnels, des recherches montrent 

qu’ils peuvent être optimisés pour améliorer cette propriété [32,33].  

• Inconvénients : synthèse souvent complexe et coûteuse. 

 

I.1.5.4 L’interphase solide/électrolyte  

Lors du fonctionnement de la batterie, l’électrolyte doit être électrochimiquement inerte afin de ne 

pas réagir avec les matériaux d’électrodes. Mais expérimentalement le caractère hautement 

réducteur ou oxydant des matériaux d’électrodes va altérer sa stabilité. En conséquence, des 

réactions secondaires se produisent à la surface des matériaux actifs, entrainant la formation de 

produits de décomposition de l’électrolyte. Une couche composée de ces produits va alors se 

former à la surface du matériau actif. Cette couche, appelée Solid Electrolyte Interphase (SEI), 

va stabiliser cette interface en passivant la surface oxydante de la cathode et réductrice de 

l’anode. C’est sur cette dernière qu’une attention particulière est accordée puisqu’elle est plus 

importante, d’une épaisseur pouvant atteindre plusieurs dizaines de nanomètres. Elle peut être 
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responsable de certains disfonctionnements de la batterie en entravant la diffusion des ions 

lithium et augmentant de ce fait l’impédance de la batterie. De plus, des ions Li+ vont être 

consommés de façon irréversible lors de la formation de cette couche. De fait, si elle est instable, 

la couche de SEI va directement impacter les performances de la batterie (efficacité coulombique, 

autodécharge, durée de vie…) [34A].  

La SEI est habituellement constituée d’une 1ere couche inorganique plus dense issue de la 

décomposition du sel de lithium, où se retrouve principalement du LiF et Li2O, et d’une 2eme 

couche organique plus poreuse constituée de produits de décomposition du solvant tels que des 

polycarbonates (Fig. I.14) [34B]. La formation de la SEI va aussi donner lieu à la formation de 

gaz tels que H2, CO2 ou C2H4 [35]. Afin de stabiliser la SEI, des additifs d’électrolyte sont souvent 

utilisés comme le carbonate de fluoro-éthylène (FEC) [36] et le carbonate de vinylène (VC) [37]. 

 

Figure I.14: Schématisation de la couche SEI formée autour de particules de graphite [34B]. 

 

I.2 Le silicium : un matériau d’anode prometteur 

Comme mentionné précédemment, le Si est un matériau d’anode très prometteur du fait de son 

abondance (27,7 % de la croute terrestre soit le 2eme élément le plus abondant après l’oxygène), 

son faible cout, sa non-toxicité et sa recyclabilité. Plus important encore, le silicium est capable 

de fournir une capacité spécifique 10 fois supérieure à celle du graphite (3579 vs. 372 mAh/g) et 

une capacité volumique 3 fois supérieure (2194 vs. 719 mAh/cm3 [27]. De plus son potentiel de 

fonctionnement est relativement bas (∼0,4 V vs Li/Li+ comparé à ∼0,1 V pour le graphite) [27].  
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Ainsi, comme le montre la Figure I.15, l’intégration d’une anode graphite-Si avec une teneur en 

Si de ∼25 % permettrait d’augmenter de ∼20 % la densité d’énergie volumique et massique des 

batteries Li-ion. On notera que pour une teneur en Si supérieure à 25-30 %, le gain devient 

beaucoup moins marqué, du fait entre autres des limitations apportées par la cathode. 

 

Figure I.15: Évolution de la densité d'énergie gravimétrique et volumétrique d'une cellule Li-ion en fonction 
du ratio silicium/graphite de l’anode [39]. 

 

I.2.1 Mécanisme de lithiation/délithiation du silicium  

Les premières études électrochimiques sur le système Li-Si datent du milieu des années 70 [39-
41] mais ceux sont les travaux de l’équipe de J. Dahn en 2007 [42] qui vont permettre de mieux 

comprendre ce système.  

Selon le diagramme de phase du système Li-Si (Fig. I.16), la lithiation électrochimique du silicium 

devrait conduire à 4 plateaux de potentiel associées à formation successive des phases Li12Si17, 

Li7Si3, Li13Si4 et ultimement Li22Si5 dont la capacité spécifique théorique est de 4200 mAh/g. Mais 

en pratique, ces phases ne se forment qu’à haute température. En fait, la phase la plus lithiée se 

formant électrochimiquement à température ambiante est Li15Si4, correspondant à une capacité 

spécifique de 3579 mAh/g [27]. De plus, un seul plateau de lithiation est observé autour de 0,1 V 

(Fig. I.17a), attribuable à un système biphasé associé à la transformation progressive du silicium 

cristallin en silicium amorphe selon le mécanisme suivant (Fig. I.17b): 
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Figure I.16: Diagramme de phase du système Si-Li [43]. 

 

Figure I.17: (a) Courbes de charge/décharge d'une électrode de Si [27] et (b) diagramme schématisant son 
mécanisme de lithiation/délithiation [42]. 

Étape I :(1er lithiation): c-Si → a-LiySi → a-LixSi 

Lors de la 1er lithiation, le potentiel de l’électrode de Si diminue drastiquement pour atteindre 

rapidement un plateau à environ 0,1 V. Durant cette diminution du potentiel, la réduction de 

l’électrolyte et la formation de la couche de SEI ont lieu. Cette étape se fait à un potentiel 

généralement situé autour de 1 V dépendamment de l’électrolyte utilisé. Lorsque le plateau est 

atteint, une couche de a-LiySi va alors se former à la surface des particules de Si et croitre 
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progressivement vers l’intérieur des particules selon un mécanisme cœur-coquille pour former 

une phase a-LixSi. Durant toute cette étape, le potentiel va légèrement diminuer tandis que la 

lithiation progresse et la phase a-LixSi va atteindre le stade le plus lithié atteignable avec une 

valeur de x égale à 3,75 correspondant à une capacité de 3579 mAh/g. 

 

Étape II : (fin de la 1ere lithiation) : a-Li3.75Si → c-Li15Si4 

Cette étape intervient lorsque le potentiel attend environ 0,05 V et correspond à la transformation 

de la phase amorphe a-Li15Si4 en phase cristalline c-Li15Si4.  

 

Étape III : (1ere délithiation) : c-Li15Si4 → a-LixSi → a-Si 

Durant cette étape, le potentiel va rapidement augmenter jusqu’à atteindre un plateau autour de 

0,45 V qui traduit une réaction biphasique où la phase c-Li15Si4 se transforme en a-LixSi jusqu’à 

une stœchiométrie a-Li2Si. Par la suite, le potentiel augmente à nouveau avec la délithiation 

progressive du a-Li2Si en a-Si. 

 

Étape IV : (2eme lithiation) : a-Si → a-LixSi  

Au début de la 2eme lithiation, les particules de Si sont sous forme de a-Si. Comme lors de la 1ere 

lithiation, le potentiel chute rapidement mais ici la pente présente 2 pseudo-plateaux. Ces 2 

plateaux situées autour de 0,25 et 0,1 V indiquent respectivement la pénétration des ions Li dans 

un environnement principalement entouré de liaison Si-Si et celle dans un environnement où les 

atomes de Si sont majoritairement adjacent à des atomes de Li [44]. Si le potentiel passe en 

dessous de la valeur critique de ∼50 mV, la phase cristalline c-Li15Si4 se formera à nouveau mais 

elle peut être évitée si une limite de potentiel plus élevée est imposée. Ceci se traduira alors par 

l’absence de plateau à 0,45 V lors de la délithiation subséquente (étape V sur la Figure I.17a). 

I.2.2 Processus de dégradation des électrodes de Si 

La dégradation des électrodes de silicium résulte de la forte variation volumique du silicium lors 

de sa lithiation qui peut atteindre 290 % pour l’alliage Li15Si4. Cette variation volumique importante 

du Si va engendrer des contraintes mécaniques à l’échelle des particules de Si et de l’électrode, 

conduisant à trois mécanismes de dégradation (Fig. I.18) : la pulvérisation des particules de 

silicium, la délamination/décohésion de l’électrode et la croissance continue de la SEI. Ces 
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différents phénomènes sont fortement dépendants de la composition et de la microstructure de 

l’électrode, de la composition de l’électrolyte et des conditions de cyclage comme nous le verrons 

plus loin. 

 

Figure I.18: Schéma des différents processus de dégradation des électrodes de Si [45]. 

 

I.2.2.1 Pulvérisation et porosification des particules de Si 

Les particules de Si se fissurent et se pulvérisent sous l’effet des contraintes mécaniques 

imposées par l’expansion de la couche de a-LixSi en surface et la compression du cœur de c-Si 

[46]. La fracturation des particules de Si peut provoquer leur isolation électronique, les rendant 

électrochimiquement inactives. Qui plus est, elle conduit à la création de nouvelles surfaces 

accentuant la croissance de la SEI. La lithiation/délithiation répétée des particules de Si va 

conduire à leur nanoporosification. Cette évolution morphologique n’est pas spécifique au 

système Si-Li mais aussi observée pour des composés subissant un fort désalliage tel que le 

système Sn-Li [47]. Cette structure poreuse/filamenteuse offre plus de surface pour la 

dégradation de l’électrolyte et favorise la croissance de la SEI au sein des particules (Fig. I.19). 
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Figure I.19: Image STEM et cartographies EDS (Si, O, F) d’une particule de silicium après 60 cycles [48]. 

 

I.2.2.2 Instabilité et croissance de la SEI 

Dans le cas du graphite dont la variation volumique est faible (⁓10%), la SEI se forme 

essentiellement durant le 1er cycle et elle est stable lors des cycles subséquents. À l’opposé, la 

forte variation volumique du Si va conduire lors de sa délithiation (contraction) à la fissuration de 

la SEI formée durant la 1er lithiation, laissant apparaitre de nouvelles surfaces réactives qui 

formeront une nouvelle couche de SEI lors de la lithiation suivante (Fig. I.20). À cela se rajoute 

la fracturation et la porosification des particules de Si qui vont aussi créer de nouvelles surfaces 

réactives à l’électrolyte. Ainsi, cycle après cycle, on observe une croissance de la SEI pouvant 

atteindre plusieurs dizaines voire centaines de nm d’épaisseur après une centaine de cycles [49], 
augmentant notablement la masse et l’épaisseur de l’électrode [50]. En plus de consommer 

irréversiblement des ions lithium, la SEI bloque la diffusion des ions lithium au sein du réseau 

poreux de l’électrode, ce qui augmente la polarisation de l’électrode et contribue à la baisse de 

ses performances [51]. Elle peut aussi isoler électroniquement des particules de Si qui 

deviennent alors inactives. 
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Figure I.20: Schéma illustrant la rupture de la SEI à la surface d’une particule de Si [52]. 

 

I.2.2.3 Délamination et décohésion de l’électrode 

La variation volumique du Si engendre des contraintes mécaniques non seulement au niveau des 

particules mais aussi à l’échelle de l’électrode. Cela se traduit par la rupture du réseau 

liant/matériau actif diminuant sa résistance mécanique et engendrant sa fissuration et sa 

délamination du collecteur de courant (Fig. I.21). Ces phénomènes ont lieu principalement durant 

la 1er délithiation du Si lorsque l’électrode se contracte, et vont conduire à une isolation électrique 

des particules de Si du fait de la rupture du réseau électronique percolant [53]. 

 

Figure I.21: Image MEB de la surface d’une électrode de Si après 1 cycle [53]. 

 

I.2.3 Le marché des anodes de Si pour batteries Li-ion 

On observe une accélération de la demande de matériaux d’anode en silicium en raison des 

besoins croissants de batteries à haute densité énergétique, en particulier pour les véhicules 

électriques. Selon un récent rapport de Business Research Insights [54], la taille du marché 

mondial des matériaux d'anode en silicium était de 0,58 milliard de dollars en 2023 et devrait 
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atteindre 13,78 milliards de dollars d'ici 2032 (Fig. I.22a), soit un taux de croissance annuel 

composé (TCAC) de 42,1 %, et sera principalement appliqué au secteur de l’automobile (Fig. 
I.22b).  

 

Figure I.22: Prévision (a) de la taille du marché et (b) des domaines d’application des anodes de Si pour la 
période 2023-2032 [54]. 

 

À l’échelle mondiale, des acteurs majeurs comme Panasonic et LG Chem ont déjà commencé à 

commercialiser des batteries Li-ion intégrant des anodes avec du silicium. Ces entreprises tirent 

parti de leur expertise en matière de production de batteries pour optimiser les processus 

d’intégration du silicium. La teneur en Si ou SiOx dans ces anodes commerciales est cependant 

faible (typiquement moins de 10 % en poids) ce qui limite les gains énergétiques. Des start-ups 

comme Amprius et Sila Nanotechnologies innovent en développant des solutions basées sur des 

anodes à forte teneur en silicium qui promettent de révolutionner le secteur avec des 

performances inégalées mais leur viabilité commerciale n’est pas encore clairement démontrée. 

Les constructeurs automobiles investissent aussi dans des partenariats avec des fournisseurs de 

matériaux avancés pour intégrer des anodes au silicium pour leurs futurs modèles de VE. Des 

pays comme la Chine et les États-Unis investissent aussi massivement dans la recherche et le 

développement d’anodes au silicium, notamment à travers des collaborations entre universités et 

industries. Des techniques de fabrication avancées sont explorées pour une production plus 

efficace et plus rentable. La nanostructuration et les matériaux composites ainsi que des 

revêtements de surface et des additifs d’électrolyte sont étudiés pour améliorer les performances 

et la stabilité des électrodes à base de silicium. 
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I.3 Les principales stratégies pour améliorer la cyclabilité des anodes de Si 

Comme indiqué précédemment, les électrodes à base de Si pour batteries Li-ion offrent de 

nombreux avantages mais ont aussi des inconvénients qui limitent leur usage commercial. De 

fait, la communauté scientifique travaille activement et depuis plusieurs années pour résoudre 

ces problématiques, comme en témoigne les centaines d’articles scientifiques publiés 

annuellement dans ce domaine (Fig. I.23).  

 
Figure I.23: Évolution du nombre de publications portant sur les anodes à base de Si pour batteries Li-ion 

depuis 1995. La recherche est faite à l’aide de la base de données de Scopus pour les mots-clés “Li-ion 
batteries” et “Si anode” [55]. 

D’excellentes revues détaillant l’état de l’art dans ce domaine ont été publiées récemment [56,57]. 
De fait, je présenterai ci-après uniquement quelques travaux que je considère comme 

exemplaires des principaux axes de recherche développés à ce jour et qui portent sur 

l’optimisation du matériau actif (axe 1), du liant (axe 2), et de l’électrolyte (axe 3)  

 

I.3.1 1er axe de recherche : le matériau actif 

Le matériau actif étant la composante principale de l’électrode, la majorité des travaux sur les 

anodes de Si s’est focalisée sur son optimisation via différentes stratégies dont les principales 

sont résumées en Figure I.24.  
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Figure I.24: Schématisation des principales stratégies d’optimisation des matériaux actifs à base de Si [58]. 

 

I.3.1.1 Nanostructuration du Si 

La fissuration des particules de Si est tout autant dépendante de leur diamètre que de leur état 

cristallin. En effet, il a été montré que les particules de c-Si se fissurent lorsque leur diamètre 

initial dépasse 150 nm [59] alors que les particules de a-Si peuvent avoir une taille de 850 nm 

avant de se fissurer [60]. Cette différence s’explique principalement par le fait que la lithiation va 

se faire préférentiellement selon le plan (110) dans le cas du c-Si alors que la lithiation du a-Si 

est isotropique. Cette lithiation anisotropique du c-Si induit des contraintes locales plus 

importantes à l’interface c-Si/a-LixSi [61,62]. La diminution de la taille des particules de Si permet 

aussi de raccourcir les distances de diffusion du lithium et donc de faciliter sa diffusion au sein du 

silicium. Cependant, une diminution de la taille des particules de Si signifie une augmentation de 

leur surface effective et donc une accentuation de leur SEI. 

On observe aussi un intérêt pour des structures plus complexes telles que des nanofils, 

nanotubes, nanofeuillets, etc. qui peuvent relaxer plus facilement les contraintes mécaniques 

associées à leur variation volumique [63]. Cependant, la difficulté de produire de telles structures 

à l’échelle industrielle et à prix compétitif est un frein à leur développement commercial [64]. C’est 

pourquoi l’utilisation de simples nanoparticules de Si est généralement préférée par les industriels 

puisque celles-ci peuvent être obtenues par des moyens plus simples et moins couteux comme 

le broyage mécanique [65,66].  

Les nanomatériaux de Si présentent une meilleure stabilité au cyclage, mais souffrent d'une faible 

efficacité coulombique initiale et d'une faible densité tapée. Bien qu'ils possèdent une capacité 

gravimétrique élevée, leur capacité volumique est souvent plus faible que celle du graphite. 

L'assemblage de nanostructures de Si en particules secondaires de taille micrométrique peut 

combiner les avantages des nano- et des micro-matériaux pour obtenir simultanément densité et 
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capacité élevées. En outre, ils ont de nombreux pores pour s'adapter à l'expansion volumique et 

réduire ainsi le changement de volume au niveau de la particule et de l’électrode [67]. Par 

exemple, Liu et al. ont fabriqué des microbilles poreuses de Si d'un diamètre allant jusqu'à 10 μm 

via l'auto-assemblage de nanoparticules de Si à l'aide d'émulsifiants (Fig. I.25a) [68]. Ces 

microbilles présentent une capacité réversible de 2350 mAh/g à un régime de C/20 et une 

rétention de capacité de 97 % après 1000 cycles à C/2, nettement supérieure à celle de 

nanoparticules de Si (Fig. I.25b). Des nanofils de Si peuvent aussi être assemblés en particules 

secondaires micrométriques. Par exemple, Jeong et al. [69,70] ont fabriqué des grappes de 

nanofils de Si d'une taille moyenne de 2,7 μm par une méthode de décomposition de l'iodure de 

silicium (Fig. I.25c). Ces particules présentent de nombreux vides entre les nanofils et peuvent 

ainsi s'adapter à d'importantes variations de volume, leur assurant une excellente stabilité en 

cyclage (Fig. I.25d). Récemment, Choi et al. ont aussi produit du Si poreux de taille micrométrique 

composé de nanofils de Si à l'aide d'une méthode de réduction électrochimique en sels fondus 

de SiO2 issu d’écorces de riz [70]. 

 

Figure I.25: Exemples de matériaux microporeux à base de Si auto-assemblés à l'échelle nanométrique [67]. 

I.3.1.2 Matériaux composites  

L’utilisation de matériaux composites est une stratégie largement utilisée pour améliorer la tenue 

au cyclage des électrodes de Si. Leur utilisation permet de (i) limiter les contraintes mécaniques 

en diminuant l’expansion volumique par effet de dilution, (ii) de limiter le contact direct du Si avec 
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l’électrolyte et donc la croissance de la SEI et (iii) de séparer les nanodomaines de Si afin 

d’empêcher leur réagrégation lors du cyclage (‘’electrochemical sintering’’). Pour ce faire, le 

silicium peut être incorporé dans une matrice électro-active, i.e. susceptible de se lithier (ex : un 

matériau carboné) ou électro-inactive (ex : une céramique) [56].  

La stabilisation du Si avec des matériaux carbonés est probablement une des meilleures options. 

De fait, depuis deux décennies, des centaines de travaux ont publiés sur des composites Si/C 

que le C soit sous forme de carbone amorphe, de graphite, de graphène, de nanotubes ou de 

nanofibres [71-74]. En effet, l'ajout d’une matrice de carbone au Si améliore l'intégrité structurelle 

et électrique de l’électrode. Par exemple, les structures de Si enrobées de carbone avec de 

nombreux espaces vides entre le noyau interne de Si et l'enveloppe externe de carbone peuvent 

s'adapter à l'expansion volumique des particules de Si, maintenir l'enveloppe de carbone intacte 

et préserver l'intégrité structurelle de l'électrode pendant le cyclage. En outre, la capacité de 

conduction ionique et électronique de l'électrode peut être considérablement améliorée, ce qui 

améliore la cinétique de lithiation du Si. Une couche de carbone sur la surface externe du Si peut 

aussi  inhiber ou ralentir la croissance de la SEI sur le Si et ainsi stabiliser l'interface 

électrode/électrolyte. Par exemple, Yi et al. [75] ont élaboré un composite Si/C constitué de Si 

microporeux supporté sur du graphène auquel a été ajouté un enrobage de carbone qui délivre 

une capacité réversible d’environ 1150 mAh/g entre le 3e et le 100e cycle. Cette rétention 

exceptionnelle de la capacité est attribuée aux effets synergiques de l’enrobage de carbone, du 

support de graphène et du Si poreux.  

Des composites de Si incorporant des matériaux inactifs ont aussi donné de bons résultats tels 

que des composites Si/Al2O3 [76-78], Si/ZrO2 [79,80], Si/TiO2 [81-87], Si/MgO [88,89], Si/V2O5 

[90], Si/TiC [91-95], Si/WC [96], Si/B4C [97], Si/BCN [98,99], Si/Si3N4 [100-103] ou Si/TiN [104-
110]. Parmi ces différents matériaux inactifs, le TiN est particulièrement intéressant car il présente 

une bonne conductivité électrique et est très stable vis à vis de l'électrolyte. Ainsi, des matériaux 

d'anode Si-TiN ont été préparés par broyage mécanique sous argon de poudres de Si et de TiN 

[111]. Des alliages Si-TiN ont aussi été obtenus par broyage réactif sous N2 [112,113]. Le 

composite Si70(TiN)30 préparé par broyage sous N2 s'est avéré avoir une tolérance élevée à la 

température, ce qui se traduit par une faible cristallisation et une structure de grain fine après 

traitement thermique. Il montre aussi une résistance à la formation de la phase c-Li15Si4, ce qui 

est probablement dû à sa structure nanocristalline. Suite à un revêtement de carbone à 800°C, 

une rétention de capacité de 94 % est observée entre le 2e et le 50e cycle (Fig. I.26). On notera 

cependant une importante perte de capacité au 1er cycle (∼350 mAh/g) [114]. 
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Figure I.26: (a) Capacité spécifique et (b) Rétention de capacité (normalisée au 2e cycle) en fonction du 
nombre de cycles d’électrodes à base de différents composites Si-TiN [114]. 

 

I.3.2 2eme axe de recherche: le liant 

Le rôle du liant est crucial car il renforce la résistance mécanique de l'électrode et aide ainsi à 

préserver son architecture lors des cycles malgré la grande variation volumique du Si. L'impact 

du liant sur la réactivité de surface du Si et la formation de SEI qui en découle doit également 

être considéré. Enfin, son influence sur les propriétés rhéologiques des encres et sur 

l'homogénéité et la porosité de l'électrode qui en résultent n'est pas négligeable [115].  

Le fluorure de polyvinylidène (PVDF), liant usuel des anodes de graphite a été remplacé par 

divers liants, tels que des polymères à chaînes réticulées [116,117], des matrices polymères 

autocicatrisantes [116], des polymères à base d'hydrates de carbone [118-122] et des polymères 

conducteurs électroniques [123,124]. Ces nouveaux liants sont plus efficaces que le PVDF pour 

maintenir la structure de l'électrode pendant les changements de volume répétés du Si, 

principalement par le biais d'interactions inter-chaînes 3D (Fig. I.27) [46]. Les objectifs restants 

de la recherche sur les liants sont les suivants : premièrement, préserver les nouvelles fonctions 

des liants à une teneur en liant inférieure comparable aux conditions industrielles actuelles (<5 

%pds); deuxièmement, développer des polymères hybrides qui lient simultanément le Si et le 

graphite (ou d'autres matériaux carbonés); et enfin, optimiser les fonctionnalités des liants de 

manière à augmenter l'affinité de liaison avec le Si, tout en minimisant le piégeage des ions lithium 

pour avoir une efficacité coulombique élevée. En particulier, la chimie supramoléculaire qui peut 

incorporer des interactions non-covalentes (telles que la liaison hydrogène, les interactions ion-
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dipôle et π-π) est un outil utile pour accorder les propriétés du réseau entre les polymères et les 

particules actives.  

 

Figure I.27: Différents concepts de liants pour les anodes de Si [46]. 

 

Les liants comportant des groupes carboxyles tels que l'acide polyacrylique (PAA) [125,126] et 

la carboxyméthylcellulose (CMC) [118] sont parmi les plus utilisés et les plus efficaces pour les 

anodes à base de Si. Ceci est le résultat de plusieurs propriétés [115].Tout d'abord, la CMC et le 

PAA possèdent des fonctions carboxyliques capables de se lier fortement aux fonctions 

hydroxyles natives présentes à la surface des particules de silicium [115,116,127-131]. 
Deuxièmement, ils ne sont pas gonflés par l'électrolyte liquide et ne présentent donc aucune perte 

de propriétés mécaniques lorsqu'ils sont imprégnés d’électrolyte [125]. Ces deux propriétés 

permettent de maintenir une meilleure cohésion au sein de l'électrode en verrouillant les contacts 

interparticulaires. Troisièmement, la CMC et le PAA peuvent former un revêtement à la surface 

des particules de silicium et jouer le rôle d'une SEI artificielle [132], grâce à leurs propriétés de 

transport du lithium où les ions Li+ ‘’sautent’’ entre les sites carboxyliques adjacents [119]. 

Les liants carboxyliques ont aussi l’avantage de pouvoir être facilement réticulés afin d’améliorer 

leurs propriétés mécaniques. Par exemple, la CMC peut être réticulée avec du borate de sodium 

(SB) [133]. Le liant CMC-SB forme un réseau réticulé plus résistant mécaniquement et l’adhésion 

avec les particules de Si est plus intime grâce à la formation de liaisons entre les groupements 

hydroxyles du borate, la CMC et les silanols présent à la surface des particules de Si. Ce liant 

permet ainsi d’augmenter notablement la tenue au cyclage de l’électrode comparée à l’électrode 

sans SB (Fig. I.28). D’intéressantes performances ont aussi été obtenues lorsque la CMC est 

réticulée avec de l’acide phytique [134], de l'acide iminodiacétique [135] ou des ions métalliques 

comme nous le verrons plus loin dans la section consacrée aux travaux de notre laboratoire. 
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Figure I.28: (a) Structure chimique et illustration de l'interaction entre la NaCMC, le borate de sodium (SB) et 
les nanoparticules de Si. (b) Capacité spécifique et efficacité coulombique du liant NaCMC-SB et du NaCMC 

en fonction du nombre de cycles. (c) Représentation schématique des configurations Si/NaCMC-SB au cours 
du processus de lithiation/délithiation [133]. 

 

I.3.3 3eme axe de recherche: l’électrolyte 

Comme indiqué précédemment et contrairement au graphite, les anodes de Si ne sont jamais 

complètement passivées, ce qui entraîne une décomposition continue de l'électrolyte. La 

formation de la SEI est fortement influencée par la composition de l'électrolyte [136]. En raison 

des choix limités de solvants et de sels de lithium pour les batteries Li-ion, les additifs sont un 

moyen pratique et efficace d'ajuster les propriétés des électrolytes [137]. Ils sont additionnés à 

l'électrolyte en faible quantité (typiquement 0,1-10 % pds) sans altérer sa composition de base, 

tout en jouant un rôle critique dans l'obtention des fonctionnalités souhaitées des électrolytes, 

souvent par la décomposition des molécules d'additifs au cours des cycles de charge/décharge. 

Comme les additifs servent généralement de composants sacrificiels, il n'y a pas d'exigences 

strictes en matière de compatibilité pour le choix des additifs, ce qui permet de disposer d'un large 

éventail de candidats potentiels. Les additifs constituent également une approche économique 

de l'ingénierie des électrolytes car à cause de leur faible quantité, ils ne représentent qu'une partie 

minime du coût total de la batterie, tout en contribuant de manière significative à ses 

performances. 
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Le carbonate de vinylène (VC) a été parmi les premiers additifs utilisés pour améliorer les 

performances des anodes de Si [138]. L'impact du VC sur l'anode de silicium est similaire à celui 

sur l'anode de graphite, où il a été démontré que le VC favorise la passivation de l'anode de 

carbone dans les électrolytes à base de carbonates [139]. Il a été proposé que les principaux 

produits de réduction du VC sont le poly(VC) et le CO2. Le poly(VC) est formé par la 

polymérisation de la double liaison initiée par les radicaux, tandis que le CO2 est produit par la 

décomposition des molécules de VC dans les réactions radicalaires et peut ensuite réagir pour 

produire du Li2CO3 [140]. 

Le carbonate de fluoroéthylène (FEC) est l'additif d'électrolyte le plus fréquemment utilisé pour 

améliorer les performances des anodes au silicium, et c'est également l'additif le plus étudié [140-
143]. Il convient de noter que les voies précises de réaction électrochimique du FEC font encore 

l'objet de controverses, mais on pense généralement que l'implication de l'additif FEC conduit à 

la formation de couches de SEI minces et denses à forte teneur en LiF. Comme le FEC peut 

générer du VC in-situ, les produits de décomposition du FEC comprennent également du 

poly(VC), du CO2 et du Li2CO3, avec l'ajout de LiF provenant du groupe fluorure du FEC [140]. Il 
a également été démontré que la réaction de décomposition du FEC est stœchiométrique et, par 

conséquent, le FEC produit des produits de poly(VC) de faible masse. Une étude par résonance 

magnétique nucléaire à l'état solide sur des électrodes à nanofils de silicium a confirmé que le 

FEC est d'abord défluoré pour former des espèces solubles de carbonate de vinylène et de 

vinoxyle, qui réagissent pour former des polymères ramifiés solubles et insolubles à base d'oxyde 

d'éthylène [144]. Les voies de réaction possibles et les fragments d'espèces organiques observés 

sont présentés dans la Figure I.29. 
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Figure I.29: Réactions de décomposition proposées pour un électrolyte à base de carbonate d’éthylène 
contenant un additif FEC [144]. 

 

L’utilisation de mélanges d'additifs s'est également avérée être une bonne stratégie pour la 

passivation des anodes en silicium. Par exemple, en mélangeant le FEC et le carbonate de di 

(2,2,2-trifluoroéthyle) (DFDEC), Jo et al. [145] ont observé la formation d'une SEI robuste et 

épaisse résultant en une meilleure stabilisation structurelle de l'anode composite Si/graphite par 

rapport à l'électrolyte additionné uniquement de FEC. La SEI est formée des produits de 

décomposition du FEC tels que l'anhydride de carbonate de lithium, ainsi que par des 

carboxylates, des carbonates d'alkyle, du LiF et des composés contenant du P-O-F (par exemple, 

OPF3-y(OR)y/LixPFyOz) qui proviennent principalement de la décomposition du DFDEC. 

Les sels de lithium peuvent également servir d'additifs. Par exemple, le difluorooxalatoborate de 

lithium (LiFOB) et le bis(oxalate)borate de lithium (LiBOB) à de faibles doses (1-5 % en poids) se 
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sont avérés bénéfiques pour les performances des anodes de Si, ce qui a été justifié par la 

richesse en oxalates et en fluorophosphate de lithium et la faible concentration de LiF générée 

dans les films de surface avec ces additifs [146]. 

On peut citer d’autres additifs d’électrolyte bénéfiques aux anodes de Si, tels que les siloxanes 

et les silanes, le carbonate de méthylène et d'éthylène, l'acide lactique O-carboxyanhydride, 

l'anhydride succinique, l'isocyanate de pentafluorophényle, etc… [147]. 

Bien que ces divers additifs permettent la formation d'une SEI plus stable et plus efficace pour 

passiver la surface du silicium et réduire la consommation continue d'électrolyte, il n’existe hélas 

à ce jour aucun électrolyte capable d’éliminer totalement les dommages causés par les grands 

changements de volume du silicium. 

 

I.4 Les travaux menés à l’INRS-EMT dans le domaine des anodes de Si  

 L’équipe du professeur Lionel Roué travaille depuis plus de 15 ans sur les anodes de Si tant au 

niveau de l’amélioration de leurs performances électrochimiques via l’optimisation des différentes 

composantes de l’électrode et de sa fabrication qu’au niveau de leur caractérisation via le 

développement de méthodes d’analyse permettant d’étudier leur dégradation au cours du cyclage 

(Fig. I.30). Une part importante de ces travaux a été réalisée en collaboration avec l’Institut des 

Matériaux de Nantes (équipe de B. Lestriez et al.) et l’INSA de Lyon (équipe de E. Maire et al.). 

Considérant que cette thèse mettra à profit ces connaissances pour l’étude des scories de Si, il 

me semblait pertinent de faire un résumé de ces différents travaux. 

  

Figure I.30: Les différents axes de recherche de l’équipe Roué dans le domaine des anodes de Si. 
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I.4.1 Optimisation de la formulation de l’électrode 

I.4.1.1 Le matériau actif 

L’étude du silicium en tant que matériau actif d’électrodes négatives de batteries Li-ion a débuté 

avec les travaux de I. Sandu et al. [148]. Des particules de silicium de taille nanométrique ont été 

obtenues par broyage réactif entre une solution de SiBr4 et de la poudre de Mg. Après 20 h de 

broyage, du silicium cristallisé est obtenu, ainsi que du MgBr2, du Mg n'ayant pas réagi et du SiOx. 

La poudre a ensuite été soumise à un traitement acide afin d’éliminer les produits résiduels. Deux 

méthodes de traitement ont été étudiées, le lavage au HCl ou avec une solution Piranha 

(H2SO4+H2O2) mélangé au HF. Bien que plus difficile à mettre en place la deuxième méthode a 

fourni de meilleurs résultats. Les différentes analyses effectuées après ce traitement ont montré 

que la poudre obtenue se compose de particules de Si nanométriques avec une fraction oxydée 

limitée. Ce matériau offre une capacité de décharge initiale de 2700 mAh/g qui se stabilise autour 

de 900 mAh/g après 20 cycles, ce qui est approximativement le double de la capacité obtenue 

avec une électrode fabriquée à partir de particules de Si commerciales de 100 nm. Cependant, 

la faible efficacité coulombique initiale (45 %) montre que des optimisations sont encore à prévoir. 

Par la suite, des particules de Si dopées au bore ont été préparées par broyage mécanique à 

haute énergie de poudres de Si et de B dans différentes proportions (0, 1020, 1021, 1022 et 1023 

atomes de B par mole de Si) [149]. Bien que seule une fraction des atomes de B ajoutés ait été 

incorporée dans le réseau de Si, une diminution significative de la résistivité électrique du Si a 

été observée, conduisant à une résistivité électrique minimale de 0,13 Ω.cm pour l'échantillon 

broyé avec 1021 atomes de B par mole de Si par rapport à 190 Ω.cm pour l'échantillon sans bore. 

Les études électrochimiques axées sur ces deux échantillons ont montré que le dopage au B du 

Si n'améliore pas de manière significative les performances de l'électrode en termes de durée de 

vie, d'efficacité coulombique et de cinétique de délithiation. En fait, la présence de noir de carbone 

bien dispersé dans une proportion modérée (12 % en poids) semble être suffisante pour assurer 

un transport électronique efficace dans l’électrode. Par une analyse des courbes de polarisation 

anodique, il a également été montré que la réaction de délithiation est principalement contrôlée 

par la cinétique de diffusion du lithium à partir d'un régime de ~1C (4 A/g de Si).  

Une étude s’est par la suite focalisée sur des poudres de Si obtenues par broyage mécanique à 

haute énergie de poudres commerciales de Si micrométrique [150]. Elles présentent les 

avantages des poudres de Si nanométriques, mais pas leurs inconvénients. Les poudres broyées 

durant 20 h sont constituées d’agglomérats micrométriques (taille médiane ≈ 10 µm), composés 
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de particules submicrométriques soudées à froid avec une taille de cristallite de ≈ 10 nm. La taille 

micrométrique des particules offre des avantages en termes de manipulation par rapport aux 

poudres nanométriques, ainsi qu'une densité tapée quatre fois plus élevée. Par rapport à une 

poudre de Si micrométrique non broyée, l'amélioration des performances de la poudre de Si 

broyée est liée à une forte diminution de la déconnexion des particules à chaque charge 

(délithiation), tandis que l'irréversibilité due à la formation de la SEI reste inchangée. Avec des 

additifs d'électrolyte FEC/VC afin d’améliorer la stabilité de la SEI, une électrode composite basée 

sur ce matériau peut cycler près de 900 cycles avec une capacité limitée à 1200 mAh/g de Si 

(810 mAh/g d’'électrode) et fournit 1600 mAh/g après 600 cycles sans limitation de capacité (Fig. 
I.31). 

 

Figure I.31: Capacités de décharge et efficacité coulombique en fonction du nombre de cycles d'électrodes à 
base de Si micrométrique broyé ou nanométrique pour (a) des décharges complètes et (b) des décharges 

limitées à 1200 mAh/g de Si [150]. 

 

L’étude a montré ici qu'il est possible d'obtenir des performances électrochimiques similaires en 

utilisant des gaufres de Si broyés comme matériau actif [151]. Ceci est une solution peu onéreuse 

et écologique pour produire des électrodes de Si à partir de gaufres de Si mises au rebut par les 

industries des semi-conducteurs et des cellules photovoltaïques, réduisant ainsi le coût des 

précurseurs et économisant l'énergie nécessaire à une nouvelle source de matériau en silicium 

(ce qui se traduit par une réduction globale de l'empreinte carbone). En outre, rappelons que le 

broyage mécanique est un procédé très peu onéreux avec un coût de production estimé à ≈ 3 

CAD par kg de Si, ce qui est beaucoup moins cher que les méthodes courantes de production de 

particules de Si nanométriques.  
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I.4.1.2 Le liant 

Comme indiqué précédemment, le liant a un impact notable sur les performances des anodes de 

Si et de fait, beaucoup d’efforts ont été consacrés à son optimisation. Il a ainsi été démontré que 

l'efficacité de la CMC résulte de sa conformation étendue en solution qui facilite le processus de 

mise en réseau de l'additif conducteur et des particules de Si pendant l'élaboration de l'électrode 

composite [128]. Profitant de cette compréhension, le pH de l’encre a par la suite été ajusté afin 

de modifier la conformation de la CMC. À pH 3, la neutralisation des charges affecte la 

conformation de la chaîne polymère et conduit à un réseau tridimensionnel réticulé formé par les 

liaisons hydrogènes intra- et inter- moléculaires entre les groupements carboxyle et hydroxyle de 

la CMC, conduisant à une structure d'électrode plus résistante. La capacité réversible de 

l'électrode préparée à pH 3 est environ quatre fois plus élevée que celle obtenue avec une 

électrode préparée à pH 7. Par la suite, il a été démontré que le tamponnage de l’encre à pH 3 

permet aussi de favoriser la formation de liaisons covalentes entre les particules de Si et la CMC 

[127]. Enfin, l'utilisation d'une solution tampon de pH 3 pendant la préparation de l’encre et la 

présence de carbonate de fluoroéthylène (FEC) + carbonate de vinylène (VC) entraînent une 

décomposition beaucoup moins importante de l'électrolyte. Le double rôle du liant CMC en ce qui 

concerne la stabilité mécanique et chimique de l'électrode composite a ainsi été mis en évidence 

[50]. 

En 2015, l’équipe a développé un procédé qui permet d’améliorer notablement la tenue au 

cyclage de nos électrodes à base de Si broyé et de CMC à pH 3 [152,153]. Ce traitement, appelé 

maturation, consiste à stocker l'électrode sous atmosphère humide pendant 2-3 jours avant son 

séchage. Il en résulte un gain de performance électrochimique significatif, jusqu'à un facteur 10, 

par rapport à une électrode standard (non maturée). Dans un deuxième article [153], une 

caractérisation multi-échelle des modifications de la microstructure de l'électrode et de ses 

propriétés au cours de cette maturation a été réalisée à partir de la tomographie FIB-SEM, de 

divers essais mécaniques et de la microscopie optique operando. Il apparaît que la maturation 

modifie les interfaces au sein de l'électrode. D'une part, le liant migre de la surface des particules 

de Si vers les points de contact entre ces particules, formant des ponts polymères plus résistants 

et renforçant l'ensemble de la structure de l'électrode. D'autre part, la légère corrosion de la 

surface du collecteur de courant en Cu entraîne la formation de liaisons chimiques entre la surface 

du Cu et le liant, ce qui améliore l'adhérence de l'électrode. Dans un article ultérieur [154], une 

meilleure compréhension du processus de maturation a été obtenue grâce aux spectroscopies 

RMN, IR et XPS. En particulier, le rôle critique de la corrosion du collecteur de courant en Cu est 
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mis en évidence. Il a ainsi été démontré que des espèces de cuivre oxydées peuvent migrer dans 

l'électrode au cours de la maturation pour réticuler le liant, modifiant substantiellement sa 

résilience à la variation de volume du Si. L'ajout préalable d'une faible quantité de sel de cuivre 

dans l’encre de l'électrode permet d'obtenir une amélioration des performances électrochimiques 

similaire à celle de la maturation. Enfin, il a été démontré que la maturation peut également être 

utilisée pour restaurer les ponts cohésifs particule-liant rompus lors de l'étape de calandrage, ce 

qui permet d'améliorer considérablement le cyclage des électrodes de Si calandrées [155].  

Plus récemment, l'effet bénéfique de la réticulation du liant a également démontré par l'ajout de 

précurseurs de Zn(II) (ZnSO4, ZnO, ou Zn(NO3)2) dans une solution de liant CMC à pH 3 

[156,157]. La formation des liaisons de coordination carboxylate-Zn(II) a été étudiée par rhéologie 

et par spectroscopies FTIR et RMN. Les caractérisations mécaniques révèlent que le liant réticulé 

offre une meilleure cohésion de l'électrode et une meilleure adhérence au collecteur de courant, 

ainsi qu'une dureté et un module élastique plus élevés, qui sont conservés en présence d'un 

solvant carbonate (c'est-à-dire dans les conditions de fonctionnement de la batterie). Enfin, 

l'expansion de l'électrode pendant la lithiation est réduite, ce qui atténue les défaillances 

mécaniques de l'électrode. La SEI formée après le premier cycle est également plus dense avec 

le liant réticulé. Il en résulte une efficacité coulombique plus élevée au premier cycle et une 

amélioration de 40 % de la rétention de la capacité après 50 cycles (Fig I.32).  

 

Figure I.32: Schématisation de la réticulation du liant CMC avec les ions Zn2+ et comparaison de la tenue au 
cyclage d’une anode de Si avec et sans l’agent réticulant Zn2+ [156]. 

 

L'acide polyacrylique (PAA) étant également un liant largement utilisé dans les anodes de Si, une 

étude comparative entre la CMC et le PAA a été entreprise [158]. Les propriétés rhéologiques de 
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l’encre, la morphologie et les propriétés physiques de l'électrode ont été étudiées en fonction de 

la teneur en liant. Le comportement électrochimique des électrodes a également été étudié en 

fonction de leur masse surfacique (de 1 à 4,5 mg de Si/cm2). L'augmentation de la teneur en liant 

de 4 à 12 % en poids améliore l'efficacité coulombique du premier cycle, ce qui est clairement lié 

à sa contribution en tant que SEI artificielle. L'amélioration de la résistance mécanique des 

composites avec l'augmentation de la teneur en liant se reflète dans la meilleure cyclabilité des 

électrodes avec une masse active supérieure à 1 mg/cm2. La CMC est plus efficace en tant que 

liant à faible teneur, tandis que le PAA est plus efficace à haute teneur, ce qui pourrait être lié à 

la ténacité supérieure de ce dernier. 

Le rôle des propriétés physicochimiques du liant PAA sur les performances électrochimiques 

d’électrodes silicium/graphite (50/50 % en poids) a ensuite été examiné en fonction du degré de 

neutralisation x dans le PAAH1-xLix. [159]. La préparation des électrodes dans le liant acide PAAH 

à pH 2,5 entraîne une corrosion du cuivre, ce qui se traduit par une meilleure cohésion et 

adhésion de l'électrode à la surface du collecteur de courant, mais la forte rigidité du liant peut 

expliquer les larges fissures apparaissant à la surface de l'électrode au cours du premier cycle. 

Le revêtement non uniforme du liant sur la surface du matériau actif entraîne une dégradation 

importante de l'électrolyte, ce qui explique sa faible efficacité coulombique initiale. Lorsqu'il est 

traité à pH neutre, le liant PAAH0,2Li0,8 forme une SEI artificielle plus uniforme à la surface du 

matériau, ce qui minimise la réduction de l'électrolyte lors du premier cycle et donc maximise 

l'efficacité coulombique initiale. Cependant, la faible résistance mécanique de l'électrode et sa 

forte fissuration expliquent sa faible capacité réversible. Les électrodes préparées à pH 4 

(PAAH0,85Li0,15) combinent les atouts des électrodes préparées à pH acide et neutre. Elles 

conduisent à la meilleure performance initiale avec une capacité surfacique notable de 7,2 

mAh/cm2 et l’efficacité coulombique initiale la plus élevé (90 %). Ces résultats soulignent le rôle 

considérable du liant dans les performances initiales de l'électrode. 

 

I.4.1.3 L’additif conducteur 

L’additif conducteur est également une composante essentielle des anodes de Si et doit être 

optimisé. À ce sujet, des électrodes à base de silicium de différentes capacités surfaciques, allant 

d'environ 1,5 à 15 mAh/cm2, ont été préparées avec différents additifs conducteurs : noir de 

carbone, nanofibres de carbone et nanoplaquettes de carbone [160]. Ces résultats montrent qu’il 

existe une valeur critique de la masse surfacique de l’électrode au-dessus de laquelle la rétention 
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de capacité chute brusquement. Cette masse critique dépend de l'additif conducteur (1,75 mg de 

Si cm-2 pour le noir de carbone, 2,25 mg de Si cm-2 pour les nanofibres de carbone et 3 mg de Si 

cm-2 pour les nanoplaquettes de carbone). La meilleure rétention de capacité des électrodes avec 

des nanoplaquettes de carbone est attribuée à une plus grande cohésion initiale de l’électrode et 

à sa capacité de se dilater/contracter de manière réversible pendant le cyclage. L'efficacité des 

nanoplaquettes de carbone en tant qu'additif conducteur permet de réduire leur quantité dans la 

formulation de l'électrode à 6 % en poids sans sacrifier ses performances en cyclage. Ces travaux 

montrent ainsi que la contribution des additifs de carbone aux propriétés mécaniques de 

l'électrode de Si est aussi importante que leur contribution aux propriétés électriques. 

 

I.4.1.4 Le collecteur de courant 

Le collecteur de courant se révèle aussi être déterminant pour optimiser les performances des 

électrodes à base de Si. Ainsi, une feuille de cuivre rendue rugueuse par un procédé 

électrochimique a été évaluée comme collecteur de courant pour nos électrodes à base de Si 

broyé [161]. La formation d’amas de nanofils de cuivre sur le collecteur de courant améliore 

l'adhérence de l'électrode, comme le confirment les tests de rayure. Il en résulte une diminution 

importante de la capacité irréversible associée à la déconnexion électrique des particules de Si 

pendant le cyclage, ce qui améliore notablement sa tenue au cyclage (Fig. I.33) 

 

Figure I.33: Comparaison de la tenue au cyclage d’une électrode de Si enduite sur un collecteur de courant 
de Cu standard et sur un collecteur préalablement rugosifié (à gauche). Image MEB du collecteur de courant 

avant et après texturation (à droite) [161]. 
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Il a aussi été montré que l’utilisation d’un collecteur de courant en mousse de Cu permet de 

produire des électrodes de Si ayant des capacités surfaciques aussi élevées 10 mAh/cm2 [162]. 
La structure 3D de la mousse de Cu conduit à une meilleure préservation des contacts 

électroniques lors du cyclage et à une diffusion rapide des ions lithium, augmentant la durée de 

vie et la puissance de l’électrode comparée à une électrode de Si enduite sur un collecteur 2D 

conventionnel. 

 

I.4.2 Développement de méthodes d’analyses in-situ  

I.4.2.1 La tomographie RX 

L’équipe a effectué plusieurs études approfondies de nos électrodes de Si au moyen de la 

tomographie à rayons X (TRX) in-situ afin d'obtenir une observation directe, quantifiable et en 3D 

de leurs changements morphologiques lors du cyclage [163-167]. L'utilisation d'une source RX 

synchrotron a permis d’avoir une résolution spatiale et un contraste de phase élevés, tout en 

réduisant les temps d'acquisition. Par exemple, des analyses TRX ont été réalisées sur nos 

électrodes de Si à différentes échelles, soit de l'électrode dans sa globalité aux particules de Si 

et à la couche de SEI. À cette fin, différentes configurations de cellules et sources de rayons X 

ont été utilisées, ce qui a permis d'obtenir une résolution spatiale allant de 800 à 50 nm [166]. À 

partir de procédures appropriées de traitement, de segmentation et d'analyse d'images, diverses 

caractéristiques morphologiques et leur évolution avec le cyclage ont été étudiées, telles que 

l'expansion/contraction volumique de l'électrode, sa dynamique de fissuration, sa délamination, 

la croissance de la SEI, la formation de gaz, la consommation d'électrolyte, etc. Par exemple, il a 

été possible de mettre clairement en évidence une diminution notable de la délamination et de la 

fissuration de nos électrodes de Si suite à leur maturation (Fig. I.34) [165]. La TRX a également 

été couplé à la DRX synchrotron in-situ permettant d’étudier non seulement l'évolution 

morphologique des électrodes de Si pendant le cyclage, mais aussi leur évolution 

cristallographique [164].  
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Figure I.34: (a) Schéma du dispositif expérimental et courbe de décharge/charge montrant les étapes où 

l'électrode a été observée par TRX; (b) Coupes 2D (x,y) de l'interface électrode/Cu pendant le cycle 
électrochimique pour l'électrode standard (taille du pixel: 200 nm); (c) Rendu 3D de la fissuration pendant la 

délithiation de l'électrode standard et de l'électrode maturée [165]. 
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I.4.2.2 L’émission acoustique 

Grâce à un capteur acoustique fixé sur les cellules de batterie, l’équipe a montré que certains 

signaux acoustiques émis pendant le cyclage des anodes de Si peuvent être liés à l’effondrement 

de l'électrode et à la fissuration des particules [168]. Grâce à cette technique originale, l'impact 

de la taille des particules de Si sur la fissuration de l’électrode a été mis en évidence [169]. 

 

I.4.2.3 La dilatométrie 

Diverses expériences de dilatométrie électrochimique ont été réalisées afin de mesurer la 

variation en épaisseur des électrodes de Si durant leur cyclage. Cet outil nous a ainsi permis de 

mettre en évidence l’impact notable du pH de l’encre [169], de la taille des particules de Si [169], 
de la nature de l’additif conducteur [160], de la réticulation du liant [157] et du calandrage [155] 
sur l’expansion et la contraction volumique de nos électrodes de Si. 

 

I.4.2.4 La microscopie optique  

Nous avons conçu un dispositif expérimental permettant d’observer par microscopie optique la 

surface de nos électrodes de Si lors de leur cyclage. Celui-ci nous a permis de montrer que la 

macrofissuration de nos électrodes a lieu essentiellement durant la 1er délithiation et que ces 

fissures se referment et se réouvrent aux mêmes endroits lors des cycles subséquents. Nous 

avons également pu montrer l’absence de délamination de l’électrode suite à sa maturation [153].  

 

I.4.2.5 Le FIB/SEM séquentiel 

Une alternative à la procédure standard d'analyse ex-situ et destructive par microscopie 

électronique à balayage à faisceau d'ions focalisé (FIB/SEM) a été développée pour suivre la 

dégradation morphologique d'une électrode Si/graphite (ratio massique 1/1) [170]. À cette fin, 

une microcavité usinée par FIB est créée dans l'électrode avant cyclage, et est observée en 

coupe transversale par MEB à différentes périodes du cyclage (initial, 1e, 9e et 50e cycle). Cela 

permet d'étudier la même électrode comme pour une méthode in-situ. Les changements 

morphologiques induits par le cyclage sont caractérisés à l'échelle de l'électrode et des particules 

en surveillant l'évolution de l'épaisseur, de la masse et de la porosité de l'électrode, la 
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morphologie des particules de Si, leur distance interparticulaire et la déformation des 

nanoplaquettes de graphène. Cette évolution est corrélée à celle de la capacité de décharge et 

de l'impédance de l'électrode. Il en résulte une vision plus complète des phénomènes de 

dégradation de l'électrode Si/graphite. 

 

I.5 Les anodes à base de carbure de silicium  

Considérant que les scories de Si étudiées dans le cadre de cette thèse contiennent une fraction 

notable de SiC et qu’il a une influence sur leur performance électrochimique, il nous semblait 

pertinent de présenter dans ce chapitre bibliographique une section portant plus spécifiquement 

sur les principaux travaux publiés à ce jour sur des anodes à base de SiC.  

Les premières études faisant état de l’utilisation de composites Si-SiC comme matériaux d’anode 

pour batteries Li-ion remontent à 2004 avec les travaux de I.S. Kim et al. [171]. Ils ont étudié des 

nanocomposites Si-SiC synthétisés par broyage mécanique à haute énergie en utilisant deux 

mélanges de départ, 0.5Si+SiC et 1.5Si+C. Ces deux mélanges donnent après 24-30 h de 

broyage du silicium amorphe et du carbure de silicium nanocristallin avec un ratio molaire 

(massique) Si/SiC de 33/67 (25/75). Leur capacité après 15 cycles est dans les deux cas de ≈370 

mAh/g. Le nanocomposite Si/SiC obtenu à partir de Si+C présente cependant une meilleure 

stabilité. Son analyse par microscopie électronique à transmission (MET) montre que des 

nanocristallites de SiC (∼10 nm) sont réparties de manière homogène dans le composite, ce qui 

pourrait expliquer sa meilleure stabilité. On notera cependant que sa capacité est faible et proche 

d’une électrode de graphite. 

En 2007, de nouveaux travaux sur des composites Si/SiC sont publiés par Timmons et al. [172]. 
Dans cet article, une revue de la littérature sur les matériaux d'électrodes composites Si/C est 

d'abord présentée en soulignant que la plupart des auteurs ne comparent pas la capacité 

spécifique expérimentale du composite avec celle attendue sur la base des phases présentes. Ils 

suggèrent qu'une grande partie de la confusion apparente dans la littérature peut être comprise 

si les nanocomposites préparés par des méthodes « agressives » telles que le broyage à haute 

énergie et des traitements à haute température contiennent des quantités significatives de SiC 

amorphe ou nanocristallin. Afin d'aider à résoudre cette confusion, des échantillons de Si1-xCx ont 

été préparés par broyage mécanique à haute énergie pour 0,25˂ x ˂ 0,5 et par co-pulvérisation 

combinatoire pour 0 ˂ x ˂ 0,8. La DRX montre que les échantillons broyés sont un mélange de 

SiC et de Si nanocristallins. Leur étude électrochimique montre que la capacité spécifique atteinte 
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peut être décrite avec précision en supposant que le Si est actif et peut réagir de manière 

réversible avec 3,75 atomes de Li par atome de Si, tandis que le SiC est inactif. Les échantillons 

co-pulvérisés sont amorphes ou extrêmement nanostructurés. Pour 0 ˂ x ˂ 0,5, la capacité 

spécifique diminue avec l'augmentation de x, d'environ 3580 mAh/g à x = 0, à environ 1000 mAh/g 

à x = 0,5. 

Il faudra attendre 6 ans, en 2013, pour voir une nouvelle publication faisant état de l’utilisation de 

SiC dans une électrode à base de Si [173]. Celle-ci, produite par gravure électrochimique de 

gaufres de Si suivi d’un dépôt carboné par CVD, est constituée des nanofils de Si entourés d'une 

enveloppe de graphène et comprenant des nanocristaux de SiC. Elle offre une capacité de 1650 

mAh/g (1240 mAh/cm3) après 500 cycles. Il est assumé que l'enveloppe de graphène fournit un 

chemin hautement conducteur et empêche l'exposition directe des nanofils de Si à l’électrolyte, 

tandis que les nanocristaux de SiC agissent comme une épine dorsale rigide pour maintenir 

l'intégrité mécanique des nanofils de Si lors de leur lithiation/délithiation. 

Les travaux sur les anodes de Si comprenant du SiC avec ou sans carbone se sont intensifiés 

ces dernières années avec des matériaux produits par  des techniques diverses (broyage 

mécanique, dépôt en phase vapeur, traitements thermiques, etc.). Le SiC se trouve soit sous 

forme de nanoinclusions incorporées dans une matrice de Si [174-178] ou inversement sous 

forme d’une matrice de SiC incorporant des nanoinclusions de Si [177]. D’un point de vue 

morphlogique, il peut egalement être sous forme de couches externe [179,180] ou interne [181-
187] au sein de divers objets à base de Si (nanofils [188], nanotubes [189], nanofibres [190], 
nanoparticules, particules nanoporeuses [184], films minces [190], etc.). Le SiC est 

principalement considéré comme un renfort mécanique et/ou une matrice structurante qui atténue 

l’expansion volumique du Si et limite sa fracturation [176,177,179,183,188,190], comme un agent 

de liaison entre le Si et une couche externe de carbone [176,181,182,184-186,191] ou encore 

comme une couche protectrice limitant la croissance de la SEI [175,181,183,188,191]. M. 

Furquan et al. [178] ont par exemple montré que les propriétés mécaniques d’un matériau 

d'électrode à base de Si sont nettement améliorées grâce à l'incorporation de SiC dans la matrice 

de Si. La phase SiC agit alors comme des centres d'absorption des contraintes/fissures et de fait, 

empêche l'initiation et la propagation des fissures (Fig. I.35a-c). Les propriétés nanomécaniques 

(mesurées à l'aide d'une technique de nanoindentation) indiquent des améliorations 

considérables de la dureté et du module élastique pour le composite Si-SiC par rapport au Si 

seul. Un lien direct entre les propriétés mécaniques et l'électrochimie a été établi par des mesures 

de contraintes pendant la lithiation/délithiation électrochimique. Ce composite présente 
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d’excellentes performances électrochimiques, avec une rétention de capacité de 82 % après 600 

cycles en cellule complète (Fig. I.35d). 

 

Figure I.35: (a) Représentation schématique de l'initiation et de la propagation des fissures dans le Si (à 
gauche) et de leur suppression en présence de SiC (à droite). (b) Propagation des fissures à partir des bords 

du microindenteur pour le Si, (c) Absence de fissuration dans le composite Si-SiC dans les mêmes 
conditions expérimentales de micro-indentation; (d)Rétention de capacité d'une cellule complète Si-SiC/LCO 

cyclée à C/2 [178]. 

 

Comme indiqué plus haut, le SiC est considéré comme inactif vis-à-vis de la lithiation. On note 

cependant certaines études suggérant que le SiC pourrait se lithier sous certaines conditions 

[192-196]. La première publication à ce sujet date de 2012 [192] et fait état d’une lithiation d’un 

substrat de 6H-SiC (α-SiC) grâce à son dopage à l’azote, au retrait de la couche d’oxyde de 

surface et au dépôt d’une couche de graphène par épitaxie. Les capacités obtenues sont certes 

faibles mais une analyse EELS montre que le Li est présent à la surface du substrat de SiC dans 

une stœchiométrie Li:Si de 1±0,2:1 soit une capacité théorique de 670 ± 130 mAh/g de SiC. Cette 

lithiation du SiC nécessite une augmentation de conductivité électrique afin d’abaisser sa barrière 

d’activation, ce qui est possible grâce au dopage du SiC et à l'élimination de l'oxyde natif via sa 

graphitisation. Par ailleurs, des travaux de modélisation indiquent la possibilité de lithier 

électrochimiquement le SiC via un mécanisme d’intercalation pour aboutir à la stœchiométrie 

Li2SiC soit une capacité théorique de 1336 mAh/g. Le potentiel moyen d’intercalation des ions Li+ 

au sein du SiC massique se situerait autour de 0,2 V (Fig. I.36) [197]. 
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Figure I.36: Profil calculé du potentiel d’intercalation des ions lithium dans la structure Lix(SiC)6 [197]. 

 

Très récemment (2024), R. Nandan et al. ont publié un article où ils expliquent comment rendre 

le SiC électroactif [198]. Cette étude révèle que les nanoparticules de β-SiC disponibles dans le 

commerce sont recouvertes d'une couche native de SiOx qui a un impact négatif sur la cinétique 

de diffusion des ions Li+ et pourrait être l'une des raisons pour lesquelles le SiC commercial n'a 

pas été exploré comme d'autres matériaux anodiques. Cette étude souligne que l'élimination de 

cette couche d'oxyde natif est absolument nécessaire avant toute application en batterie Li-ion 

(Fig. I.37a). L'élimination de cette couche d'oxyde natif entraîne une multiplication par 5 de la 

cinétique de diffusion des ions Li+ et une augmentation de ∼53 % de la capacité spécifique initiale. 

L'étude révèle en outre que la modification de la surface du SiC sans oxyde permet d'améliorer 

la diffusion des ions Li+ afin d'obtenir une capacité spécifique réversible élevée, ce qui peut être 

facilement réalisé en modifiant le SiC nu avec du carbone dopé à l'azote. La modification de la 

surface du SiC sans oxyde par du carbone dopé à l'azote a ainsi permis de multiplier par ∼35 de 

la cinétique de diffusion des ions Li+ et d'améliorer les performances globales en termes de 

capacité spécifique réversible (de ∼79 à ∼930 mAh/g). (Fig. I.37b). En outre, une cellule complète 

à base de LiCoO2 et de SiC présente une rétention de capacité de près de 80 % après 175 cycles. 
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Figure I.37: (a) Représentation schématique d’un batterie Li-ion avec anode de β-SiC. Le β-SiC avec une 

couche d'oxyde natif (SiOx) a une cinétique de diffusion des ions Li+ très limitée, ce qui se traduit par une 
performance inférieure de la batterie (∼79 mAh/g). L'élimination de la couche de SiOx favorise ainsi la 

cinétique de diffusion des ions Li+ en la multipliant par 5. Cette amélioration continue lorsque la surface du 
SiC est modifiée par du carbone dopé à l'azote, entrainant une augmentation d'un ordre de grandeur de la 
capacité spécifique réversible (∼930 mAh/g) ainsi qu’une multiplication par 35 de la cinétique de diffusion 
des ions Li+. (b) Performances en cyclage des anodes SiCA@C (A= Acid-washed) et SiC@C à 0,1 A/g [198]. 
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I.6 Le procédé PUREVAP  

L'un des principaux procédés de production du silicium métal repose sur la réduction 

carbothermique de la silice à haute température. Ceci peut être réalisé en réduisant la silice en 

présence de carbone dans un four à arc électrique. La méthode conventionnelle repose sur la 

réduction directe de la silice en silicium à la pression ambiante, où l'arc électrique à haute 

température chauffe les réactifs pour former du silicium. Le silicium produit par cette méthode est 

appelé silicium de qualité métallurgique (MG-Si) et sa pureté ne dépasse pas 98-99 %. Le MG-

Si est utilisé directement dans l'industrie de l'aluminium et de l'acier comme additif ou comme 

précurseur pour la production de matériaux de silicium de qualité supérieure, tels que le silicium 

de qualité solaire (SoG-Si) et le silicium de qualité électronique (EG-Si). Par conséquent, le 

silicium de qualité supérieure est le produit du silicium de qualité inférieure (MG-Si) raffiné à un 

degré de pureté plus élevé. Ce processus conventionnel de production de silicium 

carbothermique présente des inconvénients et des limites qui comprennent, entre autres, une 

teneur élevée en impuretés dans le silicium, ce qui empêche son utilisation directe dans de 

nombreuses applications telles que le photovoltaïque ou l’électronique, et une forte dépendance 

à l'égard de la pureté de la matière première. Les processus de raffinage se font par deux voies 

principales: la voie chimique et la voie métallurgique [199].  

Dans le procédé PUREVAP [200] développé conjointement par les compagnies PyroGenesis 

[201] et HPQ Silicium [202], un four électrique à arc sous vide est utilisé pour produire du silicium 

de grande pureté (>99%) en une seule étape à partir de matériaux contenant de la silice. L'arc 

électrique est créé dans un four sous vide à l'aide d'un courant alternatif ou d'un courant continu. 

L'énergie nécessaire pour réduire la silice en silicium est fournie par l'arc plasma. L'agent 

réducteur est généralement le carbone en raison de son abondance et de son faible prix.  

La réduction de la silice par arc électrique sous vide fonctionne de la même manière qu'un four à 

arc électrique, mais l'utilisation de conditions de vide (< 100 kPa, et plus généralement < 1000 

Pa) permet de volatiliser les impuretés à des températures plus basses et plus efficacement 

qu'elles ne le font à la pression atmosphérique. Il est ainsi possible de volatiliser ces impuretés à 

des températures modérées (1400-2000°C) et à un taux élevé dans le four, tout en réduisant la 

contamination du creuset. En outre, les impuretés qui ne sont pas volatiles à la pression ambiante, 

telles que Mn, Ag, Ga, Sn, Cu, Al et Fe, deviennent volatiles dans ces conditions de vide. 

L'utilisation d'un procédé d'arc électrique sous vide permet ainsi aux impuretés dont la pression 

de vapeur est supérieure à celle du silicium de se volatiliser au cours du procédé. En outre, il 

permet de réduire la dépendance de la qualité du produit de silicium aux impuretés présentes 
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dans les matières premières, par rapport aux méthodes conventionnelles connues. Ceci est 

d'autant plus important lorsque la silice de haute pureté ou la source de carbone de haute pureté 

n'est pas disponible ou coûteuse. 

 

Figure I.38: Vue schématique en coupe verticale de l’appareil de réduction de la silice en silicium par arc 
sous vide selon le procédé PUREVAP [199]. 

 

La Figure I.38 est une représentation schématique du procédé PUREVAP. Dans l'appareil A, la 

charge F est introduite à 24 via un ou plusieurs ports 1 dans un four électrique à arc sous vide 2 

(VEAF), la charge F étant empilée dans un creuset 3 qui est, par exemple, fait de graphite à faible 

conductivité. Une (des) électrode(s) creuse(s) mobile(s) en graphite 4 achemine(nt) le courant 

vers une plaque électriquement conductrice 5 qui est, par exemple, en graphite de haute 

conductivité. Les électrodes en graphite 4 sont creuses pour permettre l'introduction de gaz 

stabilisateurs d'arc, inertes ou réactifs, et l'introduction d'agents chimiques volatils, qui produisent 

des espèces volatiles en réagissant avec les impuretés ou en augmentant le taux de volatilisation 

des impuretés de la matière fondue. Un arc électrique 6 est formé directement entre l'électrode 4 

et la plaque conductrice d'électricité 5 au début du processus, produisant ainsi un courant 

électrique. La masse fondue 7 contenant du silicium est périodiquement prélevée par un trou de 

coulée 8. Un sous-produit issu de la masse fondue 7, constitué principalement de Si, SiC, C et 
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SiO2 est aussi récupéré. C’est ce sous-produit (scories de Si) qui sera étudié comme matériau 

d’anode pour batteries Li-ion dans le cadre de cette thèse. 

La pression de fonctionnement du four 2 est régulée par une pompe à vide (non représentée) 

reliée à un orifice de sortie 9. L'environnement du four est contrôlé par l'introduction de divers 

gaz, pour transporter les impuretés volatilisées et les sous-produits gazeux, et pour oxyder 

partiellement les espèces gazeuses de monoxyde telles que CO(g) et SiO(g) à travers un port 

d'injection de gaz 10. L'électrode mobile 4, qui est déplacée par un système de mouvement pour 

contrôler la tension (non représenté), est isolée électriquement du corps du four 2 par un matériau 

isolant électrique 11, tel qu'une vitrocéramique usinable. Pour réduire la perte de chaleur du four 

2, la paroi du creuset en graphite 3 est isolée par un matériau réfractaire à faible conductivité 

thermique 12. Pour contrôler la température de la paroi du four 2, une enveloppe 13 est fixée à 

l'extérieur du four 2, à travers laquelle un fluide de refroidissement, gazeux ou liquide, est introduit 

(non représenté). 

Comme le montre la Figure I.38, la matière première F contenant de la silice, qui est soit du 

quartz, soit du quartzite ou toute autre forme ayant une teneur élevée en silice (>60-70 %, le reste 

étant principalement constitué d'impuretés volatiles dans les conditions de fonctionnement du 

VEAF), et un agent réducteur, qui est typiquement du carbone, est introduite directement dans le 

VEAF 2. L'électrode creuse 4, généralement en graphite de haute qualité, conduit le courant à la 

plaque conductrice 5 placée au fond du four 2 par contact direct au début du processus, puis à 

l'arc plasma 6. L'arc plasma 6 chauffe la matière première F pour initier la réduction du SiO2 Le 

sous-produit gazeux, dans le cas de l'utilisation du carbone, est le monoxyde de carbone (CO) 

par le biais de la réaction suivante :  

Équation I.9: Réaction de réduction carbothermique de la silice en silicium 

𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆2(𝑠𝑠) + 2𝐶𝐶(𝑠𝑠) + 𝐶𝐶ℎ𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 → 𝑆𝑆𝑆𝑆(𝑙𝑙) + 2𝐶𝐶𝐶𝐶(𝑔𝑔) 

Un système d'épuration des gaz permet de réduire le niveau de CO en dessous de 50 ppm dans 

les effluents gazeux, d'éliminer les espèces gazeuses nocives et de capturer les particules du 

gaz sortant du four 2. Le silicium sous forme liquide s'accumule au fond du creuset 3 et est soutiré 

périodiquement, à 8, du four 2. Chaque soutirage a lieu typiquement entre chaque processus de 

réduction-raffinage et dépend du taux d'élimination des impuretés sous vide. La chaleur de l'arc 

électrique 6 maintient le silicium et les impuretés dans la phase fondue. Une pression de 

fonctionnement très basse est prévue pour la volatilisation des impuretés dont la pression de 

vapeur est plus élevée que celle du silicium. Les impuretés volatilisées sont évacuées du four 2 
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par un gaz inerte (tel que l'argon) ou un gaz porteur réducteur (tel que le CO). Pour améliorer le 

taux de volatilisation des impuretés, divers agents de volatilisation, tels que du chlore, peuvent 

être injectés dans la matière fondue 7 à travers la ou les électrodes creuses 4. Les agents de 

volatilisation améliorent le taux de volatilisation des impuretés en réagissant avec elles et en 

produisant de nouveaux composés plus volatils et/ou en devenant volatils dans la matière fondue. 

Par exemple, en injectant du chlore, les impuretés seront transformées en sels métalliques (Eq. 
I.10) ayant une volatilité beaucoup plus élevée que leur forme métallique.  

Équation I.10: Réaction de transformation des impuretés en sels métalliques en présence de chlore 

𝑀𝑀(𝑙𝑙) + 𝑥𝑥
2� 𝐶𝐶𝐶𝐶2(𝑔𝑔) → 𝑀𝑀𝑀𝑀𝑀𝑀𝑥𝑥(𝑔𝑔) 

La quantité de gaz volatilisant à injecter varie en fonction de la quantité d'impuretés et doit être 

injectée en fonction de la stœchiométrie des réactions. 
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II MÉTHODOLOGIE  

II.1 Le broyage mécanique 

Le broyage mécanique à haute énergie a été utilisé afin de réduire la taille des particules et de 

modifier la microstructure de nos matériaux à base de Si. Le procédé le plus connu est le broyage 

à billes. Il peut être du type attrition (creuset fixe), planétaire (creuset en rotation) ou vibratoire 

(creuset sous agitation). Plusieurs paramètres de broyage sont à prendre en compte : le nombre 

de billes utilisées, leur diamètre, le ratio massique billes/poudre, le volume du creuset, la 

composition des billes et du creuset, le temps de broyage, l’atmosphère de broyage, et la vitesse 

de rotation ou d’agitation du creuset.  

Dans cette thèse, nous avons utilisé un broyeur de type vibratoire de marque SPEX 8000M 

commercialisé par la compagnie américaine Spex SamplePrep (Fig. II.1a). Ce broyeur de 

laboratoire est particulièrement efficace du fait de la vitesse élevée des billes (plusieurs m/s) et 

la fréquence élevée des chocs billes/poudre (plusieurs centaines par seconde) engendrées par 

le mouvement en 8 du creuset qui est agité à une fréquence d’environ 1200 rpm combinant des 

oscillations d’avant en arrière et de courts mouvements latéraux. Le creuset utilisé est en acier 

inoxydable trempé d’un volume de 55 mL dans lequel 4,4 g de poudre à broyer sont ajoutés avec 

3 billes en acier inoxydable (une d’un diamètre de 11 mm et deux d’un diamètre de 14 mm) (Fig. 
II.1b). Ce qui nous donne un ratio massique billes : poudre de 6 :1. Le creuset est fermé en boite 

à gants sous atmosphère d’argon. La durée du broyage a été initialement fixée à 20 h. Ces 

conditions de broyage ont été choisies sur la base des travaux antérieurs de notre laboratoire 

réalisés avec de la poudre de Si micrométrique commerciale [1]. Ces conditions de broyage 

permettent de maximiser la nanocristallisation/amorphisation du Si favorable à ses performances 

électrochimiques tout en limitant sa pollution en fer due à l’érosion des billes et du creuset, et le 

collage (soudure à froid) excessif de la poudre sur les outils de broyage. Par la suite, des essais 

ont été réalisés en variant la durée de broyage entre 0 et 40 h.  
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Figure II.1: Photos (a) du broyeur vibratoire SPEX 8000M et (b) du creuset et des billes en acier inoxydable. 

 

II.2 Fabrication des électrodes 

II.2.1 Composition de l’électrode 

II.2.1.1 Le matériau actif 

Le matériau ʺactifʺ est le matériau qui va être étudié. Dans le cadre de cette thèse, il s’agit 

principalement du sous-produit du procédé PUREVAP obtenu après broyage. Pour comparaison, 

nous avons aussi étudié des composites Si/Gr et Si/SiC selon différents ratios massiques 

(typiquement de 0/100 à 100/0) produits par broyage à partir de poudres commerciales de Si (325 

mesh, 99,96 %, Materion), de SiC (600 grit, 99 %, Alfa Aesar) et de graphite (C-NERGY™ SFG6L, 

Timcal).  

 

II.2.1.2 L’additif conducteur  

L’additif conducteur qui a été utilisé dans toutes les formulations sont des nanoplaquettes de 

graphène (GnP) (grade GM15 de XGSciences). Selon les données du fabriquant, elles ont une 

épaisseur moyenne de 6 à 8 nm, une longueur/largeur moyenne de 15 µm et une surface 
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spécifique de 120 à 150 m2/g. On notera cependant que selon nos observations au microscope 

électronique à balayage (MEB) (Fig. II.2), leur épaisseur se situe plutôt autour de 0,1-1 µm. 

 
Figure II.2: Image MEB en mode électron secondaire de l’additif conducteur GnP. 

 

Le rôle de l’additif conducteur est d’augmenter la conductivité électrique de l’électrode. Ainsi, sa 

répartition homogène dans l’électrode va permettre de faciliter le passage des électrons entre les 

particules de matériaux actifs et jusqu’au collecteur de courant. Ceci est essentiel dans le cas 

d’électrodes à base de de silicium dû fait de la faible conductivité électrique du silicium, du moins 

à l’état non-lithié (∼10-4 S/m). Il convient également de souligner que le choix du GM15 n’est pas 

arbitraire. Des précédents travaux menés par d’anciens membres de l’équipe, notamment ceux 

de Karkar et al. ont montré que l’utilisation de plaquettes de graphène comme additif conducteur 

en remplacement du noir de carbone usuel permet d’augmenter de façon notable la tenue au 

cyclage des électrodes à base de Si [2]. En effet, grâce à leur morphologie 2D et leur flexibilité, 

elles forment un réseau conducteur qui est plus à même de supporter les fortes variations 

volumiques des particules de Si contrairement au réseau conducteur formé par des particules de 

noir de carbone. 

 

II.2.1.3 Le liant 

Le liant est un polymère dont le rôle est d’améliorer la tenue mécanique (cohésion et adhésion) 

de l’électrode. Dans le cadre de cette thèse, nous avons utilisé la carboxyméthylcellulose de 

sodium (CMC) dont la formule chimique est présentée en Figure II.3. Il existe plusieurs formes 
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de CMC selon leur masse moléculaire et leur degré de substitution (DS). La CMC utilisée ici est 

de chez Sigma-Aldrich et a une masse moléculaire de 90 000 g/mol et un DS de 0,7.  

 

Figure II.3: Formule chimique de la CMC. 

 

La CMC est solubilisée dans une solution aqueuse à base d’acide citrique et d’hydroxyde de 

potassium tamponnée à pH 3, soit 0,17 M en acide citrique (99 %, Sigma-Aldrich) et 0,07 M de 

KOH (> 98 %, Sigma-Aldrich). Notre équipe a montré dans des travaux antérieurs que le 

tamponnage à pH 3 de l’encre permet d'améliorer considérablement la tenue au cyclage des 

électrodes à base de Si [3,4]. En effet, lorsque l’encre est tamponnée à pH 3, c'est-à-dire à une 

valeur de pH inférieure au point isoélectrique des particules de Si (3,5) et au pKa de la CMC (3,5), 

il y a neutralisation complète des groupements SiOH présents à la surface des particules de Si 

et des groupements COOH de la CMC. Par conséquent, des liaisons hydrogène SiOH---HOOC 

peuvent se former plus facilement dans la suspension. Ceci favorise la formation de liaisons 

covalentes (Si-OCO-R), entre les particules de Si et le liant CMC, lors du séchage de l’électrode. 

Cette réaction d’estérification augmente l’efficacité du liant et donc la résistance mécanique de 

l'électrode ainsi que sa capacité à supporter les variations de volume des particules de silicium.  

 

II.2.1.4 L’électrolyte 

L’électrolyte utilisé est composé de LiPF6 1 M dans un volume 1 :1 de carbonate d’éthylène (EC) : 

carbonate de diméthyle (DMC) avec 10 % en masse de carbonate de fluoroéthylène FEC.  

Deux fournisseurs d’électrolytes ont été utilisés : Sigma Aldrich et Solvionic. Le FEC est déjà 

ajouté à l’électrolyte fourni par Solvionic. Cela induit une durabilité plus courte puisque le FEC 

commence à se dégrader en présence des autres solvants organiques. L’électrolyte contenant 
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du FEC a ainsi une durée de vie de seulement 3 mois. Avec l’électrolyte fourni par Sigma-Aldrich, 

le FEC doit être ajouté. Lors de son ajout, un temps d’au moins 2 h est nécessaire afin que le 

FEC se mélange bien avec les autres éléments. Ces 2 électrolytes ont été testés avec des 

électrodes de silicium et ont montré des résultats comparables.  

 

II.2.2 Préparation de l’encre 

La formulation de l’encre utilisée dans cette thèse est la suivante :  

Tableau II.1: Composition des encres et des électrodes. 

 Matériau 
actif Liant Additif 

conducteur Solution tampon Total 

Quantité dans 
l’encre 

160 mg  

(80 %) 

16 mg  

(8 %) 

24 mg  

(12 %) 
500 µL 200 mg 

Fraction 
massique dans 

l’électrode 
73,1 % 7,3 % 11 % 7,6 % acide citrique + 

1,0 % KOH 100 % 

 

Les mesures de la masse des poudres et des électrodes se font avec une balance ayant une 

précision de 0,01 mg (modèle MS101DU de chez Mettler Toledo). Les poudres sont passées 

sous un déchargeur d’électricité statique (StabloEx, Shimadzu) afin d’éviter d’éventuelles 

fluctuations de masse liées à celle-ci lors de la pesée. 

Pour mélanger les éléments de la formulation et obtenir une encre homogène, un mélangeur 

planétaire Fritsch Pulverisette 7 est utilisé avec un creuset en nitrure de silicium de 12 mL auquel 

est ajouté 3 billes en nitrure de silicium de 10 mm de diamètre (Fig. II.4). 
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Figure II.4: (a) Mélangeur planétaire Fritsch; (b) Creuset et billes utilisés pour le mélangeage de l’encre. 

 

À l’exception des formulations contenant du graphite comme matériau actif, le mélangeage se 

fait en introduisant en une seule étape le matériau actif, l’additif conducteur, le liant et la solution 

tampon dans le creuset qui est agité pendant 1 h à 500 tours par minute. Dans des formulations 

contenant du graphite, il se fait en 2 étapes : la première en mélangeant tous les éléments, à 

l’exception du graphite, pendant 1 h à 500 tours par minute et la deuxième où le graphite est 

introduit dans le mélange déjà formé pour un cycle supplémentaire de 15 min à 500 tours par 

minute. Ce mélangeage en deux étapes permet de limiter la fracturation/exfoliation du graphite. 

 

II.2.3 Enduction, séchage et découpe des électrodes 

Une fois mélangée, l’encre est étalée sur une feuille de cuivre (Alfa Aesar) de 25 µm d’épaisseur 

à l’aide d’une table à enduction AFA Compact V1.02 de marque TQC Sheen munie d’une racle 

se déplaçant à une vitesse variant de 5 à 15 mm/s et à hauteur variable permettant d’obtenir des 

électrodes avec la masse surfacique (mg/cm2) visée. Deux racles ont été utilisées :  

• une racle Biuged Instrument, comportant 4 hauteurs fixes (100, 150, 200 et 250 µm). Cette 

racle permet d’obtenir des masses surfaciques de 0,5 à 2,5 mg/cm2. 
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• une racle Zehntner zua 2000 avec une hauteur réglable de 0 à 3000 ± 10 µm qui permet 

d’atteindre des masses surfaciques plus élevés.  

Une fois enduite, l’enduction est laissée pendant 12 h à température ambiante pour que l’encre 

sèche. Ces enductions sont ensuite placées dans un four (1400E, Sheldon Manufacturing Inc.) 

équipé d’une pompe à vide à une température de 100˚C pendant 2 h afin d’éliminer l’eau 

résiduelle dans l’électrode puis elles sont stockées dans une boite sèche dont le niveau 

d’humidité est d’environ 15 %. 

Dans le but de protéger l’enduction lors de sa découpe, l’électrode est placée entre 2 feuilles de 

papier et 2 feuilles de papier plastifié. Les électrodes sont ensuite découpées à l’aide d’une 

poinçonneuse (CBDC-500, Micronanotools) permettant d’obtenir 3 tailles d’électrodes différentes 

avec un diamètre de 10, 12 ou 16 mm. Dans la plupart des études réalisées, c’est un diamètre 

de 10 mm qui a été utilisé, on obtient ainsi une surface d’électrode de 0,785 cm2. 

Une fois découpées, les électrodes peuvent être stockées à nouveau en boite sèche ou elles 

peuvent être directement introduites en boite à gants pour un assemblage en batterie. À noter 

que si l’assemblage n’a pas lieu directement, en sortie de la boite sèche les électrodes seront 

reséchées 5 min dans une étuve (10GC, Quincy Lab Inc.) à une température de 100˚C sous air.. 

 

II.2.4 Calandrage des électrodes 

Certaines de nos électrodes ont par la suite été calandrées afin de les densifier et ainsi augmenter 

leur capacité volumique (mAh/cm3). À l’échelle industrielle, cette étape de calandrage est 

systématique. En milieu académique, elle est souvent omise malgré son impact notable sur les 

performances électrochimiques de l’électrode.  

Il existe 2 manières de calandrer une électrode :  

o Le pressage uniaxial  

o Le laminage  

C’est cette deuxième méthode qui permet d’obtenir les meilleurs résultats et c’est aussi la 

méthode utilisée en industrie.  

Le processus du laminage est réalisé comme le montre le schéma ci-dessous : 
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Figure II.5: (a) Schéma du laminage utilisé pour calandrer nos électrodes; (b) Photo du laminoir utilisé. 

 

Le laminoir utilisé est le modèle MSK‐HRP‐MR100DC de chez Zhengzhou CY Scientific 

Instrument. 

L’écart requis entre les cylindres pour le calandrage de l’électrode est déterminé à partir de sa 

porosité, calculée selon la formule suivante : 

Équation II.1: Calcul de la porosité 

𝜀𝜀 = �1 −
𝑑𝑑𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒

𝑑𝑑𝑡𝑡ℎ𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒
� 𝑥𝑥 100 

Équation II.2: Calcul de la densité expérimentale 

𝑑𝑑𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 =
𝑚𝑚é𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙

𝑒𝑒é𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙 × 𝑆𝑆𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒
 

Équation II.3: Calcul de la densité théorique 

1
𝑑𝑑𝑡𝑡ℎ𝑒𝑒𝑒𝑒

=  �
𝑓𝑓𝑓𝑓𝑖𝑖

𝑑𝑑𝑖𝑖𝑖𝑖
= �

1
𝑑𝑑𝑖𝑖𝑓𝑓𝑓𝑓𝑖𝑖𝑖𝑖

 

avec ε la porosité exprimée en %, dthéorique et dexpérimental soit les densités théoriques et 

expérimentales de l’électrode sans le cuivre, exprimées en g/cm3, m la masse de l’électrode 

(excluant le cuivre) exprimée en g, e son épaisseur (excluant le cuivre) exprimée en cm, S la 

surface de l’électrode exprimée en cm2, fmi et fvi  respectivement la fraction massique et 

volumique du composé i et di la densité théorique du composant i exprimée en g/cm3. 
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Les densités théoriques des différents matériaux constitutifs de nos électrodes sont données 

dans le tableau ci-dessous :  

Tableau II.2: Densité théorique des différents composants des électrodes. 

Éléments Densité théorique 

Si 2,33 

SiC 3,21 

GM15, graphite 2,26 

CMC 1,55 

Acide citrique 1,66 

KOH 2,04 

 

Ainsi pour déterminer la hauteur h nécessaire entre les rouleaux pour obtenir la réduction 

d’épaisseur voulue, il faut fixer une porosité cible. Celle-ci a été fixé à ε’= 33 % qui est proche du 

cahier des charges en industrie. Ainsi la hauteur h est calculée selon la formule suivante : 

 
Équation II.4: Calcul de la hauteur entre les rouleaux 

ℎ𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟 = 2 × 𝑒𝑒𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝 𝑑𝑑𝑑𝑑 𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝 + 𝑒𝑒𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 + 𝑒𝑒′𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 

avec : 

Équation II.5: Relation entre la porosité et l'épaisseur 

𝑒𝑒′𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 × 𝜀𝜀′𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 = 𝜀𝜀𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 × 𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 

Soit : 

Équation II.6: Calcul de la porosité après calandrage 

𝑒𝑒′𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 =
𝜀𝜀𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 × 𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒

𝜀𝜀′𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒
 

avec h la hauteur des rouleaux exprimée en µm, epapier de protection et ecuivre les épaisseurs du papier 

de protection et du cuivre exprimées en µm, eenduction et e’enduction les épaisseurs de l’enduction 

respectivement avant et après calandrage exprimées en µm et ε et ε’ les porosités de l’enduction 

avant et après calandrage exprimées en pourcentage. 
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Les électrodes sont calandrées en réduisant progressivement l’écart entre les cylindres, puis 

l’épaisseur obtenue est mesurée à chaque passage entre les cylindres à l’aide d’un micromètre. 

Le passage entre les rouleaux se fait 2 fois, un aller et un retour. Lorsqu’elle a lieu, cette étape 

se fait avant le séchage au four à vide et donc juste après la découpe des électrodes. Si cette 

étape n’est pas suivie d’une maturation (voir plus loin), le séchage sous vide pendant 2 h à 100˚C 

est réalisé immédiatement après. 

 

II.2.5 Le procédé de maturation 

Ce procédé consiste à laisser les électrodes dans une boite avec une humidité relative de 80 % 

pendant minimum 2 jours. Les électrodes sont par la suite séchées 2 h sous vide à 100°C. Ce 

procédé a été antérieurement développé par notre équipe [5-7]. Il a été démontré que durant 

cette étape de maturation, il y a formation d’ions Cu2+ résultant de la corrosion du collecteur de 

courant. Ces ions Cu2+ se lient aux fonctions carboxylates de la CMC, conduisant à la réticulation 

du réseau polymérique de la CMC. Ceci a pour effet d’améliorer notablement les forces de 

cohésion et d’adhésion de l’électrode et de fait sa tenue au cyclage. Qui plus est, ce procédé, 

lorsqu’il est effectué après calandrage, permet de restaurer les liens polymériques rompus lors 

du calandrage de l’électrode ce qui atténue l’impact négatif du calandrage sur la tenue au cyclage 

de l’électrode [8]. 

 

II.2.6 L’assemblage de la cellule  

II.2.6.1 Configuration en demi-cellule 

La plupart des études électrochimiques ont été réalisées en utilisant une configuration en demi-

cellule, i.e. face à une contre-électrode de lithium plutôt qu’une cathode usuelle des batteries Li-

ion (NMC, NCA, LFP ou autre). Ceci permet de s’affranchir des limitations relatives à celle-ci, en 

particulier la quantité de lithium disponible. De plus, la contre-électrode de lithium sert aussi 

d’électrode de référence car son potentiel de lithiation/délithiation est considéré comme stable.  

Nous avons utilisé deux types de cellules, ‘’Swagelok’’ et ‘’bouton’’, ayant chacune ses avantages 

et ses inconvénients. 

 Cellule « Swagelok » 
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Ce type de cellule a été la plus utilisée pendant cette thèse en raison de sa facilité d’assemblage 

et surtout de démontage, en vue d’une analyse post-mortem des électrodes. De plus, ces cellules 

sont réutilisables contrairement aux cellules boutons qui sont à usage unique. La Figure II.6 

présente le schéma de cette cellule et une photo de ses différents composants. 

  
Figure II.6: (a) Schéma de la cellule « Swagelok »; (b) Photo des pièces utilisées pour l’assemblage 

d’une cellule « Swagelok ». 

 

L’assemblage et le démontage des cellules sont effectuées en boite à gants (BAG) sous 

atmosphère d’argon. La BAG est un modèle OMNI-LAB de chez VAC reliée à une pompe à vide 

(DS 602, Varian). Un capteur d’oxygène (Modèle T2, Advanced Micro Instrument AMI) est 

connecté à la BAG, tout comme un capteur d’humidité (Modèle HDT, Cosa Xenaur). 

Typiquement, notre BAG a un taux d’O2 ≤ 0,2 ppm et un taux d’H2O ≤ 0,5 ppm. Cette BAG est 

également utilisée pour le stockage de nos composants d’électrode, de nos films de lithium 

métallique et des électrolytes. 

Les composantes de nos cellules Swagelok sont nettoyées à l’alcool isopropylique et séchées à 

l’étuve à 100°C puis laissées à refroidir dans le sas à vide de la BAG avant assemblage. 

L’assemblage se fait à l’aide de deux écrous situés aux 2 extrémités permettant de compresser 

chacun un piston, les 2 écrous sont maintenus en place à l’aide d’un double raccord permettant 

à la cellule de maintenir les 2 pistons compressés. Deux férules ou joint d’étanchéité de taille 

différentes sont situés dans chaque écrou afin de maintenir la cellule étanche. À l’intérieur, 

l’électrode de travail est déposée face cuivre sur l’extrémité de l’un des pistons, un séparateur 

est ajouté et est imprégné d’électrolyte. Ce dernier est déposé à l’aide d’une micropipette sur le 

séparateur. Puis la contre-électrode de lithium est déposée sur le séparateur. Le lithium est 

poinçonné à partir d’un ruban de lithium (Alfa Aesar, épaisseur 0,75 mm, pureté 99.9 %) puis 
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déposé à l’aide d’une spatule sur un disque de cuivre plus épais (e= 250 µm) préalablement 

poinçonné. Un ressort est ajouté sur cet empilement afin de rajouter de la compression 

mécanique à l’aide des pistons, permettant d’assurer un bon contact entre les différentes 

composantes de la cellule. Le cuivre utilisé comme collecteur de courant pour la contre-électrode 

de lithium est 10 fois plus épais que celui utilisé pour l’électrode de travail (250 µm vs. 25 µm) car 

celui-ci est directement soumis au stress mécanique imposé par la compression du ressort via 

les pistons. Le serrage de la cellule est fait à l’aide d’une clé dynamométrique réglée à une force 

de serrage de 47,5 ft.lbs (64,4 Nm). 

Le séparateur est poinçonné à un diamètre de 12 mm. Celui utilisé dans la plupart des cas est à 

base de fibres de verre borosilicaté de chez Whatman (grade GF/D, e= 670 µm). Un séparateur 

à base de polypropylène de la compagnie Celgard (grade 2400, e= 25 µm) a aussi été utilisé. 

Cependant celui-ci augmente la résistance ohmique de la cellule comparée au séparateur 

Whatman ce qui peut amener à une légère diminution de la capacité atteignable. En revanche, il 

est plus résistant aux dendrites pouvant se former du côté de la contre-électrode de lithium. De 

plus, il permet d’obtenir de meilleures images post-mortem de la surface de l’électrode car les 

fibres de borosilicates ont tendance à rester collées à la surface de l’électrode suite au démontage 

de la cellule. 

Comme indiqué plus haut, l’avantage de la configuration « Swagelok » est qu’elle permet de 

réaliser plus aisément des études post-mortem d’électrodes, car la cellule peut être facilement 

démontée sans abimer l’électrode de travail. Cela permet de mener principalement deux types 

d’études : 

- Évaluer la prise de masse et l’augmentation d’épaisseur de l’électrode suite à son cyclage. 

Après cyclage, l’électrode peut être pesée et son épaisseur mesurée au micromètre. 

- Étudier la morphologie de surface et en section de l’électrode après cyclage à l’aide du 

MEB. 

En revanche, l’inconvénient de cette configuration est lié à la possible formation de dendrites de 

lithium au cours du cyclage (typiquement à partir de quelques dizaines de cycles de 

charge/décharge). En effet le diamètre (12 mm) du séparateur introduits dans un cylindre de 12,5 

mm laisse un espace libre qui permet aux dendrites de lithium de passer par les bords et de créer 

des courts-circuits/réactions parasites lorsqu’elles rentrent en contact avec l’électrode de travail 

comme schématisé en Figure II.7. Ceci affecte principalement la mesure des capacités de 

délithiation (supérieures à celles attendues) conduisant à des efficacités coulombiques instables 

et supérieures à 100 %. 
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Figure II.7: Schéma de la formation de dendrites de lithium dans une cellule Swagelok. 

 

 La cellule bouton 

Face aux problèmes susdits, certains cyclages ont été réalisés en cellule bouton, schématisée 

en Figure II.8.  

 

Figure II.8: Schéma en modèle éclaté d’une cellule bouton. 

 

Les cellules boutons utilisées sont des CR 2032 (MTI Corporation) de 20 mm de diamètre et 

d’une épaisseur de 3,2 mm après assemblage.  

Cette configuration, moins utilisée durant cette thèse, possède l’avantage de limiter les risques 

de contact entre les dendrites de lithium et l’électrode de travail car la surface de la contre-

électrode de lithium est plus petite que celle du séparateur (diamètre de 10 mm pour la contre 

électrode vs 15,5 mm pour le séparateur). Ainsi, nos essais ont montré des efficacités 

coulombiques plus stables sur des cyclages de longue durée (> 100 cycles) avec ce type de 
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cellule. En revanche, l’ouverture des cellules boutons après cyclage dans le but de faire des 

caractérisations post-mortem est plus compliquée sans l’utilisation d’un outil spécial permettant 

l’ouverture des cellules-boutons. 

II.2.6.2 Configuration en cellule complète 

L’assemblage en cellule complète a été réalisé avec des cellules Swagelok. Les électrodes 

positives utilisées sont des électrodes NCA (LiNi0.8Co0.15Al0.05O2) de chez Custom Cells d’une 

capacité surfacique de 3,5 mAh/cm2.  

La masse surfacique de l’électrode négative a été choisie afin d’avoir un ratio n/p de 1,1 déterminé 

comme suit: 

Équation II.7: Calcul du ratio n/p 

𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟
𝑛𝑛
𝑝𝑝

=
𝑄𝑄𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎
2𝑒𝑒 𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐

𝑄𝑄𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐ℎ𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜
2𝑒𝑒 𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 

Les capacités Qcathode
2e cycle et Qanode

2e cycle correspondent à la capacité de décharge au 2e cycle de 

la cathode et de l’anode respectivement cyclées en demi-cellule et exprimées en mAh/cm2. 

 

II.2.7 Les protocoles de cyclage 

Les cyclages ont été réalisés en mode galvanostatique, i.e. le courant est imposé à la batterie et 

l’évolution de la tension est mesurée au cours du temps. Cette technique est couramment utilisée 

pour caractériser les performances des batteries. Dans ce type de test, un courant négatif ou 

positif est imposé à la batterie correspondant respectivement à sa décharge (lithiation de 

l’électrode de travail) ou sa charge (délithiation) jusqu’à l’atteinte d’un potentiel limite. En 

configuration de demi-cellule, le potentiel limite a été fixé à 5 mV vs. Li/Li+ en décharge et 1,0 V 

vs. Li/Li+ en charge.  

Le courant imposé à la batterie est défini par le régime de charge et de décharge appliqué (C-

rate en anglais) qui correspond à la densité de courant appliquée par rapport à la capacité 

théorique du matériau actif. Ainsi, un régime de C/n correspond à une durée théorique de charge 

ou de décharge de n heures. 

Il est donc nécessaire de calculer la capacité théorique de l’électrode qui dépend de sa masse 

surfacique (appelé également grammage) en matière active : 
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Équation II.8: Calcul du grammage 

𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙 =
(𝑚𝑚é𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙 − 𝑚𝑚𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶)

𝑆𝑆é𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙
× 𝑓𝑓𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚 𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 

avec le grammage exprimé en mg/cm2, fSi la fraction massique de matériau actif, mélectrode et mcuivre 

qui sont respectivement la masse de l’électrode et du collecteur de courant en cuivre exprimées 

en mg et Sélectrode la surface de l’électrode exprimée en cm2. 

Il faut ensuite déterminer la masse de matière active (ex : Si) dans l’électrode :  

Équation II.9: Calcul de la masse de matériau actif 

𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚 𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 = 𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙 × 𝑆𝑆électrode 

avec mmateriau actif la masse de matériau actif dans l’électrode exprimée en mg.  

On peut ensuite déterminer la capacité théorique de l’électrode à l’aide des capacités spécifiques 

théoriques des matériaux actifs (ex : 3579 mAh/g pour Si et 372 mAh/g pour le graphite) selon la 

formule suivante : 

Équation II.10: Calcul de la capacité théorique de l'électrode 

Q =
𝐶𝐶𝑡𝑡ℎ𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 × 𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚 𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎

1000
 

avec Q la capacité théorique de l’électrode exprimée en mAh et Cthéorique la capacité spécifique 

théorique du matériau actif exprimée en mAh/g.  

On peut donc calculer le courant à imposer en fonction du régime (C-rate) choisi : 

Équation II.11:  Calcul de l'intensité du courant imposé 

𝐼𝐼 = 𝑄𝑄 𝑥𝑥 𝐶𝐶 − 𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟 

Par exemple, pour une électrode de 0,758 cm2 ayant un grammage de 2 mg Si /cm2 et un régime 

fixé à C/20, le courant imposé sera : 

Équation II.12: Exemple de calcul de la masse de matériau actif - 1/3 

𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚 𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 = 2 × 0,785 = 1,57 𝑚𝑚𝑚𝑚 

Équation II.13: Exemple de calcul de la capacité théorique de l'électrode - 2/3 

Q =
3579 × 1,57

1000
= 5,619 𝑚𝑚𝑚𝑚ℎ 
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Équation II.14: Exemple de calcul de l'intensité du courant imposé - 3/3 

𝐼𝐼 = 5,619 𝑥𝑥
1

20
= 0,281 𝑚𝑚𝑚𝑚 𝑜𝑜𝑜𝑜 281 µ𝐴𝐴 

 

 Le « cyclage long » 

Il s’agit d’un cyclage permettant d’évaluer la tenue au cyclage des électrodes. Les 5 premiers 

cycles sont faits avec un régime de C/20 suivi d’un cyclage à C/9 pour les cycles subséquents. 

La plupart des cellules sont stoppées après 100 ou 200 cycles. 

 

 Le « test en puissance » 

Le but de ce test est d’évaluer la performance en puissance de l’électrode, i.e. sa capacité à 

cycler à haut régime. Le protocole usuel est le suivant (les régimes sont identiques en charge et 

décharge: 

 5 premiers cycles à C/20 

 10 cycles suivants à C/9 

 5 cycles à C/6  

 5 cycles à C/4  

 5 cycles à C/2 

 5 cycles à C 

 5 cycles à 2C 

 Retour à C/9 pour les 30 cycles suivants 

Les batteries ont été testées sur 2 bancs de cyclage différents : 

• un cycleur Arbin BT2000, comprenant 64 voies, 

• un cycleur Neware, comprenant 8 bancs de 8 voies (modèle : CT-4008T) avec un 

contrôleur (modèle : CT-2WJ-4’S-T-1U). 

Seul le cycleur Arbin était disponible en début de thèse, par la suite, une transition graduelle a 

été opérée vers les cycleurs Neware. Les cyclages ont été effectués à une température ambiante 

de 20-22°C (laboratoire climatisé).  

Toutes les batteries testées lors de cette thèse ont été faites en triplicata afin d’évaluer leur 

reproductibilité.  
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II.2.8 Données extraites des mesures électrochimiques 

 La capacité spécifique ou massique de décharge (Qdécharge) et de charge (Qcharge), 

exprimée en mAh/g, est calculée selon l’équation :  

Équation II.15: Calcul de la capacité spécifique 

𝑄𝑄𝑄𝑄 = 𝐽𝐽 𝑥𝑥 𝑡𝑡 

avec J la densité de courant exprimée en mA/g et t la durée de la décharge (lithiation) ou charge 

(délithiation) de l’électrode de travail au cycle n exprimée en heures.  

La capacité de l’électrode peut aussi s’exprimer en mAh/cm2 d’électrode. On parle alors de 

capacité surfacique (QS). Elle est calculée selon l’équation : 

Équation II.16: Calcul de la capacité surfacique 

𝑄𝑄𝑄𝑄 = 𝑄𝑄 𝑥𝑥 𝑙𝑙 

avec Q la capacité spécifique de l’électrode en mAh/g et l le grammage de l’électrode exprimé en 

g/cm2. 

 

 L’efficacité coulombique (EC), exprimé en %, est calculée selon l’équation : 

Équation II.17: Calcul de l'efficacité coulombique 

𝐸𝐸𝐸𝐸 (%) =
𝑄𝑄𝑐𝑐ℎ𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 𝑛𝑛

𝑄𝑄𝑑𝑑é𝑐𝑐ℎ𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 𝑛𝑛
𝑥𝑥 100 

 

 La capacité spécifique irréversible au cycle n, exprimée en mAh/g, est calculée selon 

l’équation : 

Équation II.18: Calcul de la capacité spécifique irréversible 

𝑄𝑄𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖 𝑛𝑛 = 𝑄𝑄𝑑𝑑é𝑐𝑐ℎ𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 𝑛𝑛 − 𝑄𝑄𝑐𝑐ℎ𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 𝑛𝑛 

avec Qirreversible, Qdécharge et Qcharge qui sont respectivement les capacités spécifiques irréversible, 

en décharge et charge au cycle n, exprimées en mAh/g. 
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 La capacité spécifique irréversible cumulée après n cycles, exprimée en mAh/g, est 

calculée selon l’équation :  

Équation II.19: Calcul de la capacité spécifique irréversible cumulée 

𝑄𝑄𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖 𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐é = �𝑄𝑄𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖é𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣 𝑛𝑛

𝑛𝑛

1

 

 

 La capacité irréversible relative due à la déconnexion des particules (QIRdeconn.), exprimée 

sans unité, est calculée selon l’équation :  

Équation II.20: Calcul de la capacité irréversible relative due à la déconnexion des particules 

𝑄𝑄𝑄𝑄𝑄𝑄𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑 =
𝑄𝑄𝑐𝑐ℎ𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 𝑛𝑛 − 𝑄𝑄𝑐𝑐ℎ𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 𝑛𝑛+1

𝑄𝑄𝑐𝑐ℎ𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 𝑛𝑛+1
 

 

La capacité irréversible relative due à la SEI (QIRSEI), exprimée sans unité, est calculée selon 

l’équation : 

Équation II.21: Calcul de la capacité irréversible relative due à la SEI 

𝑄𝑄𝑄𝑄𝑄𝑄𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆 =
𝑄𝑄𝑑𝑑é𝑐𝑐ℎ𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 𝑛𝑛+1 − 𝑄𝑄𝑐𝑐ℎ𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 𝑛𝑛

𝑄𝑄𝑐𝑐ℎ𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 𝑛𝑛+1
 

avec Qcharge cycle n, la capacité de charge au cycle n exprimée en mAh/g, Qdécharge cycle n+1 la capacité 

de décharge au cycle n+1 exprimée en mAh/g et Qcharge cycle n+1 la capacité de charge au cycle n+1 

aussi exprimée en mAh/g.  

Ces deux équations ont été établies en assumant que (i) l’irréversibilité due à la déconnexion des 

particules a lieu principalement durant la charge (délithiation), i.e. lorsque les particules se 

contractent et que (ii) l'irréversibilité reliée à la SEI est principalement générée pendant la 

décharge [9].  

 

 La polarisation de l’électrode (η), exprimée en V, est calculée selon l’équation :  

Équation II.22: Calcul de la polarisation de l’électrode 

𝜂𝜂 = 𝑈𝑈𝑑𝑑emi−𝑐𝑐ℎ𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 − 𝑈𝑈𝑑𝑑emi−dé𝑐𝑐ℎ𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 

avec Udemi-charge et Udemi-décharge qui sont respectivement les tensions de demi-charge et demi-

décharge exprimées en V. 
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 La résistance de polarisation de l’électrode  

Le calcul de la résistance de polarisation de l’électrode se fait à partir de la différence de potentiel 

entre la demi-charge et la demi-décharge (i.e. la polarisation η) divisée par le courant appliquée. 

Équation II.23: Calcul de la résistance de polarisation de l’électrode 

𝑅𝑅𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝 =
𝜂𝜂
𝐼𝐼
 

avec Rpolarisation la résistance de polarisation de l’électrode exprimée en ohm Ω. 

 

 Courbes dQ/dV 

Ces courbes sont réalisées en prenant la dérivée de la capacité divisée par la dérivée du potentiel 

en fonction du potentiel de l’électrode. Elles permettent d’obtenir des informations sur les 

différentes étapes réactionnelles ayant lieu lors du fonctionnement de la batterie. Elles permettent 

entre autres de déterminer plus précisément à quel potentiel ont lieu ces réactions. 

 

II.3 Les techniques de caractérisation 

II.3.1 L’analyse chimique  

Ces analyses vont permettre de déterminer la composition de la poudre de scories de silicium 

reçue. Étant donné qu’elle est constituée de 3 composés principaux, le silicium, le carbone et le 

carbure de silicium, l’analyse consiste à mesurer la masse de l’échantillon après l’élimination 

sélective du carbone puis du silicium selon les deux étapes suivantes : 

 Étape 1 : Élimination du carbone  

À une température supérieure à 600-700˚C et en présence d’oxygène, le carbone va former du 

dioxyde de carbone CO2 selon la réaction suivante : 

Équation II.24: Équation de l'élimination du carbone 

𝐶𝐶(𝑠𝑠) + 𝑂𝑂2(𝑔𝑔) → 𝐶𝐶𝐶𝐶2(𝑔𝑔) 
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L’expérience est réalisée dans un four tubulaire (modèle : F21135, ThermoScientific). La poudre 

préalablement pesée est déposée dans un porte-échantillon en alumine qui est introduit au centre 

d’un tube en alumine connecté à une bouteille de gaz remplie d’un mélange argon/O2 80/20. La 

température du four est fixée à 750°C pendant 2 h avec une montée en température de 7°C/min. 

Le CO2 produit est entrainé par le flux de gaz.  

 

 Étape 2 : Élimination du silicium  

La résistance aux attaques chimiques est l’une des propriétés physico-chimiques du carbure de 

silicium ce qui n’est pas le cas du silicium et du SiO2. En effet le silicium et la silice sont sensibles 

aux attaques acides et le but de cette expérience est de les éliminer afin que le carbure de silicium 

soit le dernier composé restant de la poudre initiale. La poudre introduite dans un bécher en téflon 

est mélangée à un mélange HF/HNO3 avec un ratio volumique de 1:4. L’acide fluorhydrique HF 

(≥ 48 %) et l’acide nitrique HNO3 concentré (≥ 70 %) proviennent de chez Sigma-Aldrich. Le 

bécher est déposé sur un agitateur magnétique chauffant afin que la solution soit agitée pendant 

48 h à une température de 40˚C. Après 2 jours, la solution est filtrée à l’aide de deux filtres 

(premier : filtre résistant à l’acide modèle 4A, Thomas Scientific et le deuxième : filtre en PTFE 

PF020, Thomas Scientific) en utilisant une filtration Büchner (filtration à l’aide d’une trompe à 

eau). Le premier filtre a une plus grande résistance à l’acide chaud et le deuxième résiste aussi 

à l’acide mais est capable de filtrer de plus petites particules. La poudre récupérée sur le papier 

filtre est séchée dans une étuve à 100˚C pendant 2 h. Le HF étant hautement corrosif, les 

manipulations doivent être réalisées sous hotte en utilisant des gants à manches longues, une 

visière de protection et un tablier antiacide en plus des équipements de protection individuelle 

usuellement utilisés dans le laboratoire. 

Le silicium est oxydé par l’acide nitrique HNO3 selon la réaction: 

Équation II.25: Équation d'oxydation du silicium par l'acide nitrique 

3𝑆𝑆𝑆𝑆(𝑠𝑠) + 4𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻3(𝑎𝑎𝑎𝑎) → 3𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆2(𝑔𝑔) + 4𝑁𝑁𝑁𝑁(𝑔𝑔) + 2𝐻𝐻2𝑂𝑂(𝑙𝑙) 

La silice ainsi formée réagit avec l’acide fluorhydrique selon la réaction :  

Équation II.26: Équation de réaction de la silice avec l'acide fluorhydrique HF 

4𝐻𝐻𝐻𝐻(𝑎𝑎𝑎𝑎) + 𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆2(𝑠𝑠) → 𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆4(𝑔𝑔) + 2𝐻𝐻2𝑂𝑂(𝑙𝑙) 

Ce qui donne la réaction chimique globale: 
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Équation II.27: Équation totale de l'élimination du silicium 

3𝑆𝑆𝑆𝑆(𝑔𝑔) + 4𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻3(𝑎𝑎𝑎𝑎) + 18𝐻𝐻𝐻𝐻(𝑎𝑎𝑎𝑎) → 3𝐻𝐻2[𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆6](𝑔𝑔) + 4𝑁𝑁𝑁𝑁(𝑔𝑔) + 8𝐻𝐻2𝑂𝑂(𝑙𝑙) 

Des analyses DRX sont faites après chaque étape de l’expérience pour s’assurer que l’élément 

visé a bien été éliminé. L’ordre de réalisation des 2 étapes n’influe pas sur le résultat final et les 

tests réalisés dans les deux sens ont montré les mêmes résultats. Si l’étape de combustion est 

faite en premier, l’oxygène transforme une partie du Si présent en SiO2 qui est éliminée par le HF 

durant l’étape de l’attaque acide. Si l’étape de l’attaque acide est faite en premier, le carbone ne 

réagit avec aucun des éléments présents à une température de 40˚C et n’est pas donc altéré. 

À noter qu'il n'a pas été possible d'analyser les poudres broyées par cette méthode en raison de 

la faible taille des particules, induisant une perte de matière non-contrôlée lors de la filtration et 

du rinçage de la poudre après traitement au HF/HNO3.  

 

II.3.2 L’analyse thermogravimétrique  

L’analyse thermogravimétrique (ATG) a été utilisée pour déterminer la teneur en carbone de nos 

poudres.  

L’échantillon est pesé et déposé sur une microbalance qui mesure le changement de masse en 

fonction du temps ou de la température. Un profil de chauffage en contrôlant la rampe de 

température en fonction des gammes de température visées est prédéfini à l’avance. Le profil 

peut être une montée linéaire en contrôlant le nombre de degrés par minutes ou bien une 

température fixe imposée pendant un temps défini. Des gains ou des pertes de masses vont être 

enregistrées par la microbalance en temps réel afin d’obtenir une courbe thermogravimétrique 

(variations de masse en fonction du temps ou de la température). En fonction de la composition 

de la poudre, différents phénomènes peuvent être observés comme l’oxydation, la 

déshydratation, la sublimation, des transitions de phases, etc. Dans notre cas, l’ATG a été 

réalisée sous atmosphère d’oxygène conduisant à une perte de masse autour de 700°C, 

attribuable à la conversion du carbone en CO2. Cette perte de masse permet ainsi de calculer la 

teneur en carbone dans l’échantillon.  

Les mesures d’ATG ont été faites principalement à l’Université du Québec à Montréal (plateforme 

NanoQAM) avec un TGA Q500 de chez TA Instruments. Certaines mesures en début de thèse 

ont été faites à l’université de Sherbrooke (plateforme PRAM) sur un Setsys 24 de chez Setaram. 
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II.3.3 L’analyse élémentaire en oxygène 

La teneur en oxygène de nos poudres a été déterminée en utilisant un analyseur élémentaire 

LECO (modèle SC632) disponible à l’université de Sherbrooke (plateforme PRAM). Connaissant 

la teneur en oxygène, il est possible d’estimer la teneur en SiO2 en assumant que la totalité de 

l’oxygène présent dans l’échantillon est présent sous forme de SiO2.  

Le principe de cette technique est de bruler l’échantillon à haute température et de quantifier les 

gaz qui sont produits lors de la combustion. L’échantillon pré-pesé est placé dans un creuset en 

graphite qui est chauffé dans un four à impulsions pour libérer les gaz d’analyse. L’oxygène 

présent dans l’échantillon réagit avec le creuset en graphite pour former du CO et du CO2. Un 

gaz vecteur inerte (hélium) balaie les gaz libérés hors du four et à travers un régulateur de débit 

massique. Le gaz traverse ensuite un réactif chauffé, où le CO est oxydé pour former du CO2. 

L’oxygène est détecté sous forme de CO2 en utilisant une cellule infrarouge non dispersive 

(NDIR). 

 

II.3.4 L’analyse granulométrique  

La distribution granulométrique de nos poudres a été déterminée à l’aide d’un diffractomètre laser. 

Nous avons utilisé un Malvern Panalytical Spraytec situé à l’université Concordia puis un 

Bettersizer ST (Bettersize Instruments Inc.) avec une résolution de 0,1 µm installé dans notre 

laboratoire.  

La mesure se fait en voie aqueuse. Les particules sont dispersées dans de l’eau déionisée et 

injectées en faible quantité dans le circuit hydraulique de l’analyseur. La lumière du faisceau laser 

va être diffractée en fonction de la taille et du nombre de particules en suspension qui la 

traversent. Ainsi en mesurant la variation angulaire de l’intensité de la lumière incidente et celle 

collectée par le détecteur il est possible de remonter à la taille des particules et donc à leur 

distribution granulométrique. 
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Figure II.9: Schéma décrivant le principe de la mesure de la granulométrie laser. 

 

II.3.5 L’analyse BET  

L’analyse BET (pour Brunauer, Emmett et Teller) a été utilisée pour déterminer la surface 

spécifique des poudres étudiées.  

Cette méthode est basée sur la physisorption qui est un phénomène réversible qui se produit 

avec tout système gaz-solide lorsque la pression et la température sont adéquates (i.e. où l’effet 

de l’agitation thermique est minimisé). Ce phénomène est dû aux forces de Van der Waals qui 

correspondent à des interactions électriques d’intensité faible ayant lieu à de faibles distances 

entre 2 molécules ou atomes.  

Ainsi le principe de la mesure va être d’introduire un gaz qui va être adsorbé à la surface de la 

poudre à analyser et de mesurer un isotherme d’adsorption, défini comme la quantité de gaz 

adsorbé en fonction de la pression à température constante. À partir de cet isotherme, il est 

possible de déterminer la quantité de gaz nécessaire pour former une monocouche à la surface 

de l’échantillon et ainsi de calculer sa surface spécifique. 

La méthode BET va s’appliquer uniquement sur la portion de l’isotherme où la courbe est linéaire, 

ce qui correspond généralement à la gamme 0,3 > P/P0 > 0,05, comme montré dans l’exemple 

de la Figure II.10. 
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Figure II.10: Exemple d’isotherme d’adsorption avec indication de la gamme de pression dans laquelle 

l’équation BET peut être appliquée. 

 

La méthode BET est basée sur plusieurs hypothèses : 

- Physisorption régie par les forces de Van der Waals 

- Le nombre de couches adsorbées va tendre vers l’infini quand la pression d’équilibre va tendre 

vers la pression de vapeur saturante. 

- La 1ere couche est adsorbée en suivant le modèle de Langmuir (i.e. sites énergétiquement 

identiques et sans interaction entre molécules adsorbées). 

- Les molécules adsorbées constituent des sites d’adsorption pour les molécules de la couche 

suivante. 

- L’énergie d’adsorption des couches supérieures à la première couche est supposée équivalente 

à l’énergie de liquéfaction du gaz. 

La relation BET est donnée par la formule suivante : 

Équation II.28: Équation BET 

𝑃𝑃
𝑃𝑃0�

𝑉𝑉 × (1 − 𝑃𝑃
𝑃𝑃0� )

=
𝑒𝑒(𝐸𝐸𝑙𝑙−𝐸𝐸𝐿𝐿𝑅𝑅𝑅𝑅 ) − 1

𝑉𝑉𝑚𝑚 × 𝑒𝑒(𝐸𝐸𝑙𝑙−𝐸𝐸𝐿𝐿𝑅𝑅𝑅𝑅 )
×
𝑃𝑃
𝑃𝑃0

+
1

𝑉𝑉𝑚𝑚 × 𝑒𝑒(𝐸𝐸𝑙𝑙−𝐸𝐸𝐿𝐿𝑅𝑅𝑅𝑅 )
= 𝑎𝑎 𝑃𝑃 𝑃𝑃0� + 𝑏𝑏 

avec El et EL les énergies d’adsorption de la première couche et l’énergie de condensation de 

l’adsorbat respectivement. V et Vm respectivement les volumes de gaz adsorbé à la pression 

d’équilibre P et la pression de vapeur saturante P0 (i.e. Vm est égale au nombre de molécules de 
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gaz nécessaire pour couvrir toute la surface). R la constante universelle des gaz parfait et T la 

température. 

 

Équation II.29: Calcul des coefficients a et b de l'équation BET 

𝑎𝑎 =  
𝑒𝑒(𝐸𝐸𝑙𝑙−𝐸𝐸𝐿𝐿𝑅𝑅𝑅𝑅 ) − 1

𝑉𝑉𝑚𝑚 × 𝑒𝑒(𝐸𝐸𝑙𝑙−𝐸𝐸𝐿𝐿𝑅𝑅𝑅𝑅 )
 𝑒𝑒𝑒𝑒 𝑏𝑏 =

1

𝑉𝑉𝑚𝑚 × 𝑒𝑒(𝐸𝐸𝑙𝑙−𝐸𝐸𝐿𝐿𝑅𝑅𝑅𝑅 )
 

Ainsi lorsqu’on trace la courbe BET : 
𝑃𝑃
𝑃𝑃0�

𝑉𝑉×(1−𝑃𝑃 𝑃𝑃0� )
= 𝑓𝑓(𝑃𝑃 𝑃𝑃0� ) dans la gamme de pression 0,3 > P/P0 

> 0,05, avec l’aide des valeurs obtenues de la pente et de l’ordonnée à l’origine on peut 

déterminer Vm. Connaissant ce dernier on peut directement remonter à la surface spécifique via 

l’équation : 

Équation II.30: Calcul de la surface spécifique 

𝑆𝑆𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠 =

6,1023 × 𝑉𝑉𝑚𝑚
22214 × 𝑆𝑆𝑚𝑚
𝑚𝑚𝑒𝑒𝑒𝑒ℎ𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎

 

avec Sspécifique la surface spécifique exprimée en m2/g, m la masse de l’échantillon après dégazage 

exprimée en g, Vm le volume de gaz adsorbé jusqu’à l’équilibre (i.e. jusqu’à la pression d’équilibre) 

exprimé en m3 et Sm est la surface d’une seule molécule de gaz, exprimée en m2.  

Ici, Sm est la surface d’une seule molécule d’azote soit 16,2 Å2 à une température de 77˚K (-

196˚C), la température de l’azote liquide. 

Les mesures BET ont été réalisées principalement à l’université de Sherbrooke sur un ASAP 

2020 (Micromeritics) puis sur un Autosorb iQ (Micromeritics) à l’INRS-EMT. 

 

II.3.6 La diffraction des rayons X  

La diffraction des rayons X (DRX) a été utilisée d’un point de vue qualitatif pour identifier les 

phases cristallines présentes dans nos matériaux. Elle a aussi été utilisée d’un point de vue 

quantitatif pour déterminer la taille des cristallites, les paramètres de maille, le taux de 

microcontraintes du réseau cristallin ou encore le ratio amorphe/cristallin d’une phase donnée.  

Le principe de cette technique est le bombardement d’un échantillon avec des rayons X de 

longueur d’onde définie. Les rayons X vont diffracter selon un angle Θ spécifique déterminé par 
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la nature du composé et les dimensions et l‘orientation de son réseau cristallin. La diffraction se 

produisant est une diffusion élastique, donc sans perte d’énergie des photons et dont l’intensité 

va dépendre de l’état d’ordre de la matière. Pour former ces rayons X, des électrons vont être 

arrachés à un filament de tungstène via l’effet d’un champ électrique et d’une tension 

d’accélération des électrons, comme illustré dans la Figure II.11a. Ces électrons accélérés vont 

bombarder une anticathode. Les électrons de l’anticathode vont s’ioniser puis lors de leur retour 

à l’état fondamental, ils vont relâcher de l’énergie sous forme de rayons X. Le choix du matériau 

d’anticathode est important car il faut que les rayons X émis aient une longueur d’onde de même 

ordre de grandeur que la taille du réseau. Dans notre cas, le cuivre est utilisé car il permet une 

bonne séparation des taches de diffraction. Les interférences des rayons diffusés vont être une 

alternance d’interférences constructives ou destructives générant des flux importants ou faibles 

de photons X. Ces variations vont former des taches de diffraction issues de la diffraction des 

rayons X. Ainsi ces interférences constructives dépendant d’un angle de diffraction spécifique 

vont donner des pics de diffraction. L’intensité et la position des pics est propre à chaque matériau 

et à sa structure cristalline et peut donc être considérée comme une « carte d’identité du 

matériau ».  

Comme le montre la Figure II.11b, lorsque les rayons X arrivent sur l’échantillon, l’angle de 

diffraction dépend de la longueur d’onde, mais aussi de la distance interréticulaire d qui sépare 2 

plans atomiques et peut être défini selon la loi de Bragg : 

Équation II.31: Loi de Bragg 

2𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑 = 𝑛𝑛. 𝜆𝜆 

avec d la distance interréticulaire entre les plans atomiques exprimée en Å, Θ est l’angle de 

diffraction exprimé en radian, n est l’ordre de réflexion, c’est un nombre entier supérieur à 1 et λ 

est la longueur d’onde des rayons X émis et exprimée en Å. 

Le diffractomètre utilisé au cours de cette thèse est un Bruker D8 Advance équipé d’une 

anticathode de cuivre avec une longueur d’onde Cu Kα= 1,54056 Å (Figure II.11c).  
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Figure II.11: (a) Tube à rayons X: schéma et photo du tube; (b) Schéma de la diffraction des rayons X sur une 

famille de plans réticulaires; (c) Photo du diffractomètre RX utilisé. 

 

Avec la position des pics obtenus sur les diffractogrammes et grâce aux fiches PDF de chaque 

système existant, il est possible de déterminer les systèmes cristallins présents dans un matériau. 

Les fiches PDF principalement utilisées pendant cette thèse sont les suivantes :  

- Si cubique (PDF – Si – 00-005-0565) 
- SiC cubique 3C (PDF – β-SiC –00-029-1129) 
- SiC hexagonale 6H (PDF – α-SiC – 00-022-1273) 
- C hexagonale 2C (PDF – 2C – 00-056-0159) 
- C rhomboédrique 3R (PDF – 3R – 01-070-9118) 
- LiF (PDF – 00-004-0857) 
- Li2CO3 (PDF – 00-022-1141) 
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À partir de l’analyse des pics obtenus sur les diffractogrammes il est possible de quantifier 

certains paramètres de la microstructure comme la taille des cristallites, le paramètre de maille 

ou encore le ratio amorphe/cristallin.  

 

• Taille des cristallites et taux de microdéformation 

La taille des cristallites est souvent calculée en utilisant la méthode de Scherrer selon l’équation : 

Équation II.32: Calcul de la taille des cristallites 

𝐿𝐿 =
𝐾𝐾 × 𝜆𝜆𝐶𝐶𝐶𝐶
𝛽𝛽 × cos𝛩𝛩

 

avec L la taille des cristallites en nm, K est le facteur de forme du diffractomètre ici égale à 0,89 

et exprimé sans unité. La longueur d’onde λ des rayons X entrant en collision avec l’échantillon 

est exprimée en nm, Θ est l’angle de Bragg correspondant à l’angle de diffraction et exprimé en 

radian, β représente la largeur à mi-hauteur des pics, communément appelés FWHM pour « Full 

Width at Half Maximum », également exprimé en radian. 

À noter que la valeur de β doit être corrigée de la contribution instrumentale de l’appareil de 

mesure. Comme le montre la Figure II.12, celle-ci varie dépendamment de l’angle de diffraction.  
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Figure II.12: Évolution de la contribution instrumentale en fonction de l’angle de diffraction sur le XRD Bruker 
D8 Advance utilisé durant la thèse 

 

Ainsi une valeur de βinstrument égale à 0,13 a été prise pour le calcul sur le pic à 28,4° et une valeur 

égale à 0,11 a été utilisé pour les 2 pics suivants (i.e. à 47° et 56°). De plus, la valeur réelle de la 
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largeur à mi-hauteur des pics FWHM dépend aussi du modèle théorique utilisé pour l’affinement 

des pics de diffractions.  

Dépendamment du modèle théorique, le calcul va se faire de la manière suivante :  

Pour un profil de Gauss :  

Équation II.33: Calcul de β selon un profil de Gauss 

𝛽𝛽𝑟𝑟é𝑒𝑒𝑒𝑒 𝐺𝐺𝐺𝐺𝐺𝐺𝐺𝐺𝐺𝐺 = �𝛽𝛽𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚é
2 − 𝛽𝛽𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖2  

Pour un profil de Lorentz : 

Équation II.34: Calcul de β selon un profil de Lorentz 

𝛽𝛽𝑟𝑟é𝑒𝑒𝑒𝑒 𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿 = 𝛽𝛽𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚é − 𝛽𝛽𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖 

Pour un profil de Voigt : 

Équation II.35: Calcul de β selon un profil de Voigt 

𝛽𝛽𝑟𝑟é𝑒𝑒𝑒𝑒 𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉 = 0,5346 × 𝛽𝛽𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿 + �0,2166 × 𝛽𝛽𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿𝐿2 − 𝛽𝛽𝐺𝐺𝐺𝐺𝐺𝐺𝐺𝐺𝐺𝐺2  

Bien qu’assez représentative de la taille réelle des cristallites, cette méthode n’est pas très 

précise puisqu’elle ne prend pas en compte les micro-contraintes (déformation du réseau 

cristallins) qui affectent la largeur des pics. C’est pourquoi il est préférable d’utiliser les modèles 

dit de Williamson-Hall ou Hall-Wagner basés sur une régression linéaire appliquée sur tous les 

pics correspondants à une même phase. De plus, ces modèles permettent d’obtenir à la fois la 

taille des cristallites mais aussi le taux de micro-contraintes. Le modèle de Hall-Wagner a été 

préféré car il présente un avantage sur la méthode de Williamson-Hall dont le modèle donne plus 

d’importance aux données des pics liés aux angles de diffraction petits ou moyen qu’à ceux liés 

aux angles de diffraction plus élevés [10].  

Le modèle de Hall-Wagner est basé sur l’équation suivante :  

Équation II.36: Équation de Hall-Wagner 

𝛽𝛽
tan𝛩𝛩

)2 =
𝐾𝐾 × 𝜆𝜆
𝐿𝐿

 
𝛽𝛽

𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡
+ 16𝜀𝜀2 

avec β, la FWHM exprimée en radian, Θ l’angle de diffraction aussi exprimé en radian, K le facteur 

de forme, sans unité, L la taille des cristallites et λ la longueur d’onde qui sont tous deux exprimées 

en nm. Le taux de micro-contraintes ε est exprimé en %.  
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Ainsi la taille des cristallites L et le taux de microdéformation ε sont directement reliés à la pente 

(𝐾𝐾×𝜆𝜆
𝐿𝐿

) et l’ordonnée à l’origine (16ε2) de la droite de régression tracée à partir de l’équation de Hall-

Wagner.  

La taille des cristallites est donc égale à :  

Équation II.37: Calcul de la taille des cristallites selon le modèle de Hall-Wagner 

𝐿𝐿 =
𝐾𝐾 × 𝜆𝜆
𝑎𝑎

 

avec a la pente de la droite de régression linéaire du modèle de Hall-Wagner.  

Le taux de micro-contrainte correspond ainsi à :  

Équation II.38: Calcul du taux de micro-contraintes selon le modèle de Hall-Wagner 

𝜀𝜀 =
√𝑏𝑏
4

 

avec b l’ordonnée à l’origine de la droite de régression linéaire.  

La taille des cristallites a aussi été calculée en utilisant l’affinement Rietveld (voir plus loin). 

 

• Paramètre de maille 

Le paramètre de maille peut être déterminé en faisant de l’affinement Rietveld sur le 

diffractogramme mais peut aussi être calculé directement à partir de la position des pics obtenus 

sur le diffractogramme.  

Avec la loi de Bragg, on détermine la distance interplanaire : 

Équation II.39: Calcul de la distance interplanaire selon la loi de Bragg 

𝑑𝑑 =
𝜆𝜆

2𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠
 

Dans un système cubique à faces centrées, tel que le silicium, sa dhkl vaut : 

Équation II.40: Calcul de la distance interplanaire selon le paramètre de maille 

𝑑𝑑ℎ𝑘𝑘𝑘𝑘 =
𝑎𝑎

√ℎ2 + 𝑘𝑘2 + 𝑙𝑙2
 

avec a le paramètre de maille exprimé en Å. 
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Donc si on trace la dhkl en fonction de 1
√ℎ2+𝑘𝑘2+𝑙𝑙2

, la pente de la fonction est égale au paramètre de 

maille. 

L’affinement Rietveld a aussi été utilisé pour déterminer la structure cristalline des matériaux telle 

que la taille des cristallites, le paramètre de maille et le taux de contraintes des phase présentes 

mais aussi son taux d’amorphisation [11]. L’analyse par affinement Rietveld se fait en 

paramétrant le logiciel Jana2020 en fonction du diffractomètre utilisé.  

 

• La déconvolution des pics DRX 

La proportion de Si amorphe peut aussi être déterminée de manière plus simple via une 

déconvolution des pics DRX du silicium en utilisant la fonction ‘’Peak Analyzer’’ du logiciel Origin. 

En présence d’un silicium comprenant une fraction amorphe et une fraction cristalline, cette 

fonction permet de différentier les pics fins et intenses associés à la composante cristalline des 

pseudo-pics beaucoup plus larges et peu intenses associés à la composante amorphe. Ainsi en 

affinant les 3 premiers pics du Si (les plus intenses, i.e. ceux situés à 28°, 47° et 56°), la 

déconvolution permet de séparer et quantifier chacune des composantes. Ainsi, comme montré 

dans les travaux M. Zhao et al. (Fig. II.15) [12], en utilisant les aires des pics déconvolués 

calculées par le logiciel, le taux de silicium amorphe peut être calculé selon la formule suivante : 

Équation II.41: Calcul de la fraction de Si amorphe 

%𝑆𝑆𝑆𝑆 𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎ℎ𝑒𝑒 =
𝐴𝐴𝐴𝐴𝐴𝐴𝐴𝐴 𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑 𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝 𝑑𝑑𝑑𝑑 𝑆𝑆𝑆𝑆 𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎ℎ𝑒𝑒

𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆 𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑 𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝 𝑑𝑑𝑑𝑑 𝑆𝑆𝑆𝑆 𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 𝑒𝑒𝑒𝑒 𝑑𝑑𝑑𝑑 𝑆𝑆𝑆𝑆 𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎ℎ𝑒𝑒
 𝑥𝑥 100 

À noter que cette méthode peut être difficile à appliquer dans les cas où un trop grand nombre 

de pics diffractent à des positions proches des pics de diffraction du silicium, ce qui rend la 

déconvolution des pics plus délicate. Ainsi dans ce cas, le calcul a été effectué seulement sur le 

premier pic du silicium à 28,4° et il a été observé qu’en comparaison à une déconvolution faite 

sur l’ensemble des pics du Si, la déconvolution réalisée uniquement sur le premier pic donne des 

résultats similaires avec une différence de ± 1-2 %. De ce fait, la déconvolution sur le seul pic à 

28,4° a aussi été considérée comme fiable et suffisamment précise pour déterminer le taux 

d’amorphisation du silicium. 
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Figure II.13: Exemple de déconvolution RX réalisées par M. Zhao et al. sur du silicium broyé 12 h [12]. 

 

II.3.7 La spectroscopie Raman 

La spectroscopie Raman a été principalement utilisée pour déterminer la proportion de silicium 

amorphe dans nos matériaux et évaluer la qualité du graphite utilisé. 

La méthode consiste à envoyer via un laser une onde lumineuse monochromatique sur un 

échantillon. Celui-ci va réagir avec la lumière et c’est la diffusion de cette lumière qui est analysée. 

Lorsque la lumière du laser frappe l’échantillon, la majorité de cette lumière va être diffusée de 

manière élastique, c’est la diffusion Rayleigh. Ce qui signifie que lors de l’absorption du photon, 

une transition électronique se produit du niveau fondamental des états d’énergie vibrationnelle 

vers un état d’énergie virtuel excité. Cette transition ne peut pas rester excitée et naturellement 

lors de la diffusion, il y a un retour à l’état fondamental sans perte d’énergie. Mais une fraction 

infime de cette lumière est diffusée de manière inélastique, c’est-à-dire avec une perte d’énergie. 

C’est cette diffusion inélastique que l’on appelle la diffusion Raman. Par ailleurs, lorsque la 

lumière interagit avec la matière, il se produit des échanges d’énergies qui vont entrainer un 

décalage de la fréquence de la longueur d’onde diffusée par rapport à la longueur d’onde 

incidente, c’est ce qu’on appelle le décalage Raman. Cela implique que dans certains cas la 

diffusion se produit avec une perte ou un gain d’énergie entrainant un déplacement de la 

fréquence. Ces diffusions vont se faire sans un retour à l’état fondamental mais plutôt sur un état 

d’énergie vibrationnel excité, elles sont appelées les diffusions Raman Stokes et anti-Stockes 

comme expliqué sur la Figure II.14a. Ce décalage Raman peut se traduire par un spectre de 

raies de diffusion comme le montre la Figure II.14b. Etant donné que l’intensité des diffusions 
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Raman Stockes est beaucoup plus élevée que celles des diffusions Raman anti-Stockes, les 

spectres Raman sont le plus souvent étudiés dans la région des raies Stockes. 

 

 

Figure II.14: (a) Description des différents modes de diffusion, seule la diffusion Raman 
stockes et anti-Stockes permettent d’obtenir l’effet Raman, (b) Spectre de raies obtenues 
pour les différents modes de diffusion.Dans le spectre de raies obtenues, l’intensité du signal 

est étudiée en fonction du décalage Raman exprimé en nombre d’onde selon la formule :  

Équation II.49: Calcul du décalage Raman 

𝛥𝛥𝛥𝛥 = (
107

𝜆𝜆0
−

107

𝜆𝜆1
) 

avec Δw le décalage Raman exprimé en cm-1, λ0 et λ1 respectivement la longueur d’onde du laser 

et la longueur d’onde du spectre Raman tous les deux exprimées en nm. 

Dans le cas du Si, il existe une bande de vibration Raman associée au Si cristallin vers 520 cm-1 

et une autre relative au Si amorphe vers 480 cm-1 (Fig. II.15). La déconvolution du spectre Raman 

permet de déterminer l’aire de ces deux pics. 



 108 

50 100 150 200 250 300 350 400 450 500 550
-0,02
0,00
0,02
0,04
0,06
0,08
0,10
0,12
0,14
0,16
0,18

In
te

ns
ité

 (c
ou

nt
)

Décalage Raman (cm-1)

 Experimental
 c-Si (TO)
 a-Si (TO)
 a-Si (LO)
 c-Si (2TA) et a-Si (LA)
 a-Si (TA)
 Affinement

a-Si

c-Si

 
Figure II.15: Déconvolution des pics du spectre Raman du silicium broyé 20 h. 

Ainsi, la fraction de Si amorphe peut être calculée selon la formule [13] : 

Équation II.50: Calcul de la fraction de Si amorphe via analyse Raman 

𝑥𝑥𝑎𝑎 =
𝐼𝐼𝑎𝑎 

𝑦𝑦 × 𝐼𝐼𝑎𝑎 + 𝐼𝐼𝑐𝑐
× 100 

avec xa la fraction de Si amorphe exprimée en %, Ia et Ic respectivement l’aire du pic du Si amorphe 

à 480 cm-1 et du Si cristallin à 520 cm-1 et y un facteur correctif associé à la différence de section 

efficace entre le Si cristalline et le Si amorphe , nombre compris en 0 et 1. Sa valeur va dépendre 

de la taille des cristallites est peut être calculée selon la formule suivante [14] : 

Équation II.51: Calcul du facteur correctif associé à la différence de section efficace entre le Si cristalline et le 
Si amorphe 

𝑦𝑦 = 0,1 + 𝑒𝑒(− 𝐿𝐿
250) 

avec L la taille des cristallites exprimée en nm. 

Cette méthode a été combinée à l’analyse Rietveld afin d’obtenir la taille des cristallites et pouvoir 

calculer le facteur correctif y.  

Le spectromètre Raman utilisé dans le cadre de ce thèse, situé à l’institut des matériaux de 

Nantes, est un FT Raman MultiRam de chez Bruker équipé d’un laser d’une longueur d’onde 

λ=1064 nm avec une taille du faisceau incident de 100 µm. Deux cents scans sont acquis par 

mesure, avec un balayage jusqu’à une fréquence de 2500 cm-1 (ou 1200 cm-1 lorsqu’il n’y a pas 

de carbone dans l’échantillon).  
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II.3.8 La microscopie électronique à balayage  

La microscopie électronique à balayage (MEB) a été utilisée pour l’observation morphologique 

des poudres avant et après broyage ainsi que des électrodes avant et après cyclage.  

Le MEB est constitué de 3 parties principales : la partie colonne électronique qui permet de 

générer, d’accélérer et de concentrer des électrons sur une cible (l’échantillon) ; la deuxième 

partie va être associée à la détection et la récupération de ces électrons à l’aide de différents 

capteurs installés dans la chambre à vide ; enfin la troisième partie qui est la partie réservée au 

traitement et à la visualisation du signal.  

Initialement, des électrons sont générés à l’aide d’un filament de tungstène puis accélérés ou 

directement créés par un canon à électrons. Étant dans un vide poussé, ces électrons peuvent 

ensuite être accélérés à des énergies élevées en appliquant une différence de potentiel entre la 

source et l’échantillon. Comme le montre la Figure II.16, les électrons passent à travers une série 

de lentilles électromagnétiques qui ont pour but de focaliser les électrons en un faisceau très fin. 

Dès qu'il atteint l'échantillon, le faisceau d'électrons le balaie horizontalement. La présence de 

bobines magnétiques permet également d’obtenir un balayage vertical de l’échantillon. Elles vont 

permettre ainsi d’obtenir un balayage uniforme de l’échantillon. 

Par la suite, lorsque les électrons accélérés frappent l’échantillon, ils vont réagir avec la matière 

présente à la surface de l’échantillon. L’énergie des électrons provenant du faisceau va apporter 

suffisamment d’énergie pour éjecter leurs électrons qui sont collectés par différents détecteurs. 

Cette interaction électron-matière va produire différents types de particules ou de rayonnement 

(électrons secondaires, rétrodiffusés, Auger et les rayonnements X). Ainsi, selon l’énergie et la 

nature des particules subatomiques produites, différents traitements du signal vont donner lieu à 

diffèrent types d’imageries. 

Différents détecteurs sont utilisés pour collecter les électrons et les photons émis par l’échantillon 

afin de reconstituer une image de la surface de l’échantillon. Les signaux reçus par le détecteur 

sont convertis en signaux électriques qui peuvent ensuite être traités pour former une image 

reconstituée.  

Le MEB utilisé pendant cette thèse est un modèle VEGA3 SEM de chez TESCAN couplé avec 

l’EDX utilisant un détecteur XFlash 6|10 de chez Bruker. Les électrons sont accélérés sous une 

différence de potentiel de 20 keV. 
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Figure II.16: (a) Modèle éclaté des différents composants du MEB, (b) Schéma décrivant les différents 

mouvements des électrons définissant les différents modes d’imagerie, (c) Schéma décrivant les différentes 
interactions entre l’échantillon et le faisceau d’électrons, (d) Photo du MEB utilisé lors de cette thèse. 
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II.3.8.1 Observation MEB des électrodes après cyclage 

Afin d’évaluer la dégradation morphologique des électrodes au cours du cyclage, des 

observations MEB ont été réalisées après un certain nombre de cycles (typiquement entre 1 et 

200 cycles). 

Après cyclage, les batteries sont ouvertes en boite à gants et l’empilement est désassemblé afin 

de récupérer l’électrode de travail. Celle-ci est ensuite immergée durant plusieurs minutes dans 

du carbonate de diméthyle (DMC) (Sigma-Aldrich) qui est renouvelé une fois. Ce rinçage permet 

d’éliminer l’électrolyte imprégné dans l’électrode ainsi que les fibres du séparateur restées collées 

à l’électrode. Les électrodes cyclées étant réactives à l’air (réactivité associée à la présence de 

la SEI et/ou de particules de SiLix), il est nécessaire de minimiser le contact à l’air lors du transfert 

de l’échantillon de la BAG au MEB. Pour ce faire, la chambre à vide du MEB est ouverte à 

l’avance, le support est prédisposé avec du papier carbone à double face et les électrodes sont 

collées directement sur le support puis introduites dans le sas sous vide. Cette opération prend 

moins de 5 minutes ce qui limite l’exposition des électrodes à l’air. Il est également possible 

d’utiliser une chambre de transfert qui est fermée dans la BAG, permettant ainsi de conserver 

l’électrode sous atmosphère d’argon. La chambre de transfert est directement introduite puis 

ouverte dans la chambre à vide du MEB, l’électrode n’est donc jamais exposée à l’air. Cependant, 

cette méthode a été peu employée car la cellule ne permet le transfert que d’une seule électrode 

à la fois.  

À noter qu'il est souvent difficile d'arracher le séparateur Whatman de l'électrode de travail 

pendant le démontage de la cellule. Cela peut conduire à la délamination partielle de l’électrode. 

La présence résiduelle de fibres de verre provenant du séparateur Whatman sur la surface des 

électrodes, malgré leur nettoyage en DMC, nuit également à la qualité de l’image. L’utilisation 

d’un séparateur en polypropylène (Celgard) permet d’éliminer ce problème car celui-ci se décolle 

beaucoup plus facilement de l’électrode de travail, comme le montre la Figure II.17. Il faut 

cependant noter que l’imprégnation de l’électrolyte dans le séparateur Celgard est lente. Il faut 

donc augmenter le temps en circuit ouvert des batteries (avant de lancer le cyclage) à huit heures 

au lieu d’une heure avec un séparateur Whatman.  
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Figure II.17: Image d’électrodes après cyclage avec un séparateur Celgard (en haut) et un séparateur 

Whatman (en bas); (b) Photo MEB montrant la présence des fibres résiduelles du séparateur Whatman à la 
surface d’une électrode de silicium [15]. 

 

II.3.8.2 L’EBSD (Electron BackScatter Diffraction) 

L'EBSD pour Electron BackScatter Diffraction est une technique d’analyse cristallographique 

locale basée sur l’exploitation des diagrammes de diffraction des électrons rétrodiffusés. Elle 

permet de relier la cristallographie à la microstructure de l’échantillon. Ce qui constitue un atout 

majeur par rapport à la méthode conventionnelle d’analyse cristallographique par DRX.  

Lors de l’analyse EBSD, un faisceau d’électrons primaires frappe la surface d’un échantillon 

préalablement incliné générant des électrons rétrodiffusés. Ces électrons éjectés forment des 

motifs de diffraction, appelés des lignes de Kikuchi (Fig. II.18), qui sont détectés puis analysés 

pour extraire des données importantes notamment sur l’orientation cristalline des grains.  
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Figure II.18: Exemple de lignes de Kikuchi détectés sur une particule de SiC pour un polytype de: (a) α-SiC et 
(b) β-SiC. 

 

L'EBSD a été utilisé pour cartographier l'orientation cristalline des matériaux, identifier les joints 

de grains et caractériser l’anisotropie du matériau à l’échelle microscopique. De plus, elle permet 

d'identifier plus précisément différentes phases cristallines en analysant les lignes de Kikuchi 

spécifiques à chaque phase. Dans le cadre de mon étude, l’EBSD est capable de différencier les 

polytypes α et β SiC mais ne permet pas de différencier les différents polytypes du α-SiC. 

Le détecteur EBSD utilisé est un détecteur de symétrie d’Oxford Instruments, basé sur la 

combinaison d’un capteur CMOS et de fibres optiques. Ces analyses ont été réalisées par Thierry 

Douillard au laboratoire MATEIS de l’INSA-Lyon (France). 

Paramètres d'acquisition principaux des cartographies: 
• Accelerating Voltage: 7.00 kV 
• Probe Current: 3nA 
• Step Size: 20nm 
• Speed of Acquisition: 18.8 Hz 

 

II.3.8.3 Le FIB-SEM  

Le FIB-SEM pour Focused Ion Beam – Scanning Electron Microscopy a été utilisé afin d’observer 

le cœur de l’électrode et suivre son évolution morphologique au cours du cyclage. La surface de 

l’électrode est usinée à l’aide du FIB créant une cavité dans l’électrode suivi d’une étape de 

polissage à plus faible courant pour obtenir une coupe transversale parfaitement polie. L’image 
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de cette section transversale est obtenue à l’aide du SEM. L’avantage de cette méthode est qu’il 

est possible d’assembler à nouveau l’électrode en batterie afin de la faire cycler. Étant donné que 

la position de la cavité crée préalablement par le FIB reste la même, il est possible d’observer 

l’évolution de cette cavité et donc le cœur de l’électrode au cours du cyclage. Une étape de 

nettoyage au DMC est nécessaire avant le passage au FIB-SEM afin d’éliminer toute trace 

d’électrolyte. Les images SEM obtenues sont ensuite analysées à l’aide du logiciel de traitement 

des images ImageJ qui permet de segmenter différentes composantes de l’électrode telles que 

les pores, les particules de matière active et la SEI. On peut aussi obtenir des informations sur 

l’évolution de la taille des fissures apparaissant dans l’électrode et les éventuelles délaminations 

pouvant se produire à l’interface avec le collecteur de courant. 

La procédure pour l’analyse FIB-SEM est résumée en Figure II.19. 

 
Figure II.19: (a) Schéma de la cavité de l’électrode étudiée par FIB-SEM; (b) Schéma des étapes réalisées 

pour l’obtention des images SEM [16]. 

 

La microcavité crée au centre de l’électrode par le FIB possède un volume de 45 x 20 x 50 µm3 

et a été observé par SEM à l’état initial, après un cycle et après dix cycles. Les mesures ont été 

faites dans une station FIB-SEM LYRA3 XMH de Tescan équipée d’une colonne FIB utilisant une 
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source de gallium et un angle de 55˚ entre le FIB et le SEM (le FIB étant situé perpendiculairement 

à la surface de l’échantillon). La station est aussi équipée d’un système d’injection de gaz à 

plusieurs buses 5-GIS de chez Orsayphysics. L’usinage de la cavité a été faite avec un courant 

de 20 nA puis le polissage avec un courant de 10 nA suivi d’un très faible courant à 0,86 nA afin 

d’éliminer toute trace de l’usinage. Ces analyses FIB-SEM ont été réalisées au laboratoire 

d’imagerie avancée de l’INRS-EMT avec le support technique de P. Soucy et de V. Vanpeene. 

 

II.3.8.4 Le 3D-FIB-SEM 

Le 3D-FIB-SEM a aussi été utilisé pendant cette thèse afin d’obtenir un volume à analyser plutôt 

qu’une image et ainsi d’obtenir des informations sur la fraction volumique des différentes phases 

constituant l’électrode. Un volume de 5,7 x 4 x 3 µm3 est analysé avec une taille de voxel de 5 x 

5 x 5 nm3 à partir des images 3D. Cette caractérisation a été faite pour une électrode de scories 

de Si à l’état initial, après 10 cycles et après 200 cycles au laboratoire d’imagerie avancée du 

CLYM (Consortium Lyon Saint-Etienne de Microscopie). Les mesures ont été faites sur une 

station FIB-SEM NVision 40 de Zeiss qui est composée d’une colonne électronique Gemeni I et 

d’une colonne ionique SIINT Zeta Ga+. La station est aussi équipée d’un système d’injection de 

gaz à plusieurs buses 5-GIS de chez Seiko Instruments Inc. NanoTechnology. Une couche de 

carbone a été préalablement déposée sur la surface de l’échantillon afin de protéger sa surface 

durant la coupe de l’échantillon mais aussi pour obtenir des bords supérieurs nets et minimiser 

les artefacts. Trois lignes de référence ont été imprimées dans la couche de carbone à l'aide du 

faisceau d'ions à des fins d'alignement des images. L'imagerie MEB a été réalisée en mode 

électronique rétrodiffusé (BSE) avec une tension d'accélération de 1,5 keV (type EsB Stack). La 

distance de travail est de 5 mm. Le microscope est équipé d’une grille sur laquelle une tension 

de 800 V est appliquée pour filtrer l’énergie des électrons afin d’améliorer la qualité de l’image et 

par conséquent améliorer la résolution spatiale en x, y et z. 

Les tranches sont usinées à une profondeur de ∼20 μm. Cette étape a été réalisée avec un 

courant FIB de 27 nA et une tension d'accélération de 30 keV. Ensuite, le sectionnement FIB en 

série a été effectué avec un courant de 3 nA à 30 keV et avec un pas incrémental de 25 nm. Ces 

analyses FIB-SEM ont été réalisées par T. Douillard et V. Vanpeene et traitées plus tard grâce à 

leur support technique. 
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La reconstruction 3D a été faite avec une taille de voxel de 25 nm3 à partir de la superposition de 

600 images (ou tranches) de 1144 x 819 pixels par image. La durée de préparation des 

échantillons et d'acquisition des images était d'environ 20 heures par échantillon.  

Après l'acquisition, le traitement et l'analyse des images ont été réalisés avec le logiciel Fiji [17]. 
Dans un premier temps, les images ont été alignées sur les lignes de référence afin de corriger 

les légères dérives en x-y. Le contraste de l'image a ensuite été ajusté pour corriger son évolution 

lors de l'ablation (direction z) et l'effet d'ombre (direction y) associé à la géométrie d'acquisition. 

Enfin, les bandes verticales (effet de rideau) sur les images MEB, associées à l'ablation FIB, ont 

été supprimées à l'aide d'un plug-in Fiji utilisant un algorithme variationnel [18]. Plus 

d’informations sur la méthodologie utilisée pour l’analyse quantitative des volumes reconstruits 

sont données dans la section expérimentale de l’article de A. Etiemble et al. [19]. À partir des 

volumes 3D analysés via le logiciel ImageJ, il est possible de remonter aux fractions volumiques 

de différentes composantes segmentables de l’électrode (pores, Si, SiC, additif conducteur, SEI). 

À partir de ces analyses 3D FIB-SEM, il est également possible de quantifier la taille des 

particules, leur rugosité de surface, la taille des pores ainsi que l’épaisseur de la couche de SEI. 

 

II.3.8.5 Le BIB-SEM 

Le BIB-SEM pour Broad Ion Beam-Scanning Electron Microscopy est une technique permettant 

d’observer des coupes transversales de nos électrodes avec une haute résolution. La particularité 

de cette méthode est que la coupe transversale est faite en utilisant un faisceau ionique 

permettant d’usiner plus efficacement (plus rapidement et avec moins de dommage) l’électrode 

que le FIB. L’utilisation d’un courant faible lors du polissage ionique permet d’observer des 

coupes transversales d’électrodes avec une très grande résolution qui n’aurait pas été atteignable 

par FIB-SEM. 

Le mode utilisant les électrons rétrodiffusés BSE a été choisi afin de différencier plus facilement 

les différents constituants de l’électrode. Le MEB utilisé est un Supra 55VP SEM de chez Carl 

Zeiss Microscopy GmbH équipé d’un détecteur EDX de 60 mm2 de chez Oxford Instrument. Les 

analyses ont été faites par Thierry Douillard au laboratoire MATEIS de l’INSA-Lyon (France). La 

coupe transversale par faisceau ionique a été faite en utilisant un BIB Ilion 2 modèle 697 de Gatan 

Inc. Pour minimiser les dommages induits par le BIB comme les effets d’amorphisation, une 
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opération de polissage est nécessaire pendant 4 h avec une énergie de 5 kV suivi de 1 h à 2 kV 

puis enfin 1 h à 500 V.  

 

II.3.9 La microscopie électronique en transmission 

Le Microscopie Electronique en Transmission (MET) a été principalement utilisée pour obtenir 

des informations sur la microstructure des scories de Si après broyage.  

Dans le MET, un faisceau d’électrons va traverser une lame mince contenant l’échantillon et à 

l’aide de lentilles magnétiques les électrons transmis sont focalisés vers un écran. Le MET permet 

d’obtenir une résolution pouvant aller jusqu’à 0,04 Å. Les électrons vont être générés à l’aide d’un 

filament de tungstène ou d’un cristal de LaB6 puis être accélérés via l’application d’une différence 

de potentiel. Ces électrons vont frapper l’échantillon en réagissant avec la matière puis être 

transmis et focalisés vers les lentilles. Ces dernières vont focaliser le faisceau et le faire converger 

vers le plan focal des lentilles puis vers le plan image (Fig. II.20). Le MET possède deux modes 

de fonctionnement :  

- Le mode diffraction 

Ce mode est basé sur le fait que lorsqu’une onde rencontre un cristal il y a diffraction. Ici, les 

électrons vont être vus comme des ondes. La direction de l’onde déviée va dépendre de la nature, 

de l’agencement et de l’orientation des atomes. Ainsi en recueillant plusieurs faisceaux 

d’électrons diffractés dans le plan focal on obtient un cliché de diffraction. Ce mode permet donc 

de connaitre la direction dans laquelle vont les électrons, ce qui permet d’obtenir des informations 

sur l’orientation et l’agencement des cristaux.  

- Le mode image  

Les électrons transmis sont plus ou moins absorbés selon l’épaisseur, la nature chimique ou 

encore la densité locale des éléments présents dans l’échantillon. Ainsi en plaçant un écran dans 

le plan image des lentilles, on peut obtenir une image agrandie de la zone analysée soumise au 

faisceau d’électrons. Grâce à sa très haute résolution, cette méthode permet de visualiser 

l’agencement des plans atomiques et de calculer les distances interatomiques permettant ainsi 

de remonter à la composition chimique. 

 



 118 

Le MET utilisé est un JEOL JEM-2010 FEG opérant à 200 kV et équipé d’une unité de balayage 

avec un détecteur HAADF. Ces analyses ont été faites par Thierry Douillard au laboratoire 

MATEIS de l’INSA-Lyon (France). 

  
Figure II.20: (a) Schéma des principaux composants du MET, (b) Schéma expliquant la transmission des 

électrons ainsi que le plan dans lequel chaque mode d’imagerie fonctionne. 

 

II.3.10 La dilatométrie operando 

Cette méthode permet d’étudier la variation d’épaisseur de l’électrode pendant son cyclage.  

La mesure a été faite au début de la thèse avec la cellule dilatométrique ECD-2 puis en fin de 

thèse avec la cellule ECD-3, commercialisées par la compagnie allemande EL-CELL. La cellule 

électrochimique est couplée à un capteur de déplacement de type LVDT (linear variable 

differential transformer) qui permet de mesurer la variation de l’épaisseur de l’électrode de travail 

sur une hauteur allant jusqu’à 500 µm avec une résolution de 0,05 µm. 

Le principe de cette mesure est basé sur un capteur de déplacement/de mouvement qui va suivre 

la variation d’épaisseur au cours du cyclage. Un schéma du montage de la cellule est présenté 

en Figure II.21. Dans la partie basse de la cellule, une contre-électrode de lithium métallique 

(diamètre= 16 mm, épaisseur= 750 µm, pureté= 99,9 %, Fisher) est déposée sur un fritté en 

céramique d’une épaisseur de 6 mm. Le fritté est poreux et va jouer un rôle de séparateur dans 

cette configuration et de réservoir pour l’électrolyte. L’électrolyte utilisé est le même que celui 

utilisé pour le cyclage de nos électrodes en cellule Swagelok (1 M LiPF6 dans un volume 1 :1 de 

EC :DMC + 10 % en masse de FEC). Le volume d’électrolyte introduit dans cette cellule est de 2 
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mL (vs. 350 µL dans une cellule Swagelok) et se fait par capillarité plutôt que par dépôt direct 

avec une micropipette sur le séparateur. Lors du cyclage, le fritté reste immobile (donc dans une 

position z fixe) afin que le capteur de déplacement prenne en compte seulement la variation 

d’épaisseur de l’électrode de travail. L’électrode de travail est située sur le sommet du fritté dans 

la partie haute de la cellule, entre le capteur et le fritté. Une membrane métallique en aluminium 

est déposée sur le sommet de l’électrode de travail et transmet les variations d’épaisseur selon 

l’axe z au capteur de déplacement. La membrane recouvre l’intégralité de la surface de la cellule 

ce qui permet de prendre en compte tout déplacement par le capteur et évite qu’il y ait un point 

de pression seulement au centre de l’électrode. Un disque d’espacement est ajouté entre 

l’électrode de travail et la membrane afin de remplir l’espace libre et permettre un contact direct 

entre l’électrode de travail et le capteur de déplacement. L’épaisseur du disque d’espacement va 

dépendre de l’épaisseur de l’électrode. Plus elle est importante, plus l’épaisseur du disque 

d’espacement sera faible et inversement. En effet, l’espace libre entre le fritté et la membrane 

reste le même, l’espace est donc comblé dépendamment de l’épaisseur de l’électrode de travail. 

Pour nos électrodes, les tests ont été faits sur des électrodes avec une masse de 2 mg de matière 

active/cm2 ce qui correspond à une épaisseur de 50 à 70 µm selon le matériau. Pour combler cet 

espace, un disque d’espacement d’une épaisseur de 2,3 mm est suffisant pour avoir un bon 

contact mécanique dans l’empilement (électrode de travail – disque d’espacement – membrane 

– capteur de déplacement). Une électrode de référence constituée d’un fil de lithium métallique, 

et en contact direct avec le fritté, est ajoutée perpendiculairement à l’empilement des deux 

électrodes. 

Lors de la lithiation, une expansion volumique va se produire et l’épaisseur de l’électrode va 

augmenter ce qui induit un déplacement vers le haut selon l’axe z enregistré par le capteur. Lors 

de la délithiation, c’est le chemin inverse qui se produit, le capteur va descendre selon l’axe z en 

suivant la diminution d’épaisseur de l’électrode.  

La cellule électrochimique du dilatomètre est contrôlée par un potentiostat/galvanostat VMP3 

(Biologic). Les données dilatométriques sont enregistrées via le logiciel EC-LINK de EL-CELL qui 

permet aussi d’enregistrer les données électrochimiques. Cependant, en raison de la faible 

mémoire tampon du logiciel EC LINK, il est préférable d’enregistrer les données électrochimiques 

en utilisant le logiciel EC-LAB du VMP3. 

Sur le nouveau modèle de cellule électrochimique utilisé, le modèle ECD-3 à la place de l’ancien 

ECD-2, plus précis mais plus difficile à prendre en main, quelques changements notables dans 

la configuration de la cellule ont lieu. Certains aspects améliorés par nos soins avec l’aide de 
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l’électrochimiste d’EL-CELL et certains reflétant des limites de cette technique de caractérisation 

doivent être cités :  

- Il y a un système qui permet aux éventuels gaz produits durant le cyclage d’être évacués afin 

d’éviter tout déplacement produit par la création des gaz, mais ce système ne fonctionne pas. Il 

faut donc que la valve d’évacuation des gaz reste fermée afin d’éviter des fuites. 

- La membrane en aluminium est remplacée par une membrane en cuivre d’environ 100-120 µm 

d’épaisseur car le cuivre fonctionne mieux pour suivre la variation d’épaisseur de l’électrode de 

travail en raison de sa plus grande ductilité. 

- Une couche de séparateur en fibres de borosilicate (i.e. les séparateurs Whatman) est ajouté 

entre le fritté et la contre électrode de lithium afin de servir de réservoir d’électrolyte pour le lithium 

et aussi limiter la formation de dendrites. En revanche cela augmente la polarisation dans la 

cellule alors qu’elle est déjà élevée dû à la présence du fritté.  

- Dans ce modèle, le fritté est plus épais et son diamètre est réduit, ce qui entraine une plus 

grande chute ohmique. 

- La configuration à 3 électrodes est difficile à stabiliser et il a été montré que la configuration à 2 

électrodes, i.e. sans électrode de référence, pouvait donner de meilleurs résultats. 

- La modification la plus importante est le moyen utilisé pour imprégner l’électrolyte dans la cellule. 

Auparavant fait par capillarité, ce qui pouvait poser des problèmes en raison de la faible 

étanchéité de la cellule, il est maintenant déposé directement sur le fritté au moment de 

l’assemblage à l’aide d’une micropipette. Cette méthode est plus facile à mettre en place en raison 

de sa plus grande simplicité. 

- L’épaisseur du substrat de cuivre utilisé pour l’électrode de travail a aussi été étudié afin de 

limiter le plus possible les risques de déformation (courbure) de l’électrode qui peuvent impacter 

la mesure. On a longtemps pensé qu’un cuivre plus épais pouvait limiter les risques de courbure 

de l’électrode dû à la présence d’une bicouche (cuivre-enduction) n’ayant pas la même résistance 

mécanique. Du cuivre plus épais a été testé mais sans succès : celui-ci se retrouvait légèrement 

plié sur les bords de l’électrode lors de la découpe des électrodes, le problème venant donc du 

moyen de découpe. 

- Il convient de souligner qu’avec la cellule dilatométrique, la faible compression exercée sur 

l’électrode de travail q est environ 10 fois plus faible que celle appliquée dans une cellule 

Swagelok (1,3 N dans la cellule dilatométrique vs de 15 à 25 N dans une cellule Swagelok). De 
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fait, l’expansion de l’électrode mesurée en cellule dilatométrique est possiblement plus importante 

que celle ayant lieu lors des cyclages réalisés en cellule Swagelok.  

- Du fait de la résistance ohmique élevée de la cellule dilatométrique, le cyclage de l’électrode 

doit se faire à un faible courant, typiquement à un régime de C/40, afin d’assurer une lithiation 

complète de l’électrode.  

- Avant d’initier le cyclage, la cellule doit être laissée en circuit ouvert durant un minimum de 12 

h afin que l’électrolyte imprègne bien toute la cellule. Ce temps est aussi nécessaire pour mesurer 

la dérive naturelle en z de la cellule qui doit être soustraite de la variation en z mesurée durant le 

cyclage. Cette dérive est typiquement de l’ordre de 10-1 à 10-2 µm/h. 

 
Figure II.21: Schéma de la cellule de dilatométrie ECD-2. 

 

II.3.11 La microscopie optique operando 

La microscopie optique operando est une technique de caractérisation utilisée pour observer la 

surface de nos électrodes pendant leur cyclage. Considérant le faible grossissement du 

microscope optique, ces observations se limitent essentiellement à la formation de macrofissures 

à la surface de l’électrode et son éventuelle délamination.  

Pour ce faire, nous avons utilisé une cellule ECC-Opto-Std de chez EL-CELL qui est adaptée à 

l’observation d’électrodes par microscopie optique ou par spectroscopie Raman operando. Dans 
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cette cellule schématisée en Figure II.22a, la contre-électrode est placée en bas de l’assemblage, 

une membrane en fibres de verre borosilicaté est utilisée comme séparateur et l’électrode de 

travail est placée au sommet de l’empilement. Une vitre en quartz est placée entre la cellule et le 

capot métallique muni d’un trou de 2 mm de diamètre en son centre afin de créer la fenêtre 

optique pour observer l’électrode. Le collecteur de courant utilisé pour l’électrode de travail est 

une grille de cuivre permettent d’observer le matériau d’électrode.  

 

 
Figure II.22: (a) Schéma de la cellule ECC-Opto-Std avec sa configuration usuelle (i.e. avec l’électrode de 

travail au sommet); (b) Schéma de la nouvelle configuration avec l’électrode de travail en bas de la cellule. 
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La cellule est connectée à un potentiostat/galvanostat SP-300 de chez Biologic contrôlé par le 

logiciel EC-LAB et les cyclages sont faits selon les mêmes protocoles que ceux utilisés lors de 

tests de cyclage en cellule Swagelok mais à des densités de courant plus faibles (C/40 voire 

moins). L’observation des électrodes est faite à l’aide d’un microscope MEF4 M de chez Reichert 

utilisant un grossissement de x20 auquel est connecté une caméra DFC320 de chez Leica 

Microsystems Ltd. L’acquisition des images est faite à l’aide du logiciel Image-Pro Plus 5.1 pour 

contrôler le contraste de l’image ainsi que du logiciel Super Macro qui permet de programmer 

une macro afin d’automatiser l’acquisition des images. 

Ce modèle proposé par le constructeur ne convient pas pleinement à nos électrodes de silicium 

en raison de l’importante expansion volumique qui empêche une bonne observation à travers la 

fenêtre optique (problème de variation du focus du microscope et de perte de contact électrique 

entre le matériau et la grille). C’est pourquoi plusieurs modifications importantes ont été 

apportées. L’empilement a été inversé et l’électrode de travail se retrouve en bas (Fig.II.22b). Un 

trou d’un diamètre de 3,5mm est fait au centre de la contre-électrode de lithium (son diamètre 

initial est de 10 mm) d’une épaisseur de 75 µm d’épaisseur et sur laquelle est placé un collecteur 

de courant de Cu de 125 µm d’épaisseur ayant également un trou d’un diamètre de 3,5 mm. Le 

Cu et le Li sont percés en même temps à l’aide d’une poinçonneuse manuelle. Un trou plus petit 

d’un diamètre de 2,5 mm est aussi percé au centre du séparateur (2 couches de séparateur 

Whatman GF/D (d= 10 mm)) afin que le champ de vision soit libéré et permettre l’observation de 

la surface de l’électrode de travail. Le fait que le diamètre du trou dans le séparateur soit plus 

faible que celui du lithium permet de limiter l’apparition au niveau du trou du séparateur de 

dendrites de lithium se formant au niveau de la contre-électrode de lithium. Aucune grille de cuivre 

n’est utilisée comme collecteur de courant de l’électrode de travail puisque celle-ci se retrouve en 

bas de l’empilement et donc une feuille de Cu usuelle peut être utilisée comme collecteur de 

courant de nos électrodes. En dessous de l’électrode de travail, un ressort supplémentaire a été 

installé entre le cuivre et le piston-ressort situé au bas de la cellule. Il permet d’ajouter une 

pression supplémentaire afin de maintenir une meilleure compression sur l’empilement. 

Cependant ce ressort ajoute une pression centrée en un seul point ce qui peut amener l’électrode 

à se plier légèrement. Si la surface de l'électrode est irrégulière, le microscope indique une 

différence de netteté entre le centre et les bords de l'image. Cette différence empêche un réglage 

optimal de la mise au point, conduisant à une détérioration de la qualité de l'image obtenue. Pour 

contrer cela, une calle de cuivre supplémentaire d’une épaisseur de 250 µm et d’un diamètre de 
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10 mm est ajouté entre le cuivre du collecteur de courant (e= 25 µm) et le ressort afin de supporter 

la pression du ressort. Les collecteurs de courant en cuivre utilisés lors de cette thèse proviennent 

de chez Alfa Aesar ou Fisher.  

Une autre difficulté importante de cette cellule est la présence d’une bulle de gaz qui se crée lors 

de la formation de la SEI pendant la première décharge et qui se retrouve dans le champ de 

vision (Fig. II.23).  

 
Figure II.23: Photo de la cellule de microscopie avec la présence d’une bulle de gaz obstruant le champ de 

vision, la photo est prise après la première lithiation lorsque la mesure a été arrêtée. 

 

Il devient alors impossible d’obtenir des images nettes lorsque celle-ci obstrue le champ. Deux 

méthodes ont été utilisées pour essayer d’éliminer la bulle :  

1ere méthode : le cyclage est stoppé en fin de décharge puis la cellule est ouverte en boite à gants 

afin de renouveler l’électrolyte, ce qui par conséquent laisse le gaz s’échapper. Le cyclage est 

ensuite relancé. Cependant, il est très compliqué voire impossible de retrouver la surface 

observée précédemment. Ainsi, l’observation est faite dans les cycles subséquents sans avoir 

les images de la première lithiation. À noter que du gaz continue de se produire en plus petite 

quantité pendant la suite du cyclage. 

2eme méthode : on utilise une petite calle entre la surface du microscope et le support 

d’observation du microscope afin de créer un angle très faible (environ 1˚) ce qui fait pencher la 

bulle dans les espaces vides de la cellule et l’empêche de se retrouver dans le champ de vision. 

Cependant, la surface de l’électrode n’est plus parfaitement plane et par conséquent un des bords 

de l’image n’a pas la même profondeur de champ que le bord opposé ce qui réduit un peu la 

fenêtre d’observation de l’électrode. En revanche, cela évite de remonter la cellule en boite à 
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gants et permet d’obtenir des images lors de la première lithiation. Il s’avère que cette seconde 

méthode est plus facile à mettre en place que la première et a été préférée.  

Les images ont été compilées en vidéos à l’aide du logiciel ImageJ. La fonction d’amélioration du 

contraste local CLAHE (size = 127, max slope = 2) peut être utilisée lorsque les images 

enregistrées manquent de contraste.  

 

II.3.12 Mesures de masse et d’épaisseur des électrodes après cyclage 

Afin d’évaluer la dégradation de nos électrodes au cours du cyclage, la variation de leur masse 

et de leur épaisseur après un certain nombre de cycles (typiquement entre 1 et 200 cycles) a été 

mesurée. Ces mesures sont complémentaires des analyses MEB post-mortem.  

Après cyclage, les batteries sont ouvertes en boite à gants et l’empilement est désassemblé afin 

de récupérer l’électrode de travail. Celle-ci est ensuite immergée durant plusieurs minutes dans 

du DMC (Sigma-Aldrich) qui est renouvelé une fois. Ce rinçage permet d’éliminer l’électrolyte 

imprégné dans l’électrode ainsi que les fibres du séparateur restées collées à l’électrode. Les 

électrodes sont ensuite séchées dans la boite à gants en les déposant sur des papiers Kimwipes 

pendant quelques minutes. Leur masse est mesurée à l’aide d’une balance ME104 de chez 

Mettler Toledo dont la précision est de 0,1 mg. À noter que la balance est située dans la boite à 

gants, toutefois, cette situation ne s’est pas présentée systématiquement au cours de la thèse 

puisque la balance était située à l’extérieur durant la première moitié de la thèse. Initialement, les 

électrodes étaient immergées dans le DMC puis séchées dans la boite à gants avant d’être sorties 

rapidement puis pesées immédiatement. Cette méthode n’était pas idéale car l’électrode réagit 

très rapidement au contact de l’air, ce qui augmente sa masse. Une étude faite dans notre 

laboratoire a montré une augmentation de la masse d’environ 50 % après seulement 30 minutes 

d’exposition à l’air. Étant donné que la boite à gants et la balance sont situées très proches, le 

problème est minimisé car l’électrode ne reste que quelques secondes à l’air, mais sa masse croit 

de manière visible/perceptible lorsqu’elle est laissée trop longtemps sur la balance.  

Concernant la mesure de l’épaisseur de l’électrode, celle-ci est mesurée avec un micromètre 

(pied à coulisse 293-240, Mitutuyo) dont la précision est de 1 µm. Cette mesure est faite dans la 

boite à gants. Les observations MEB de la section transversale des électrodes permet également 

de déterminer leur épaisseur. Cependant, cette méthode est plus délicate car elle exige une 

coupe transversale nette des électrodes. Plusieurs méthodes de découpe des électrodes ont été 
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testées : la découpe simple au scalpel ou à la lame de rasoir, la découpe après immersion dans 

l’azote liquide, etc. Quelle que soit la méthode, une délamination de l’électrode est souvent 

observée. Qui plus est, comme indiqué plus haut, l’électrode réagit à l’air ce qui peut également 

biaiser sa mesure d’épaisseur. La mesure d’épaisseur à l’aide d’un micromètre est donc la 

méthode privilégiée.  
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III RÉSULTATS ET DISCUSSION 

Ce chapitre présente les résultats expérimentaux obtenus durant cette thèse et est divisé en trois 

parties. La première partie est dédiée à l’étude approfondie de la poudre de scorie de Si broyée 

20 h, incluant sa composition, sa microstructure, ses performances électrochimiques et son 

évolution morphologique au cours du cyclage. La deuxième partie porte sur l’impact du temps de 

broyage sur les caractéristiques microstructurales, morphologiques et électrochimiques de la 

poudre de scorie de Si. La dernière partie est une étude de composites Si/SiC/Gr également 

produits par broyage mais à partir de poudres de Si, SiC et graphite selon différents ratios avec 

pour objectif de mieux comprendre le rôle du SiC sur leur comportement électrochimique. 

 

III.1  Étude des scories de silicium avant et après broyage de 20 h 

Cette partie est dédiée à l’étude des scories de silicium tels que reçus et après un broyage à 

haute énergie de 20 h. Ce temps de broyage a été initialement fixé sur la base des travaux 

précédents réalisés par notre équipe sur des poudres de Si commerciales qui ont montré qu’une 

durée de broyage de 20h était la durée optimale pour maximiser les performances 

électrochimiques du silicium [1].  

Dans un premier temps, une caractérisation chimique, structurale et morphologique de la poudre 

de scories de Si avant et après broyage est présentée. Elle est suivie par une caractérisation 

morphologique et microstructurale de l’électrode à l’état initial obtenue à partir de la poudre de 

scories de Si broyée 20 h. Dans un troisième temps, ses performances électrochimiques sont 

étudiées en détail. Dans la quatrième et dernière partie, l’évolution de la morphologie et de la 

microstructure de l’électrode au cours du cyclage est présentée. 

 

III.1.1 Caractérisation de la poudre 

III.1.1.1 Composition chimique 

III.1.1.1.1/ Teneur en SiO2 

La teneur en oxygène de la poudre de départ, déterminée par analyse LECO, est de 0,50 

pourcent en poids (% pds). En assumant que l’oxygène provient essentiellement de la couche 
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native de SiO2 présent à la surface des particules de silicium, la teneur en SiO2 de la poudre de 

départ est estimée à 1,1 % pds selon l’équation : 
Équation III.1: Calcul de la teneur en SiO2 

𝑓𝑓𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆2 =
𝑓𝑓𝑂𝑂

2 𝑀𝑀𝑂𝑂
× 𝑀𝑀𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆2 

avec fSiO2 et fO les fractions massiques de SiO2 et O; MO et MSiO2 les masses molaires de O et 

SiO2 exprimées en g/mol. 

Après broyage, sa teneur en oxygène est de 1,49 % pds soit une teneur en SiO2 estimée à 2,8 

% pds. Cette augmentation peut s’expliquer par l’augmentation de la surface effective de la 

poudre à la suite de son broyage (voir plus loin). En effet, bien que le broyage soit effectué sous 

atmosphère inerte (argon), les nouvelles surfaces crées lors du broyage sont susceptibles de 

réagir avec l’oxygène lors de l’ouverture du creuset à l’air libre. 

 

III.1.1.1.2/ Teneur en Si, SiC et C 

La composition massique de la poudre de départ déterminée par méthode gravimétrique est de 

65 % Si+SiO2, 31 % SiC et 4 % C. Considérant que sa teneur en SiO2 est de 1% pds, on obtient 

donc la composition massique initiale suivante : 64 % Si, 31 % SiC, 4 % C et 1% SiO2. 

Pour la détermination de la composition de la poudre après broyage, plusieurs problèmes sont 

apparus. En effet, après broyage, certaines particules ont une taille submicrométrique, les 

rendant particulièrement réactives. De fait, leur dissolution dans l’acide chaud fut compromise, la 

réaction s’étant emballée plusieurs fois. De plus, les filtres utilisés lors de la filtration Büchner 

laissaient passer certaines particules trop petites pour être retenues. C’est pourquoi la 

composition de la poudre après 20 h de broyage a été calculée de manière théorique en 

considérant que la quantité de carbone initiale réagit entièrement avec le silicium pour former du 

carbure de silicium. Ceci a été prouvé par plusieurs techniques de caractérisation comme l’ATG 

ou la DRX (voir plus loin).  

Ainsi, le calcul de la composition finale en Si et SiC est fait de la manière suivante :  

 
Équation III.2: Calcul de la fraction finale de Si 

𝑓𝑓𝑆𝑆𝑆𝑆 𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓 = (
𝑓𝑓𝑆𝑆𝑆𝑆+𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆2 𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖 − 𝑓𝑓𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆2 𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓

𝑀𝑀𝑆𝑆𝑆𝑆
−
𝑓𝑓𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶 𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖

𝑀𝑀𝐶𝐶
) × 𝑀𝑀𝑆𝑆𝑆𝑆 
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Équation III.3: Calcul de la fraction finale de SiC 

𝑓𝑓𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆 𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓 = (
𝑓𝑓𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆 𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖

𝑀𝑀𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆
+
𝑓𝑓𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶 𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖

𝑀𝑀𝐶𝐶
) × 𝑀𝑀𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆 

avec fSi, fSiO2 et fSiC les fractions massiques de Si, SiO2 et SiC; MSi, MC et MSiC les masses molaires 

de Si, C et SiC exprimées en g/mol. 

La composition de la poudre de scories de Si avant et après broyage est la suivante :  

 
Tableau III.1: Composition de la poudre de scories de Si avant et après 20 h de broyage. 

% pds Si SiC C SiO2 

Avant broyage 64 31 4 1 

Après broyage 53 44 0 3 

 

III.1.1.1.3/ Analyse thermogravimétrique (ATG) 

Les ATG réalisées sous atmosphère d’oxygène sur les scories de silicium avant et après broyage 

de 20 h ont donné les résultats suivants :  
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Figure III.1: Analyse thermogravimétrique sous O2 des scories de silicium (a) avant et (b) après broyage. 

 

La courbe ATG de la poudre de scorie de Si avant broyage (Fig. III.1a) montre une diminution de 

la masse à partir de ∼ 650˚C qui est due à la perte du carbone via son oxydation pour produire 

du CO2 (g). Cette perte de masse est de 4,3 % ce qui correspond à la teneur en C trouvée 

précédemment via les analyses gravimétriques. L’augmentation de masse débutant vers 900˚C 
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correspond à l’oxydation du silicium pour former du SiO2. Étant donné qu’aucun plateau n’est 

atteint et que son oxydation continue donc au-delà de la température maximale pouvant être 

atteinte par l’appareil, la quantité de Si présent dans la poudre n’a pu être mesurée par ATG. 

La Figure III.1b montre la courbe ATG enregistrée sur les scories de silicium broyé 20 h. On 

observe un gain de masse débutant autour de 500˚C et évoluant de manière exponentielle. Cette 

augmentation de la masse résulte de l’oxydation du Si en SiO2 mais comme dans le cas 

précédent, il est impossible de déterminer la quantité de Si dans l’échantillon du fait de l’absence 

de plateau. L’information importante se dégageant de ce résultat est l’absence de diminution de 

la masse autour de 700˚C. Cela confirme bien que lors du broyage de 20 h, tout le carbone 

initialement présent a réagi avec une partie du silicium présent pour former du SiC. 

 

III.1.1.2 Microstructure 

III.1.1.2.1/ Analyse par diffraction des rayons X (DRX) 

La Figure III.2 montre les diffractogrammes RX de la poudre de scories de silicium avant et après 

broyage. 

 

Figure III.2: Diffractogrammes RX de la poudre de scories de Si avant et après broyage de 20 h. 
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Avant broyage, des pics correspondants aux phases cristallines de Si, C et SiC sont observés. 

Après 20 h de broyage, le pic de diffraction du carbone à 26,4° n’est plus détecté et une 

importante diminution de l’intensité des pics de la phase Si est observée contrairement aux pics 

de la phase SiC. Cela suggère que le carbone et le silicium ont réagi ensemble pendant le 

broyage pour former du carbure de silicium comme déjà observé dans plusieurs travaux utilisant 

le broyage mécanique à haute énergie comme méthode de synthèse du SiC [2-5]. Cette réaction 

est confirmée par une analyse DRX faite à partir d’un mélange équi-massique de poudres de 

graphite et de Si, enregistrée après différents temps de broyage (1, 5, 10, 20 et 40 h) et montrée 

en Figure III.3. La formation de SiC est initiée à partir de 5 h de broyage et est complétée après 

20 h. La disparition de la phase carbone observée sur le diffractogramme après broyage vient 

supporter le résultat obtenu par l’ATG montrant l’absence de perte de masse associée à 

l’oxydation du carbone élémentaire sur la poudre broyée 20 h et donc que le carbone initialement 

présent a bien réagi en totalité. À noter aussi sur la Figure III.3 l’absence de pics DRX de Si 

après 20 h de broyage malgré le fait que le Si est initialement présent en excès par rapport au C 

(ratio massique Si/C de 1 soit un ratio molaire de 2,3). Ceci indique qu’après 20 h de broyage, le 

Si est présent sous forme amorphe ou/et sous forme de nanocristaux dispersés dans la phase 

SiC, non détectables par DRX du fait de leur petite taille.  

 
Figure III.3: Diffractogrammes RX après différents temps de broyage (de 0 à 40 h) d’un mélange de poudre de 

Si et de C avec un ratio massique de 1:1. 
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Un élargissement des pics de diffraction est aussi observé sur les phases de Si et SiC après 

broyage ce qui indique une diminution de la taille des cristallites et une augmentation de leur taux 

de micro-contraintes liées à la déformation du réseau cristallin. D'après la largeur à mi-maximum 

(FWHM) des pics de diffraction et en utilisant la méthode de Hall-Wagner [6A], la taille moyenne 

des cristallites du SiC diminue de 47 à 12 nm et leur taux de micro-contraintes augmente de 0,04 

à 0,20 %. Pour la phase Si, la taille moyenne des cristallites diminue de 61 à 12 nm et le taux de 

micro-contraintes augmente de 0,03 à 0,74 % (Tableau III.2). 
 

Tableau III.2: Taille moyenne des cristallites et du taux de micro-contraintes des phases Si et SiC avant et 
après broyage calculés en utilisant le modèle de Hall-Wagner et une déconvolution des pics selon un 

affinement de Voigt. 

 
Phase Si Phase SiC 

Tailles des 
cristallites (nm) 

Taux de micro-
contraintes (%) 

Tailles des 
cristallites (nm) 

Taux de micro-
contraintes (%) 

Avant broyage 61 ± 27 0,03 ± 0,02 47 ± 18 0,04 ± 0,03 
Après broyage 12± 4 0,74 ± 0,08 12 ± 3 0,24 ± 0,20 

 
À noter que la structure du SiC est complexe. Il existe en effet plus de 200 polytypes résultants 

majoritairement de défauts d’empilement [6B,6C].  

La forme la plus commune est le SiC cubique à faces centrées appelé β-SiC, toutes les autres 

formes sont appelées α-SiC. Dans notre cas, deux formes ont pu être distinguées suite à 

l’affinement Rietveld des diffractogrammes RX (Figure III.4) : le 3C-SiC (β-SiC) et le 6H-SiC (α-

SiC).  

  

Figure III.4: Affinement Rietveld des diffractogrammes RX de la poudre de scorie de Si avant (a) et après 
broyage (b). 
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La taille des cristallites, le taux de micro-contraintes et les paramètres de maille des différentes 

phases ont aussi pu être calculés par affinement Rietveld. Les résultats sont donnés dans le 

Tableau III.3. 

 
Tableau III.3: Taille moyenne des cristallites et du taux de micro-contraintes des phases Si, 6H-SiC, 3C-SiC et 

2H-C avant et après un broyage de 20 h déterminés à partir des affinements Rietveld. 

 Avant broyage Après broyage 

Phase 
Tailles des 
cristallites 

(nm) 

Taux de 
micro-

contraintes  
(%) 

Paramètre 
de maille 

(Å) 

Tailles des 
cristallites 

(nm) 

Taux de 
micro-

contraintes 
(%) 

Paramètre 
de maille 

(Å) 

Si 98 0,07 a=5,43 13 0,17 a=5,39 

SiC 6H 
(α-SiC) 

30 0,05 
a=3,08 

c=15,06 
8 0,24 

a=3,08 

c=15,12 

SiC 3C 
(β-SiC) 

168 0,04 a=4,36 29 0,04 a=4,36 

C 
(2H-C) 

385 0,20 
a=2,47 

c=6,73 
- - - 

 
L’affinement Rietveld nous montre des résultats assez similaires à ceux obtenus via la méthode 

de Hall-Wagner, c’est-à-dire une diminution de la taille des cristallites et une augmentation des 

micro-contraintes après un broyage de 20 h. Le paramètre de maille de la phase de Si est 

légèrement modifié après broyage. Il passe de 5,43 à 5,39 Å ce qui peut avoir un impact sur les 

propriétés du matériau. Cela peut notamment affecter des caractéristiques telles que sa densité, 

sa compacité ou sa conductivité thermique et électrique [7-9A]. Par exemple, une augmentation 

du paramètre de maille va induire une diminution de conductivité électrique [9B] et thermique 
[9C]. 

La diminution importante de l'intensité des pics de diffraction du Si suite au broyage peut 

également refléter l'amorphisation partielle de la phase Si, car il est bien connu que le broyage à 

haute énergie du Si est susceptible d’induire son amorphisation [10]. Le ratio Si amorphe / (Si 

cristallin + Si amorphe) a été calculé par déconvolution du diffractogramme RX (voir la section 

3.6 du chapitre II pour plus de détails). Avant broyage, la déconvolution (non montrée) ne permet 

pas de mettre en évidence la présence de Si amorphe et par conséquent la phase Si présente 
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dans les scories de Si non-broyé est considérée comme 100 % cristalline. Par contre, les 

composantes a-Si et c-Si sont clairement visibles après broyage (Figure III.5a). L’intégration de 

ces deux composantes permet d’estimer le taux d’amorphisation du Si à environ 74 % lorsque la 

déconvolution est faite sur les 3 premiers pics et à 73 % lorsqu’elle est faite sur le premier pic. À 

noter que la fraction de Si qui est considérée ici comme amorphe inclut les cristallites de Si d’une 

taille inférieure à 5 nm, qui est la limite de la résolution de l’appareil DRX. Cette amorphisation 

peut s’expliquer par les nombreux défauts structuraux et fracturations produits par les chocs 

répétés des billes sur les particules de Si. Étant donnéleur grande dureté, les particules de SiC 

sont susceptibles d’accentuer ces processus, favorisant l’amorphisation du silicium. En effet, le 

broyage d’une poudre de Si dans les mêmes conditions (20 h au broyeur Spex) conduit à un taux 

d’amorphisation du Si plus faible soit 52 %, déterminé par la même méthode de déconvolution de 

son diagramme RX (Fig. III.5b). 
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Figure III.5: Déconvolution du diffractogramme RX (a) des scories de Si et (b) du Si broyés 20 h. 

 

L’affinement Rietveld peut être aussi utilisé pour calculer le taux de a-Si lorsque la composition 

de la poudre est connue (voir section 3.6 du chapitre II pour plus de détails). Après un broyage 

de 20 h, un taux de a-Si de 84 ± 3 % a été calculé via l’affinement Rietveld. Ainsi, entre l’affinement 

Rietveld et la méthode par déconvolution ‘’manuelle’’ des pics DRX, une différence de 10 % existe 

sur le taux de a-Si. Cet écart reste acceptable considérant les limitations liées à la détermination 

précise du taux d’amorphisation d’un matériau par DRX. Nous avons tenté de déterminer plus 

précisément le taux de a-Si en utilisant d’autres techniques telles que la spectroscopie Raman et 

la calorimétrie différentielle à balayage (DSC) mais ces mesures n’ont pas été concluantes.  

 

 

III.1.1.2.2/ Analyse par spectroscopie Raman 

La Figure III.6 montre le spectre Raman obtenu pour la poudre de scories de silicium avant 

broyage. Il présente un seul pic visible autour de 520 cm-1 correspondant la bande TO 

(Transversal Optic) du silicium cristallin. Aucun épaulement n’est observé autour de 480 cm-1 qui 

pourrait être associé au silicium amorphe. Ceci confirme l’absence de Si amorphe dans le 
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matériau de départ. Aucun signal Raman n’a été détecté lors de la mesure effectuée sur la poudre 

broyée (non-montré). Cette absence de signal Raman peut être causée par la fluorescence du 

matériau qui se superpose au signal Raman. Cette fluorescence peut être due à des impuretés 

présentes dans la poudre ou aux propriétés intrinsèques du matériau. La présence d’une surface 

rugueuse résultant du broyage peut aussi perturber la diffusion des photons Raman et par 

conséquent entrainer une diminution du signal observé [11]. 
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Figure III.6: Spectre Raman de la poudre de scorie de Si avant broyage. 

 

III.1.1.2.3/ Analyse par microscopie électronique à transmission (MET) 

Pour aller plus loin dans l’analyse de la microstructure, une analyse par MET a été réalisée sur 

les particules de scories de silicium broyées 20 h. Les Figures III.7a et III.7b montrent 

respectivement une image MET d'une zone de SiC et d'une zone de Si, avec le cliché de 

diffraction associé en haut à droite. Ces analyses MET des zones SiC et Si montrent qu'il existe 

des domaines cristallisés de taille nanométrique dans chacune des deux zones. Le cliché de 

diffraction révèle la présence de silicium et de carbure de silicium cristallisant tous les deux dans 

une maille cubique à faces centrées. La DRX a révélé plus haut que la diffraction du SiC se fait 

aussi dans une maille hexagonale mais cette phase n’est pas clairement identifiée par MET.  

La Figure III.7c montre une image MET-ADF (ADF pour Annular Dark Field, i.e. détection en 

champ sombre annulaire). Cette image est le résultat de la fusion de 4 images de la même zone 

utilisant une sélection de différentes ondes diffractées. Il y a 4 couleurs différentes sur l’image 

compilée correspondantes chacune à une onde diffractée. La présence de zones brillantes sur 
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l’image met en évidence la présence de nano-zones diffractantes de taille variable réparties 

aléatoirement. Cela confirme que des domaines nanocristallisés de Si et de SiC existent dans la 

poudre broyée. Cela montre aussi qu’après broyage, des nano-domaines cristallins de Si sont 

encore présents, ce qui signifie que le silicium préserve une certaine cristallinité.  

Sur la Figure III.7d, on observe une zone riche en Si en haut et une zone riche en SiC en bas de 

l’image. L’interface entre les deux domaines n’est pas parfaitement définie mais suffisamment 

pour que les deux domaines soient discernables. Cela montre que des domaines de SiC et de Si 

coexistent dans une même particule. La Figure III.7e est focalisée sur la zone SiC. Sa structure 

cristalline est parfaitement définie, l’orientation des plans atomiques selon la direction (111) est 

clairement visible et sa distance interréticulaire d111 est de 2,522 Å, en accord avec la valeur 

théorique (d111 β-SiC = 2,516 Å [12]). La Figure III.7f montre une zone de Si beaucoup plus 

désordonnée où certains plans atomiques sont visibles mais  ne sont pas aussi bien définis. Sur 

la Figure III.7g, on observe une cristallite de Si plus ordonnée (d111= 3,148 Å en accord avec la 

valeur théorique de 3,138 Å [12]) d’une taille d’environ 5 nm incorporée dans une matrice de Si 

désordonnée qui peut être assimilée à du Si amorphe.  

 

Figure III.7: Images MET d’une zone riche en SiC (a) et en Si (b) avec cliché de diffraction inclus en haut à 
droite. Image MET-ADF compilée de 4 images associées à différentes ondes diffractantes (c). Images MET 

d’une zone Si/SiC avec zoom sur les plans atomiques d’une zone riche en SiC (e) et d’une zone riche en Si (f-
g). 
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III.1.1.3 Morphologie 

III.1.1.3.1/ Analyse granulométrique 

D’après l’analyse granulométrique montrée en Figure III.8 et dont les valeurs Dv10, Dv50 et Dv90 

sont rassemblées dans le Tableau III.4, le diamètre des particules de scories de silicium avant 

broyage varie entre 1 et 600 μm avec 2 populations majoritaires, centrées autour de 40 et 200 

μm (courbe a). Après broyage (courbe b), la distribution de taille varie entre 0,1 et 200 μm avec 

encore 2 populations centrées à environ 1 et 40 μm. Une désagglomération des larges particules 

est observée après une étape supplémentaire de broyage utilisant un broyeur planétaire Fritsch 

pendant 1 h comme cela est fait pour la préparation de nos encres d’électrode (courbe c). Cela 

suggère qu’il y a une désagglomération des particules de scories de Si broyées lors de la 

préparation des encres. Pour casser les agglomérats résiduels, une étape supplémentaire de 

sonification pendant 30 min peut être effectuée ; cela permet d'obtenir une population unique bien 

définie (courbe d) centrée autour de ∼1 μm.  
Tableau III.4: Dv10, Dv50 et Dv90 extraites des analyses PSD. 

 Dv10 (μm) Dv50 (μm) Dv90 (μm) 

Initial 7,8 70 295 

20 h Spex 1,3 19 76 
20 h Spex + 1 h Fritsch 0,4 1,3 4,7 
20 h Spex + 1 h Fritsch + 

30 min sonification 0,5 1,1 2,1 
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Figure III.8: Courbes de distribution du diamètre des particules de la poudre de scories de Si à l'état initial 
(courbe a), après broyage au Spex pendant 20 h (courbe b), après désagglomération subséquente à l'aide 

d'un mélangeur Fritsch pendant 1 h (courbe c), suivie d'un traitement aux ultrasons pendant 30 min (courbe 
d). 

 

III.1.1.3.2/ Analyse BET 

Avant broyage, la surface spécifique de la poudre de scories de silicium est de 0,54 ± 0,02 m2/g. 

Après broyage, elle augmente à 6,95 ± 0,09 m2/g (i.e. 14 fois plus grande) en accord avec la 

diminution de la taille des particules.  

 

III.1.1.3.3/ Observations MEB-EDX 

La Figure III.9 montre des images MEB et des cartographies EDX pour les éléments Si (cyan) et 

C (rouge) de la poudre de scories de Si avant et après broyage. La poudre de scories de Si non-

broyée est constituée de particules de formes et de tailles diverses. Des régions riches en Si et 

en C de plusieurs dizaines de micromètres sont détectées sur les images EDX, confirmant son 

inhomogénéité chimique liée à la présence de particules individuelles de Si, SiC et C. La poudre 

de scories de Si après broyage est constituée d'agglomérats polydispersés composés de 

particules submicrométriques plus ou moins liées entre elles (Figure III.9b), résultant des 

processus répétés de fracturation/soudure à froid survenant au cours du broyage. Ces processus 

mécaniques, en plus d’induire la réaction entre C et Si pour former SiC, entraînent une 
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augmentation significative de l'homogénéité chimique de la poudre, comme le montre les images 

de cartographie élémentaire du Si et du C.  

Par ailleurs, 1,5 % en masse de fer a été détecté par EDX dans la poudre broyée. Cette 

contamination en fer provient de l'érosion des outils de broyage (creuset, billes) en acier 

inoxydable qui est possiblement accentuée par la très grande dureté du SiC (12 fois plus dur que 

l'acier inoxydable).  

 
Figure III.9: Images MEB en mode électrons secondaires et cartographies EDX pour les éléments Si (cyan) et 

C (rouge) de la poudre de scories de silicium (a) avant broyage et (b) après 20 h de broyage. 

 

III.1.2 Caractérisation de l’électrode avant cyclage 

L’électrode est constituée de 73,1 % en masse de scorie de Si broyée 20 h (53 % Si, 44 % SiC 

et 3 % SiO2), 11 % de GnP, 7,3 % de CMC, 7,6 % d’acide citrique et 1,0 % de KOH.  

III.1.2.1 Densité-porosité 

La densité de l’électrode est déterminée à partir de la mesure de sa masse et de son épaisseur. 

Ainsi, pour une électrode (excluant le collecteur de courant) ayant une masse de 2,15 mg, une 

épaisseur de 32,5 µm et une surface de 0,785 cm2, on obtient une densité de 0,843 g/cm3 selon 

l’équation : 
Équation III.4: Calcul de la densité expérimentale de l'électrode. 

𝑑𝑑𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 =
𝑚𝑚𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐

𝑒𝑒𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 × 𝑆𝑆𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒
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=
2,15 10−3

32,5 10−4 × 0,785
= 0,843 

Sa porosité est alors estimée à partir de sa densité expérimentale et de sa densité théorique, 

calculée comme suit : 
Équation III.5: Formule de la densité théorique de l'électrode - 1/2 

𝑑𝑑𝑡𝑡ℎ𝑒𝑒𝑒𝑒 = �𝑑𝑑𝑖𝑖
𝑖𝑖

𝑓𝑓𝑣𝑣𝑖𝑖  𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠 𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙 𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓 𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣  

Équation III.6: Formule de la densité théorique de l'électrode - 2/2 

1
𝑑𝑑𝑡𝑡ℎ𝑒𝑒𝑒𝑒

= �
𝑓𝑓𝑚𝑚𝑖𝑖

𝑑𝑑𝑖𝑖𝑖𝑖

 𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠 𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙𝑙 𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓 𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚 

Équation III.7: Calcul de la densité théorique de l'électrode 

1
𝑑𝑑𝑡𝑡ℎ𝑒𝑒𝑒𝑒

=
𝑓𝑓𝑚𝑚𝑆𝑆𝑆𝑆

𝑑𝑑𝑆𝑆𝑆𝑆
+
𝑓𝑓𝑚𝑚𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆2

𝑑𝑑𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆2
+ 
𝑓𝑓𝑚𝑚𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆

𝑑𝑑𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆
+
𝑓𝑓𝑚𝑚𝐺𝐺𝐺𝐺𝐺𝐺

𝑑𝑑𝐺𝐺𝐺𝐺𝐺𝐺
+
𝑓𝑓𝑚𝑚𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶

𝑑𝑑𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶
+
𝑓𝑓𝑚𝑚𝐴𝐴𝐴𝐴

𝑑𝑑𝐴𝐴𝐴𝐴
+
𝑓𝑓𝑚𝑚𝐾𝐾𝐾𝐾𝐾𝐾

𝑑𝑑𝐾𝐾𝐾𝐾𝐾𝐾
 

                          =   
0,387
2,33

+
0,022
2,65

+ 
0,322
3,21

+
0,110
2,26

+
0,073
1,55

+
0,076
1,66

+
0,010
2,04

= 0,4212 

Donc : 

𝑑𝑑𝑡𝑡ℎ𝑒𝑒𝑒𝑒 =  
1

0,4212
= 2,374 

Ainsi avec les valeurs obtenues, on peut calculer la porosité :  
Équation III.8:Calcul de la porosité 

𝜀𝜀 = 1 −
𝑑𝑑𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒

𝑑𝑑𝑡𝑡ℎ𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒
 

𝜀𝜀 = 1 −
0,843
2,374

= 64 % 

III.1.2.2 Observations BIB-SEM/EDX 

Les Figures III.10 et III.11 montrent des coupes transversales de l’électrode obtenue par BIB-

SEM (en mode BSE). Le polissage ionique permet d’observer les éléments présents dans 

l’électrode avec une excellente résolution. Les particules de scories de silicium constituées de Si 

(gris clair) et de SiC (gris plus foncé) sont de forme très irrégulière et ont une taille entre 0,2 et 5 

μm. L’additif conducteur constitué d’empilements de feuillets de graphène (∼5-10 μm de longueur 

et ∼0,1-1 μm d'épaisseur) est aussi clairement identifiable. Le liant CMC faisant la liaison entre 

les particules de scories de Si peut lui aussi être observé grâce à la haute résolution des images 
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à fort grossissement (Fig. III.10d). La Figure III.11 montre que l’additif conducteur et le liant sont 

dispersés de manière homogène dans l’électrode.  

 
Figure III.10: Images BIB-SEM (mode BSE) transversales de l’électrode à différents grossissements. 

 
Figure III.11: (a) Image BIB-SEM (mode BSE) en coupe transversale de l’électrode et (b) Segmentation de 

l’image avec les feuillets de graphène GnP en jaune et le liant CMC en bleu. 



 145 

 

Comme le montrent également les images BIB-SEM et cartographies EDX montrées en Figure 
III.12, la grande majorité des particules de scories de silicium broyées 20 h sont constituées d’un 

mélange de Si et SiC, où les inclusions de SiC d’une taille variant entre quelques dizaines de nm 

à ∼1 µm sont incorporées dans une matrice de Si. Ce type de morphologie peut s’expliquer par 

la grande dureté des particules de SiC (dureté de 9,5 dans l’échelle de Mohs) qui doit favoriser 

leur incorporation dans les particules de Si plus molles (dureté de 7 dans l’échelle de Mohs) lors 

du broyage. À noter que ces inclusions de SiC proviennent principalement des particules de SiC 

initialement présentes dans les scories de Si et que le SiC formé durant le broyage (par réaction 

entre le Si et C, voir section 1.1.2 de ce chapitre) a probablement une taille nanométrique qui le 

rend plus difficilement détectable par BIB-SEM. 
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Figure III.12: Images BIB-SEM (mode BSE) et cartographie EDX correspondantes pour les éléments C (rouge) 
et Si (cyan) de l'électrode. Des images, à plus fort grossissement, centrées sur quelques particules de 

scories de Si sont montrées à droite. 

 

Les inclusions de SiC sont aussi clairement visibles sur la Figure III.13a qui est focalisée sur une 

particule de scorie de Si d’environ 5 µm de diamètre. Quelques fissures sont également 

observées dans la particule qui témoignent de la soudure à froid imparfaite des particules au 

cours du broyage. La Figure III.13b montre la cartographie EBSD de cette même particule et 

permet de différencier le α-SiC (en jaune) du β-SiC (en bleu). L’EBSD révèle que les deux formes 

peuvent coexister dans une même inclusion de SiC.  

 
Figure III.13: (a) Image BIB-SEM (mode BSE) focalisée sur une particule de scorie de Si et (b) sa cartographie 

EBSD correspondante. 

 

III.1.3 Performances électrochimiques 

III.1.3.1 Courbes de cyclage  

La Figure III.14a montre l’évolution au cours du cyclage (200 cycles) de la capacité de décharge 

et de l’efficacité coulombique de l'électrode de scorie de Si broyée 20 h (2 mg de scories de Si 

cm-2). Sa capacité de décharge initiale est de 1703 mAh/g de scories de Si. Si on considère que 

le SiC n'est pas actif pour la lithiation, comme l'ont montré Timmons et al. [2], et connaissant la 

teneur en Si dans les scories de Si (53 % en masse), la capacité de décharge initiale du Si dans 

les scories de Si peut être estimée à 3213 mAh/g, ce qui est proche de la capacité théorique du 

Si (3579 mAh/g). Ceci signifie que la majorité du Si est électrochimiquement accessible/actif dans 

l’électrode. On notera cependant une faible efficacité coulombique au premier cycle (73,2 %). La 
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formation de la SEI ainsi que les déconnexions électriques résultant de l’expansion 

volumique/fissuration des particules de scories de Si peuvent expliquer cette irréversibilité. Après 

le premier cycle, la perte de capacité est beaucoup plus faible, avec une capacité de décharge 

passant de 1321 mAh/g au 2e cycle à 859 mAh/g au 200e cycle, tandis que l'efficacité coulombique 

passe de 94,6 % à 99,7 %. À noter que la chute de capacité observée entre le 5e et 6e cycle est 

due au changement de régime du cyclage (passant de 180 mA/g de scories de Si pour les 5 

premiers cycles à 400 mA/g pour les cycles suivants). 
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Figure III.14: (a) Évolution de la capacité spécifique de décharge et de l'efficacité coulombique en fonction du 
nombre de cycles; (b) Courbes de potentiel de décharge-charge et (c) Courbes dQ/dV correspondantes aux 

1er, 10ème, 50ème et 200ème cycles d'une électrode de scorie de Si broyée 20 h (2 mg de scories de Si /cm2). 
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La Figure III.14b montre les courbes de potentiel de décharge/charge ainsi que les courbes 

différentielles dQ/dV correspondantes (Fig. III.14c) aux cycles 1, 10, 50 et 200. Ces courbes sont 

caractéristiques de la lithiation/délithiation du silicium avec la présence de deux pics cathodiques 

en décharge (lithiation) et de deux pics anodiques en charge (délithiation). Cependant, 

contrairement à ce qui est habituellement observé avec les électrodes à base de Si [13], il n'y a 

pas de pic anodique intense et étroit à environ 0,45 V, caractéristique de la délithiation de la 

phase c-Li15Si4, ce qui suggère que sa formation est ici empêchée. Cela peut être bénéfique pour 

la tenue au cyclage de l'électrode car la formation de la phase c-Li15Si4 est connue pour avoir un 

effet néfaste en accentuant la fracturation des particules due aux importantes contraintes 

mécaniques associées à la transition de phase abrupte a-LixSi/c-Li15Si4. [14,15]. Différentes 

hypothèses peuvent être proposées pour expliquer l’absence de formation de la phase c-Li15Si4 

dans l’électrode de scories de Si :  

(i) La présence de SiC non-conducteur dans l'électrode peut augmenter sa résistance de 

polarisation. Par conséquent, la formation de la phase c-Li15Si4 qui a lieu usuellement vers 50 mV 

vs Li/Li+ pourrait avoir lieu à un potentiel inférieur à la limite de potentiel de la décharge (5 mV) 

du fait d’une résistance de polarisation élevée [16]. On doit cependant noter que même avec une 

densité de courant de décharge aussi faible que 18 mA/g de scories de Si (ce qui équivaut à un 

régime de C/100 basé sur la quantité de Si dans l’électrode), la formation de c-Li15Si4 n'a pas été 

observée à partir des courbes différentielles dQ/dV (voir courbe bleue, Fig. III.15). En fait, il est 

nécessaire de maintenir le potentiel de fin de décharge à 5 mV pendant 24 h pour commencer à 

voir apparaitre la phase c-Li15Si4 (voir courbe rouge Fig. III.15). 
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Figure III.15: Courbes dQ/dV focalisée sur la délithiation (charge) d’une électrode (2 mg de scories de Si /cm2) 
cyclée à une densité de courant de 18 mA/g (courbe bleue) et suite à un potentiel de décharge maintenu à 5 

mV pendant 24 h (courbe rouge). 

 

(ii) Le taux d’amorphisation élevée (74 %) de la phase Si est susceptible de favoriser une lithiation 

plus progressive et homogène du silicium conduisant à la formation de la phase amorphe a-LixSi 

(x ∼ 3,75) au lieu de la phase cristalline c-Li15Si4 habituelle [17]. On notera qu’avec du silicium 

broyé 20 h, malgré un taux d’amorphisation de 55 %, on observe clairement la formation de la 

phase c-Li15Si4 lors de son cyclage (voir pic intense à 0,45 V sur la Figure III.16). Ceci indique 

que le SiC joue un rôle essentiel dans l’absence de formation de la phase c-Li15Si4. 
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Figure III.16: Courbes dQ/dV d'une électrode de Si broyé 20 h (2 mg de Si /cm2) cyclée à une densité de 

courant de 400 mA/g de Si. 

 

(iii) Il a été démontré que les contraintes induites par une phase inactive dans des composite de 

Si tels que des composites Si-TiN obtenus par broyage réactif sous N2 [15] peuvent induire un 

déplacement suffisamment négatif du potentiel de lithiation du silicium pour empêcher la 

formation de la phase c-Li15Si4. Cependant, pour ce faire, la phase inactive doit être distribuée de 

manière homogène et à l'échelle nanométrique dans la phase active de Si. Dans le cas présent, 

le SiC est principalement présent sous forme d’inclusions micrométriques (voir images BIB-SEM 

en Figure III.10a-d). Cependant, des nanodomaines de SiC ont également été observés par MET 

(Fig. III.7). Ces derniers sont probablement formés préférentiellement par broyage réactif entre 

Si et C. L’impact de ces nanodomaines de SiC produits par broyage réactif sera étudié plus en 

détail dans la partie 3 de ce chapitre.  

 

III.1.3.2 Capacité irréversible 

La Figure III.17 montre la capacité irréversible par cycle (a) et cumulée cycle après cycle (b) de 

l'électrode en fonction du nombre de cycles. Cette capacité irréversible correspond à la différence 

entre la capacité de décharge et de charge. La capacité irréversible au 1er cycle est de 454 mAh/g. 

Aux cycles suivants, la capacité irréversible par cycle est beaucoup plus faible et diminue 
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progressivement avec le nombre de cycle (de 70 mAh/g au 2e cycle à 3 mAh/g au 200e cycle) 

pour atteindre une valeur cumulée de 1983 mAh/g au 200e cycle. Cette importante capacité 

irréversible au 1er cycle peut s'expliquer principalement par la création de la couche de SEI à la 

surface des particules de Si/SiC. La déconnexion des particules peut aussi participer à la capacité 

irréversible. 
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Figure III.17: Capacité irréversible (a) par cycle et (b) cumulée en fonction du nombre de cycles d’une 

électrode de scorie de Si broyé 20 h (2 mg de scories de Si /cm2). 

 

Pour évaluer plus précisément ces deux composantes (i.e. SEI et déconnexions) sur la capacité 

irréversible, nous avons utilisé les mêmes formules que dans les travaux de M. Gauthier et al. 

[1]. Ce calcul considère que la SEI se forme/reforme principalement pendant la décharge 

(lithiation) [18]. Quant aux déconnexions, il est assumé qu’elles ont lieu majoritairement lors de 

la contraction volumique des particules de Si, i.e. durant la charge (délithiation) [19,20]. 

À partir de ces deux postulats, la capacité irréversible relative (CIR) associée à la SEI et aux 

déconnexions peuvent être calculée selon les formules : 
Équation III.9: Formule de la capacité irréversible relative (CIR) associée à la SEI 

𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆 =
𝐶𝐶𝐷𝐷𝐷𝐷+1−𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶
𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶+1

 

Équation III.10: Formule de la capacité irréversible relative (CIR) associée aux déconnexions 

𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐷𝐷é𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 =
𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶−𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶+1
𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶+1

 

avec CCn la capacité de charge au cycle n, CCn+1 la capacité de charge au cycle n+1 et CDn+1 la 

capacité de décharge au cycle n+1. Ces deux composantes CIRDéconnexions et CIRSEI sont 

normalisées par la capacité délivrée, de manière à s’affranchir de la capacité propre à l’électrode.  
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La Figure III.18 montre l’évolution des deux composantes CIRDéconnexions et CIRSEI cumulées en 

fonction du nombre de cycles. Du 1er cycle au 200ème cycle, la composante CIRSEI est 

majoritairement responsable de l’irréversibilité. Ainsi, après 200 cycles, 80 % de l’irréversibilité 

est associée à la formation de la SEI et 20 % aux déconnexions. Ces mêmes calculs réalisés 

avec une électrode de Si montrent une tendance inverse avec une irréversibilité majoritairement 

associée aux déconnexions [1]. Cela suggère que le carbure de silicium a un effet bénéfique sur 

la tenue mécanique de l’électrode.  
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Figure III.18: Évolution des capacités irréversibles relatives associées à la SEI (CIRSEI) et aux déconnexions 

(CIRDéconnexions) en fonction du nombre de cycles. 

 

III.1.3.3 Impact de la densité de courant 

La Figure III.19 montre l'évolution de la capacité de décharge de l'électrode en fonction de la 

densité de courant de charge et de décharge, allant de 0,18 à 7,2 A/g de scories de Si. L'électrode 

conserve une capacité de décharge ≥1100 mAh/g à une densité de courant ≤0,9 A/g (ce qui 

équivaut à un régime ≤ C/2 basé sur la quantité de Si dans la poudre broyée). De plus, l’électrode 

est toujours capable de générer de la capacité (∼250 mAh/g) à une densité de courant aussi 

élevée que 7,2 A/g (ce qui équivaut à un régime de ∼4C basé sur la quantité de Si dans la poudre 

broyée). Ceci confirme sa très bonne performance à haut régime malgré la présence d'un 

matériau SiC non conducteur dans l'électrode. 
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Figure III.19: Évolution de la capacité de décharge de l'électrode (masse surfacique de 1 mg de scories de 
Si/cm2) en fonction de la densité de courant de charge/décharge allant de 0,18 à 7,2 A/g de scories de Si 

broyée. 

 

III.1.3.4 Impact de la masse surfacique  

La Figure III.20 compare les performances au cyclage de l’électrode en fonction de sa masse 

surfacique (de 1 à 5 mg de scories de Si /cm2). Comme attendu, on observe une diminution de la 

tenue au cyclage avec l’augmentation de la masse surfacique de l'électrode. En effet, une 

augmentation de la masse de l'électrode (donc de l’épaisseur de l’enduction) signifie une 

augmentation des contraintes mécaniques associées à l’expansion volumique du Si dans 

l’enduction et à l'interface avec le collecteur de courant [21,22]. Ceci est susceptible d'accentuer 

la dégradation mécanique (fissuration et délamination) de l'électrode, résultant en une 

déconnexion électrique plus importante de la matière active lors du cyclage. En outre, une 

augmentation de l’épaisseur (masse) de l'électrode peut diminuer la cohésion/adhésion de 

l’électrode en raison de la migration du liant à la surface de l’électrode pendant l'étape de séchage 

[22]. Cependant, on peut noter que l'électrode conserve une capacité quasi stable au cours du 

cyclage pour une masse surfacique aussi élevée que 3 mg/cm2, ce qui correspond à une capacité 

surfacique de 3,2 mAh/cm2 après 100 cycles à une densité de courant de 1,2 mA/cm2. 
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Figure III.20: Évolution de la capacité surfacique de décharge en fonction du nombre de cycles pour 

différentes masses surfaciques d’électrode (de 1 à 5 mg de scories de Si /cm2). 

 

III.1.3.5 Impact du calandrage et de la maturation 

La Figure III.21 compare la rétention de capacité d’une électrode non-calandrée (courbe bleue), 

calandrée (courbe verte) et calandrée-maturée (courbe noire). L'épaisseur de l'enduction de 

l'électrode est de 28 μm avant calandrage contre 17 μm après calandrage, ce qui correspond à 

une diminution de sa porosité de 59 à 32 %. On peut ainsi observer que le calandrage n'a pas 

d'impact négatif sur la tenue au cyclage de l'électrode. Ce résultat est remarquable considérant 

que la plupart des études publiées sur l'effet du calandrage sur des électrodes à base de Si ont 

rapporté une diminution significative de leurs performances électrochimiques [16,23-27]. Ceci a 

été principalement attribué à la fracturation des particules et à la rupture des liaisons avec le liant 

lors du calandrage, diminuant ainsi la résistance mécanique de l'électrode. La diminution de la 

porosité de l'électrode avec le calandrage peut également accentuer le déplacement des 

particules de Si associé à leur variation de volume pendant le cyclage, ce qui amplifie la 

dégradation de l'architecture de l'électrode. Il semblerait donc que la présence du SiC dans nos 

électrodes renforce leur résistance mécanique et de fait, limite ces phénomènes délétères 

associés au calandrage. 

Par ailleurs, la maturation de l’électrode après son calandrage (courbe noire) améliore 

notablement sa tenue au cyclage. La maturation consiste à stocker l’électrode pendant 2-3 jours 

sous atmosphère humide (H.R. de 80 %) avant leur séchage. Ce procédé a été antérieurement 
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développé par notre équipe sur des électrodes à base de silicium [28-30]. Il a été démontré que 

durant cette étape de maturation, il y a formation d’ions Cu2+ résultant de la corrosion du collecteur 

de courant. Ces ions Cu2+ se lient aux fonctions carboxylates de la CMC, conduisant à la 

réticulation du réseau polymérique de la CMC. Ceci a pour effet d’améliorer notablement les 

forces de cohésion et d’adhésion de l’électrode et de fait sa tenue au cyclage [18-20]. 
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Figure III.21: Comparaison de la rétention de capacité d’une électrode (2 mg de scories de Si /cm2) non-

calandrée, calandrée et calandrée-maturée. 

 

III.1.3.6 Cyclage en cellule complète  

La Fig. III.22a-b montre l’évolution des courbes de voltage durant le cyclage d’une demi-cellule 

constituée d’une électrode négative de scories de Si calandrée-maturée (2,54 mg de scorie de 

Si/cm2) (Fig.III.22a) et d’une électrode positive NCA (3,5 mAh/cm2) (Fig.III.22b), toutes les deux 

face à une contre electrode de lithium. La Figure III.22c-d montre l’évolution des courbes de 

voltage, de la capacité surfacique et de l’efficacité coulombique durant le cyclage d’une cellule 

constituée d’une électrode négative de scories de Si calandrée-maturée (2,54 mg de scorie de 

Si/cm2) et d’une électrode positive NCA de 3,5 mAh/cm2 (donnée du fournisseur) avec un ratio 

n/p de 1,1. Le cyclage a été effectué entre 2,7 et 4,2 V à une densité de courant de 0,185 mA/cm2 

(soit un régime d’environ C/20) pour les 5 premiers cycles et 0,413 mA/cm2 (soit un régime 

d’environ C/9) pour les cycles suivants. Le ratio n/p de 1,1 a été déterminé sur la base de leur 

capacité surfacique respective mesurée au 2e cycle en demi-cellule (Fig. III.22a-b) soit 3,5 

mAh/cm2 (165 mAh/g NCA) pour l’électrode positive et 3,67 mAh/cm2 (1505 mAh/g scorie Si) pour 

l’électrode négative. Pour ce cyclage en cellule complète, la masse surfacique de l’électrode 

négative choisie est de 2,54 mg de scorie de Si /cm2 afin d’obtenir le ratio n/p désiré.  
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Figure III.22: (a) Courbes de charge/décharge (cycles 1 et 2) en demi-cellule de l’électrode de scories de Si 

calandrée-maturée (2,44 mg scorie de Si /cm2); (b) Courbes de charge/décharge (cycles 1 et 2) en demi-
cellule de l’électrode NCA d’une capacité nominale de 3,5 mAh/cm2; (c) courbes de charge/décharge (cycles 
1, 2, 5 et 50) d’une cellule complète constituée d’une électrode négative de scorie de Si calandrée-maturée et 
d’une électrode positive NCA avec un ratio n/p de 1,1; (d) Évolution avec le cyclage de la capacité surfacique 

et de l’efficacité coulombique de la cellule complète. 

 

La capacité de charge et de décharge atteinte au 1er cycle est respectivement de 3,8 et 2,4 

mAh/cm2 soit une efficacité coulombique de seulement 63 %. Cette faible efficacité coulombique 

est principalement due à l’électrode négative dont l’efficacité coulombique initiale mesurée en 

demi-cellule (Fig. III.22a) est de 76,4 % induisant une perte de 1,1 mAh/cm2 (550 mAh/g de scorie 

de Si) versus 85,4 % correspondant à une perte de 0,6 mAh/cm2 (27 mAh/g de NCA) pour 

l’électrode positive (Fig. III.22b). Après 70 cycles, la capacité surfacique de la cellule est de 1,6 

mAh/cm2, son efficacité coulombique est de ∼99,5 % et sa perte de capacité se stabilise autour 

de 0,4 % par cycle. Ces performances sont prometteuses mais restent insuffisantes pour une 
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application commerciale. En particulier, son efficacité coulombique au 1er cycle doit être 

notablement augmentée. À noter que le ratio n/p [31], la fenêtre de potentiel de charge/décharge 

[32], la composition de la cathode [33] ou encore la prélithiation de l’anode [34] peuvent aussi 

avoir un impact notable sur les performances de la cellule et devront être optimisés.  

 

III.1.4  Évolution microstructurale et morphologique de l’électrode au cours du cyclage 

III.1.4.1 Analyse WAXS 

Afin d’étudier l'évolution de la microstructure de l’électrode de scorie de Si au cours du cyclage, 

des mesures WAXS ont été effectuées avant cyclage et après 1, 10 et 50 cycles (Fig. III.23a-b). 

Avant cyclage, les pics associées aux phases Si et SiC sont clairement visibles. On peut 

également observer la présence du pic de carbone (002) à 3,35 Å associé aux nanoplaquettes 

de graphène utilisées comme additif conducteur. Après le 1er cycle, les pics de la phase de c-Si 

ont totalement disparu, confirmant son amorphisation complète. Des produits issus la SEI 

peuvent être identifiés dès le premier cycle, principalement la phase Li2CO3. Son intensité 

augmente légèrement avec le nombre de cycles du fait de la croissance de la SEI. Aucun 

changement significatif n’est observé au niveau des pics de la phase SiC, ce qui signifie qu’elle 

conserve sa structure initiale tout au long du cyclage.  

Pour comparaison, des analyses WAXS ont également été réalisées sur une électrode à base de 

Si, i.e. sans SiC, avant cyclage et après 10 et 50 cycles (Fig. III.23c). De la même manière que 

pour l’électrode de scories de Si, les pics de la phase c-Si disparaissent totalement avec le 

cyclage alors que des pics de la phase Li2CO3 associées à la SEI apparaissent. Cependant, on 

peut noter que leur intensité est plus élevée et augmente plus rapidement avec le cyclage. Ainsi, 

si on regarde le rapport d’intensité entre le pic C(002) de l’additif conducteur à 3,35 Å et le pic du 

Li2CO3 à 4,16 Å, on a un rapport de ∼5 après 10 cycles et qui reste inchangé après 50 cycles 

pour l'électrode à base de scories de Si alors que pour l’électrode à base de Si, il est de 1,1 après 

10 cycles et 0,6 après 50 cycles. Cela suggère que la SEI est moins épaisse et plus stable pour 

l'électrode à base de scories de Si.  
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Figure III.23: Diffractogramme WAXS (a) de l’électrode de scories de Si broyée 20 h avant et après 1, 10 et 50 

cycles; (b) de l’électrode de Si broyée 20 h à l’état initial et après 10 et 50 cycles. 

III.1.4.2 Dilatométrie operando 

La Figure III.24a présente la courbe dilatométrique d’une électrode de scorie de Si broyé 20 h 

(2,16 mg/cm2). Le graphique montre la variation de l'épaisseur de l'électrode (courbe noire) et de 

son potentiel (courbe rouge) au cours des 10 premiers cycles réalisés à une densité de courant 

de 90 mA/g au cycle 1, 180 mA/g aux cycles 2 à 6 et 360 mA/g aux cycles 7 à 10. Les capacités 

de décharge et charge correspondantes sont indiquées sur la Figure III.24b. Durant la première 

lithiation, on observe une expansion importante et non linéaire de l’épaisseur de l’électrode. Elle 

n’augmente pas durant les premières ∼1,5 h de décharge (135 mAh/g), période où il y a 

formatiode la SEI et donc absence de lithiation (expansion) du silicium. Par la suite, il y a une 

augmentation progressive de l’épaisseur de l’électrode qui s’accélère notablement à partir de ∼11 

h de décharge (990 mAh/g) pour atteindre un maximum de 118 % à la fin de la première décharge 
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(1487 mAh/g). L'expansion plus rapide au-delà de 990 mAh/g de décharge peut être due au fait 

que l'expansion du Si n’est plus amortie par la porosité de l'électrode. Elle peut également refléter 

une perte de cohésion/adhésion de l’électrode associée à une rupture des liaisons avec le liant 

et à la fracturation des particules. Une déformation (courbure) du collecteur de courant qui est 

soumis à des forces compressives lors de la lithiation n’est pas non plus exclue et pourrait aussi 

impacter la réponse dilatométrique de l’électrode. La délithiation est accompagnée d’une 

contraction de l’électrode qui se déroule en deux phases, la première très prononcée, suivie d’une 

deuxième plus progressive jusqu’à la fin de la délithiation. À la fin de la première délithiation (1120 

mAh/g), une expansion irréversible de 8 % est observée Elle refléterait un changement 

irréversible dans l’architecture de l’électrode, notamment la formation de fissures. Elle peut être 

aussi due à une délithiation incomplète de l’électrode en raison de la rupture du réseau 

électronique. Notons cependant que son expansion maximale (118 %) et son expansion 

irréversible (8 %) au 1er cycle sont largement inférieures à celles observées avec une électrode 

de silicium broyée 20 h dont les expansions maximales et irréversibles sont respectivement de 

400 et 170 % lorsque cyclée à pleine capacité (3700 mAh/g) [22] et de 224 et 36 % lorsque la 

capacité est limitée à 1200 mAh/g [35] soit dans ce dernier cas une capacité surfacique similaire 

à notre électrode de scorie de Si (∼2-3 mAh/cm2). Ceci confirme la meilleure tenue mécanique 

de l’électrode à base de scorie de Si et donc du rôle clé du SiC dans l'expansion/contraction de 

l'électrode.  
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Figure III.24: (a) Courbe dilatométrique au cours des premiers 10 cycles d’une électrode de scories de Si 

broyée 20 h (2 mg/cm2); (b) Capacités de décharge et de décharge correspondantes. La densité de courant 
appliquée est de 90 mA/g de scorie de Si au premier cycle, 180 mA/g pour les 5 cycles suivants puis 360 

mA/g pour les 4 derniers cycles. 

 

Au cours des cycles suivants, une expansion/contraction plus faible, réversible et linéaire est 

observée, confirmant que la dégradation morphologique de l'électrode se produit principalement 

au cours du premier cycle. Au 5e et 10e cycle, l'expansion/contraction réversible de l'électrode est 

respectivement de 25 et 13 % pour une capacité réversible de 860 et 580 mAh/g. Ces valeurs 

expérimentales sont proches des valeurs théoriques de 26 et 18 % calculées selon l’équation : 
Équation III.11: Formule de la variation volumique de l'électrode 

∆𝑉𝑉el = 𝑓𝑓𝑣𝑣𝑆𝑆𝑆𝑆
∆𝑉𝑉Si max

𝑄𝑄𝑄𝑄𝑄𝑄𝑄𝑄
 𝑄𝑄𝑒𝑒𝑒𝑒 

où ΔVel est la variation volumique de l’électrode (%); 𝑓𝑓𝑣𝑣𝑆𝑆𝑆𝑆 est la fraction volumique de Si dans 

l’électrode initiale (0,39 excluant la porosité), ΔVSi max est la variation volumique maximale du Si 

(280 % pour Li15Si4) [36], Qmax est la capacité théorique maximale du Si (3579 mAh/g pour Li15Si4) 

et Qel est la capacité expérimentale de l’électrode (860 et 580 mAh/g au 5e et 10e cycle). À noter 

que ces calculs sont basés sur l’hypothèse que l'expansion volumique du silicium n'est pas 

amortie par la porosité de l'électrode, c'est-à-dire que le volume des pores augmente du même 

facteur que le silicium. On notera par ailleurs que la perte de capacité de l’électrode est plus 

rapide dans une cellule dilatométrique (perte de ∼60 % après 10 cycles) que dans une cellule 

Swagelock (perte de ∼30 % après 10 cycles). La pression ∼10 fois plus élevée appliquée sur 

l'électrode dans les cellules Swagelock (∼200 kPa vs ∼20 kPa dans la cellule dilatométrique) 

pourrait limiter sa déformation en épaisseur (en particulier la courbure du collecteur de courant) 

et ainsi améliorer sa tenue au cyclage. 
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III.1.4.3 Microscopie optique operando 

La Figure III.25a (vidéo) montre l’évolution de la surface d’une électrode de scories de Si (2 

mg/cm2) enregistrée durant les 2 premiers cycles par microscopie optique operando. Des images 

extraites à différentes étapes du cyclage sont présentées sur la Figure III.25b. La densité du 

courant appliquée est de 360 mA/g de scorie de Si. Un changement de netteté des images est 

observé au cours du cyclage du fait de la variation d’épaisseur de l’électrode induisant une perte 

de focus du microscope qui doit être réajusté par l’expérimentateur. Aucune fissuration et/ou 

délamination de l’électrode n’est observée au cours du cyclage. Ceci diffère notablement des 

observations faites également par microscopie optique operando sur une électrode à base de Si 

broyé 20 h, où la fissuration est clairement observable durant la 1ère lithiation suivi de sa 

délamination durant le cycle subséquent (Fig. III.26). Cette comparaison montre ainsi que la 

dégradation mécanique est significativement minimisée avec l’électrode à base de scories de Si. 

(a) 
La vidéo complète est accessible au travers du lien QR ou lien drive ci-dessous : 

 
https://drive.google.com/file/d/14awOrqdkiMbQJXBm3LvOM6IVJpeKmqoo/view?usp=sharing 

https://drive.google.com/file/d/14awOrqdkiMbQJXBm3LvOM6IVJpeKmqoo/view?usp=sharing
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Figure III.25: (a) Vidéo et (b) Images de la surface d’une électrode de scorie de Si enregistrées durant les 

deux premiers cycles par microscopie optique operando. 

 
Figure III.26: Images de la surface d’une électrode de Si enregistrées durant les deux premiers cycles par 

microscopie optique operando [28]. 
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III.1.4.4 Évolution de la masse et de l’épaisseur de l’électrode  

La Figure III.27a montre la variation relative de la masse et de l'épaisseur d’électrodes de scories 

de Si (1 mg/cm2) après 1, 10, 80 et 200 cycles. Il s’agit de valeurs moyennées sur 3 à 6 électrodes. 

Ces analyses post-mortem ont été réalisées après rinçage des électrodes au DMC. La mesure 

d’épaisseur a été effectuée avec un pied à coulisse micrométrique (voir section 3.12 du chapitre 

II).  

Une augmentation abrupte de la masse et de l’épaisseur est observée pendant les 10 premiers 

cycles, suivie d'une augmentation plus lente et linéaire du 10ème au 200ème cycle, ce qui suggère 

que ces deux augmentations sont corrélées (i.e. la variation de masse et d’épaisseur). 

L’augmentation d’épaisseur de 7 % observée après un cycle est très similaire à celle observée 

précédemment par dilatométrie (expansion irréversible de 8 %). En revanche, celle mesurée 

après 10 cycles (34 %) est nettement supérieure à celle observée par dilatométrie (7 %). La plus 

faible capacité de l’électrode cyclée en cellule dilatométrique (580 vs 1110 mAh/g au 10e cycle) 

peut expliquer en partie cet écart. Il n’est pas non plus exclu que des fibres de borosilicates 

provenant du séparateur soient restées collées à la surface de l’électrode malgré son nettoyage, 

ce qui pourrait induire une surestimation de certaines mesures post-mortem, en particulier au 80e 

cycle. Ceci pourrait également expliquer l’écart-type important observé sur certaines mesures.  

D'après l'étude de Mazouzi et al. [37] réalisée sur des électrodes à base de Si cyclées à une 

capacité de décharge limitée à 1200 mAh/g de Si, les gains de masse et d’épaisseur observés 

au cours du cyclage peuvent s'expliquer par l'accumulation des produits de la SEI dans 

l'électrode. L'augmentation plus lente mais continue de la masse et de l'épaisseur de l'électrode 

à partir du 10ème cycle (avec respectivement un taux moyen de 0,41% et 0,14% par cycle) met en 

évidence l'instabilité de la couche de SEI, ce qui entraîne sa croissance continue lors d'un cyclage 

prolongé. Cela a un impact délétère sur les performances de l'électrode en bloquant l'accès au 

matériau actif [38] et en accentuant la décohésion de l'électrode [39]. Cela consomme aussi des 

électrons de manière irréversible, ce qui est critique dans une configuration en cellule complète. 

La stabilisation de la couche de SEI est un défi compte tenu de la grande variation volumique du 

Si. De plus, comme l'ont récemment montré He et al. [40], la couche de SEI est susceptible de 

se développer à l'intérieur des particules de Si du fait de leur nanoporosification associée à 

l’injection/extraction répétée du lithium lors du cyclage.  

Le gonflement irréversible de l'électrode est toutefois nettement plus faible avec l’électrode de 

scories de Si qu'avec une électrode de Si. En effet, des analyses post-mortem ont été menées 

sur des électrodes de silicium (2 mg/cm2) et révèlent une augmentation de la masse et de 
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l’épaisseur de respectivement 350 et 320 % après 200 cycles (Fig. III.27b). Les augmentations 

de masse et d'épaisseur de l'électrode de scories de Si sont également inférieures à celles 

mesurées avec une électrode de Si/graphite (rapport de masse 1/1), affichant un gain de masse 

de 86 % et une augmentation d'épaisseur de 170 % après seulement 50 cycles [41]. Nos résultats 

indiquent également que la masse initiale de l'électrode n'a pas d'impact majeur sur les 

augmentations relatives de masse et d'épaisseur puisque des valeurs proches ont été observé 

après 200 cycles pour des masses surfaciques d'électrodes allant de 1 à 2,5 mg de scories de Si 

cm-2 (Fig. III.27c). 
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Figure III.27: Variation relative de la masse et de l'épaisseur des électrodes: (a) de scories de Si (1 mg/cm2) et 

(b) de Si (2 mg/cm2) en fonction du nombre de cycles; (c) Variation relative de l'épaisseur et de la masse 
après 200 cycles d’électrodes de scories de Si selon leur masse surfacique initiale. 

 

III.1.4.5 Analyses BIB-SEM 

La Figure III.28 montre des images BIB-SEM en coupe transversale de l’électrode avant cyclage 

et après 1, 10 et 200 cycles. Celles-ci ont été réalisées à différents grossissements et sur 
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différentes zones d’intérêts : sur la totalité de l’épaisseur de l’électrode (Fig. III.28a), au niveau 

de l’interface avec le collecteur de courant (Fig. III.28b) et sur une particule de scorie de Si (Fig. 
III.28c).  

La Figure III.28a montre une expansion progressive de l'épaisseur de l’électrode avec le cyclage, 

passant de ∼23 µm avant cyclage à ∼36 µm après 200 cycles soit une augmentation de 64 %, 

valeur qui est en accord avec celle déterminée précédemment au micromètre (Fig. III.27a). 

Aucune fissure n’est clairement visible dans le cœur de l’électrode après le 1e et le 10e cycle. En 

revanche, des fissures sont nettement visibles après 200 cycles, d’une largeur de l’ordre du µm 

et d’une longueur de plusieurs dizaines de µm. Celles-ci sont présentes à la fois dans le sens 

longitudinal et transversal de l’électrode. On peut également noter la présence de fissures à 

l’interface avec le collecteur de courant. Cependant, comme le montre la Figure III.28b, de 

nombreux points de contact électrode/collecteur de courant sont encore présents après 200 

cycles. On peut également observer une diminution notable de la porosité de l’électrode après 

seulement 10 cycles. Elle est attribuée à l’accumulation des produits de la SEI dans la porosité 

de l’électrode. Cette accumulation des produits de la SEI est aussi majoritairement responsable 

de l’expansion irréversible de l’électrode comme expliqué précédemment, induisant possiblement 

sa ̔ ʽmacro-fissuration’’ observée après 200 cycles. En revanche, au sein des particules de scories 

de Si (Fig. III.28c), aucune fissure n'est clairement visible après 1 et 10 cycles, malgré leur taille 

micrométrique. Ceci est remarquable en comparaison d’un silicium micrométrique conventionnel 

(diam. ≥ 150 nm) qui se fissure dès son 1er cycle [42]. Cependant, après 200 cycles, un 

changement important de la morphologie des particules est observé. Les particules ont évolué 

vers une structure dendritique, entourée d’une épaisse couche de SEI. Cette forme particulière 

des particules après un cyclage prolongée a également été rapportée par Kumar et al. sur des 

particules micrométriques constituées de nanodomaines a-Si/c-FeSi2 après 100-700 cycles [43]. 
Basées sur leurs observations FIB-SEM et STEM-EDX/EELS/HAADF, ils proposent le 

mécanisme suivant : après plusieurs cycles et en raison des séquences d'expansion/contraction 

volumique du Si pendant la lithiation/délithiation, une morphologie dendritique se forme, dans 

laquelle la particule est partiellement consommée par l'épaisse couche de SEI. Ils supposent que 

des fissures apparaissent à la surface des particules, en raison des contraintes de traction 

induites par la lithiation. Les réactions électrolytiques sont plus favorables dans ces fissures. 

Ainsi, la couche de SEI se développe de préférence dans les fissures, ce qui, après une nouvelle 

lithiation, peut potentiellement exposer une nouvelle surface, laissant derrière elle la structure 

composée de canaux actifs pointant comme des branches à partir de la région centrale intacte. 

Leurs résultats expérimentaux par FIB-SEM après 100 cycles tendent à confirmer ce mécanisme 
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et démontrent clairement l'apparition de la structure ramifiée. Après un cyclage plus long (300-

700 cycles), la variation volumétrique répétée du Si et sa consommation le long des trajectoires 

de fissuration accentue la forme d’une structure arborescente, les canaux s'étendant 

progressivement vers le cœur de la particule. Ils émettent l'hypothèse que les nanocristallites de 

FeSi2 peuvent jouer un rôle dans cette évolution structurelle remarquable. Il est en effet possible 

que les cristallites de c-FeSi2 inactif soient des obstacles à la formation de la SEI et contribuent 

donc à empêcher la consommation des canaux actifs de Si ainsi qu'à protéger la phase Si 

centrale. Tout au long de ce processus, une SEI inhomogène se forme continuellement. Alors 

qu'elle reste mince à la surface même des canaux actifs, elle s'épaissit dans les autres régions 

environnantes (intercanaux et interparticules). Ces hétérogénéités d'épaisseur sont la 

conséquence directe de l'évolution particulière de la forme des particules et, parallèlement, du 

développement d'interfaces complexes présentant une surface de plus en plus élevée. En outre, 

du Si peut se retrouver piégé (électroniquement isolé) par la couche de SEI épaisse, conduisant 

à la croissance d'une couche de SEI riche en Li-Si. On doit cependant noter que plusieurs auteurs 

ont aussi observés la formation d’une structure filandreuse avec des particules de Si sans phase 

inactive (e.g. [44]). La formation d’une telle structure s'expliquerait par le fait que les particules 

de silicium lithiées subissent des réactions de désalliage lors de l'extraction du lithium, se 

traduisant par une rugosification de la surface des particules et la formation d'espaces vides. Ce 

phénomène se répétant cycle après cycle, il entraîne la formation progressive d'une structure 

dendritique/nanoporeuse du silicium. L'augmentation de la surface qui en résulte entraîne une 

décomposition de l'électrolyte et la croissance de la SEI vers l’intérieur des particules de Si. Il 

aurait donc été pertinent de réaliser les mêmes observations que montrées en Figure III.28 sur 

des particules de Si sans SiC afin d’établir plus clairement le rôle du SiC sur les variations 

morphologiques de nos matériaux lors d’un cyclage prolongé. Ceci n’a cependant pas été 

possible du fait d’un manque d’accès au BIB-SEM.  
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Figure III.28: Images BIB-SEM transversales d’électrodes de scories de Si (2 mg/cm2) après différentes 

durées de cyclage soit de gauche à droite: avant cyclage, après 1 cycle, après 10 cycles et après 200 cycles, 
observées: (a) à l’échelle de l’électrode, (b) au niveau de l’interface avec le collecteur de courant, (c) à 

l’échelle d’une particule de scorie de Si. 

 

La Figure III.29a montre également des images BIB-SEM transversales de l’électrode à l'état 

initial et après 1, 10 et 200 cycles. Les différents éléments composant l’électrode sont identifiables 

par segmentation des images (Fig. III.29b): en noir la porosité, en bleu le liant, en gris clair le Si, 

en gris foncé le SiC, en jaune l’additif conducteur et en vert la SEI+liant. Le liant n’est plus 

discernable après cyclage en raison de la formation de la couche de SEI autour des particules 

qui limite l’identification par seuillage en raison des niveaux de gris trop proches. Une 

augmentation progressive de l'épaisseur de la couche de SEI est observée autour des particules 

durant le cyclage et est accompagné aussi d’une réduction globale de la porosité dans l'électrode. 

Comme mentionné plus haut, la croissance continue de la couche de SEI commençant de la 

surface des particules et progressant vers leur cœur va donner lieu à une structure arborescente 

dans les particules après 200 cycles. Il convient de souligner que les domaines de SiC intégrés 

dans les matrices de Si ne sont pas affectées par le cyclage et sont restées intactes sans 

altération de leur morphologie même lorsque celle-ci sont totalement encerclée par la couche de 

SEI. La Figure III.30 montre plus clairement les particules de SiC après 200 cycles. On peut y 

voir 3 populations de particules de SiC ayant des tailles différentes. Une première population se 

distingue facilement avec des particules larges ayant un diamètre moyen autour de 1 µm; une 

deuxième population d’une taille de plusieurs centaines de nanomètres; et enfin une population 
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plus petite composée de nanodomaines de SiC d’une taille inférieure à 100 nm et présents un 

peu partout dans l’électrode.  

 

Figure III.29: (a) Images BIB-SEM transversales d’électrodes de scories de Si après diffèrent temps de 
cyclage avec de gauche à droite: avant cyclage, après 1 cycle, après 10 cycles et après 200 cycles; (b) 

Segmentation des images correspondantes avec en noir la porosité, en bleu le liant, en gris clair le Si, en 
gris foncé le SiC, en jaune l’additif conducteur et en vert la SEI+liant. 

 
Figure III.30: (a) Image BIB-SEM transversale d’une électrode de scories de Si après 200 cycles; (b) 

segmentation de l’image avec en noir la porosité, en gris clair le Si, en gris foncé le SiC, en jaune l’additif 
conducteur et en vert la SEI.  
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III.1.4.6 Analyses FIB-SEM séquentielles  

Pour mettre en évidence l'évolution de la microstructure de l'électrode durant les premiers cycles, 

un protocole d'analyse FIB/SEM séquentielle a été mis en place (voir section 3.8 du chapitre II 

pour plus de détails). Une microcavité est usinée et polie par FIB au centre de l’électrode et sa 

coupe transversale est observée par SEM après n cycles. Cette méthode permet de suivre les 

variations morphologiques dans le cœur d’une même électrode à différentes étapes de son 

cyclage et s’apparente ainsi à une méthode de caractérisation in-situ [41]. 

La Figure III.31a présente des images SEM de la surface de l'électrode, avec un grossissement 

sur la microcavité usinée par FIB, dont le volume initial est de 45 x 20 x 50 µm3, ainsi que de la 

coupe transversale de la microcavité. Ces observations ont été faites avant cyclage, après 1 cycle 

et après 10 cycles. Après le premier cycle, la formation de fissures de quelques µm de largeur 

est clairement mise en évidence sur l'image de la surface de l’électrode. La configuration des 

fissures ainsi formées reste inchangée à la fin du 10eme cycle. Cela signifie que les fissures 

s'ouvrent et se ferment aux mêmes endroits lors des cycles successifs de délithiation/lithiation. À 

noter que ces fissures n’ont pas été clairement observées à partir des images de microscopie 

optique operando (Fig. III.25) du fait possiblement d’une résolution insuffisante pour observer des 

fissures de quelques µm de largeur.  

Les principales données quantitatives extraites de ces images sont présentées dans le Tableau 
III.5. La surface des fissures et leur largeur médiane sont déterminées à partir des images SEM 

de la surface de l’électrode, traitées à l’aide du logiciel ImageJ. La surface relative des fissures 

diminue de 5,2 à 3,3 % (-39 %) et leur largeur moyenne diminue de 2,4 à 1,9 μm (-22 %) entre le 

1er et le 10ème cycle. La déformation de l’électrode est visible sur les bords de la microcavité qui 

deviennent arrondis avec un déplacement latéral maximal de 4 μm après 10 cycles. Cette 

extension latérale pourrait néanmoins être artificiellement accentuée, compte tenu de l’absence 

de contraintes dans cette partie de l’électrode due à la déplétion du matériau. Dans le même 

temps, les images de la coupe transversale de la microcavité permettent de mesurer une 

augmentation de l’épaisseur de l’électrode de 2 μm (+10 %) après 1 cycle et de 7 μm (+35 %) 

après 10 cycles.  

L’analyse de la section transversale de la microcavité permet d’observer clairement la 

microstructure interne de l’électrode ce qui permet de mesurer sa porosité ainsi que l’épaisseur 

de la couche de SEI à la surface des particules via une segmentation des images illustrée en 

Figure III.32. Une diminution de la porosité de l’électrode est observée avec le cyclage, passant 

de 20,3 % avant cyclage à 17,3 % après 1 cycle et 15,9 % après 10 cycles soit une diminution 
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relative de 15 et 21 % respectivement. À noter qu’aucune fissure n’est observée dans la zone 

analysée et elles ne sont donc pas prises en compte dans les mesures de porosité. La diminution 

de la porosité peut être attribuée à l’accumulation des produits de la SEI dans le réseau poreux 

de l’électrode. Un réarrangement de la microstructure de l’électrode est également observé par 

la torsion et le déplacement des feuillets de graphène, comme on peut le voir sur l’image de la 

coupe transversale après 10 cycles. Ce réarrangement microstructural peut résulter du 

déplacement des particules de scories de Si induit par leur changement de volume au cours du 

cyclage. Malgré ces déformations morphologiques, l’électrode est capable de maintenir son 

intégrité structurelle en ne présentant pas de macro-fissures et/ou de zones de délamination 

comme il est observé habituellement avec les électrodes à base de Si [28,45-47]. 
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Figure III.31: (a) Images SEM de l’électrode de scories de Si avec de gauche à droite: surface de l’électrode, 

agrandissement sur la microcavité usinée par FIB et image transversale de la microcavité; Images SEM 
transversales de la microcavité avant cyclage, après le 1er cycle et après le 10eme cycle: (b) au cœur 

d’électrode et (c) et au niveau de l’interface avec le collecteur de courant.  

 

 
Figure III.32: Images FIB-SEM transversale de la microcavité de l'électrode (a) à l'état initial et (b) image 

segmentée correspondante avec les contours de segmentation en rouge pour de la porosité; (c) après 10 
cycles et (d) image segmentée correspondante avec les contours de segmentation en rouge de la couche de 

SEI. 
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Les Figures III.31b-c présentent des vues rapprochées de la section transversale de la 

microcavité avec des zones sélectionnées dans le cœur de l’électrode (Figure III.31b) et au 

niveau de l’interface avec le collecteur de courant (Figure III.31c). Il est important de rappeler 

que ces images correspondent à la même zone d’analyse tout au long du cyclage. Comme le 

montre cette figure, le polissage d’environ 1-2 μm d’épaisseur effectué après chaque cyclage 

permet de révéler une surface plus nette pour analyser la morphologie des particules, la porosité 

et la formation de la couche de SEI. À noter qu’une couche plus brillante est visible à la surface 

des particules près du collecteur de courant. Cette couche est probablement due à une 

redéposition du cuivre lors du creusement de la microcavité. Étant donné qu’elle n’affecte qu’une 

petite zone de l’électrode, nous estimons qu’elle ne modifie pas les conclusions basées sur ces 

images. Après le premier cycle, les images acquises avant le polissage ne révèlent pas 

d’évolution majeure dans la morphologie (taille et forme) des particules de scories de Si par 

rapport à leur état avant cyclage. Cependant, certains micro-interstices entre les agglomérats 

semblent être remplis des produits de la SEI. Le déplacement de certaines particules est 

également observé. De plus, l’étape de polissage permet de révéler des changements au sein 

des particules de scories de Si. Elles apparaissent moins denses et moins uniformes qu’à l’état 

initial. Au niveau de l’interface avec le collecteur de courant, l’évolution entre l’état initial et le 1er 

cycle montre un comportement compressif conduisant à la réduction de la porosité de l’électrode 

dans cette zone, qui est encore plus accentuée entre le 1er et le 10ème cycle. Cette tendance 

semble moins marquée dans la région sélectionnée dans le cœur de l’électrode. En effet, la 

structure plus rigide du collecteur de courant peut augmenter localement le comportement 

compressif de l’électrode associé à son gonflement irréversible.  

La croissance progressive de la couche de SEI pendant le cyclage semble se faire de manière 

homogène sur toute l'épaisseur de l'électrode. L'épaisseur de la couche de SEI passe d'environ 

100 nm au 1er cycle à 160 nm au 10ème cycle. L'épaisseur de la couche de SEI mesurée ici est 

supérieure à certaines valeurs rapportées dans la littérature sur des mesures également faites à 

partir d'images FIB-SEM. Par exemple, Bordes et al. ont rapporté une couche de SEI de 30-50 

nm d'épaisseur sur une anode Si-graphène après 50 cycles [48]. À l’opposé, une couche de SEI 

plus épaisse, d'environ 250 et 450 nm après respectivement 1 et 10 cycles, a été mesurée sur 

une électrode de Si [47]. Cependant, il doit être noté que dans ce dernier cas, les électrodes ont 

été cyclées dans un électrolyte sans FEC, ce qui accentue la croissance de la couche de SEI. 

Par ailleurs, le fait que les particules des scories de Si ne soient pas fissurées après 1 et 10 cycles 

est remarquable et s’oppose aux nombreux articles montrant la pulvérisation des particules de Si 

durant leur cyclage [41,42,44,47].  
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Tableau III.5: Principales données quantitatives extraites des images FIB-SEM présentées en Figs. III.31-32. 

 Porosité 
(%) 

Diamètre 
médian 

des pores 
(µm) 

Épaisseur 
de 

l’électrode 
(µm) 

Diamètre 
médian 

particules 
de Si (µm) 

Épaisseur 
médiane 

couche de 
SEI (µm) 

Fissures 
de 

surface 
(%) 

Taille 
médiane 
fissures 

(µm) 

 Initial 20,3 0,34 20 0,83 - - - 

1e cycle 17,3 0,37 22 0,83 0,10 5,2 2,4 

10e cycle 15,9 0,47 27 0,81 0,16 3,3 1,9 

 

III.1.4.7 Analyses FIB-SEM tridimensionnelles 

Afin d’aller plus loin dans l’analyse des variations morphologique de l’électrode de scorie de Si 

au cours du cyclage, une analyse FIB-SEM tridimensionnelle (3D) a été réalisée. En utilisant des 

méthodes de traitement d'image appropriées, un volume de 5,7 × 4 × 3 μm3 avec une taille de 

voxel de 5 x 5 x 5 nm3 est reconstruit dans lequel différentes phases peuvent être identifiées et 

quantifiées. Ces analyses ont été réalisées avant cyclage, après 10 cycles et après 200 cycles. 

Les différentes phases sont segmentées par seuillage des niveaux de gris des images SEM 

comme illustré en Figure III.33 pour une électrode cyclée 200 fois. 

 

 
Figure III.33: Illustration de la segmentation d’une image SEM d’une électrode de scories de Si après 200 

cycles : (a) segmentation des particules de scories de Si (i.e., phases Si + SiC); (b) segmentation de la SEI 
mêlée aux particules de scories de Si (SEIIntra). La porosité (en noir) est ensuite segmentée et la phase 
restante correspond à la SEIExtra. La segmentation complète (c) montre le Si en rouge, le SiC en bleu, la 

porosité en noir, la SEIIntra en vert clair et la SEIExtra en gris. 

 

La Figure III.34a montre l’évolution avec le cyclage des fractions volumiques des différentes 

phases segmentées : (i) les pores, (ii) l’additif conducteur (graphène), (iii) les particules de scories 
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de Si sous-divisées en fractions de Si et de SiC, et (iv) la SEI sous-divisée en 2 fractions soit la 

SEI intimement mêlée aux particules de scories de Si (SEIIntra) et la SEI présente à l’extérieur des 

particules de scories de Si (SEIExtra). Leurs valeurs respectives sont résumées dans le Tableau 
III. 6. La représentation 3D des volumes analysés est montrée à l’état initial (Fig. III.34b), après 

10 cycles (Fig. III.34c) et après 200 cycles (Fig. III.34d) avec une vue rapprochée des particules 

de scories de Si montrant les phases segmentées de Si et de SiC. Une vue 3D des phases 

segmentées Si, SiC, pores et des phases restantes (i.e. SEI et GnP) est aussi montrée en Figure 
III.35.  

 
Tableau III.6: Valeurs des fractions volumiques des différentes phases extraites des analyses 3D-FIB/SEM. 

Phases Si SiC Si+SiC GnP Porosité SEIIntra SEIExtra SEI Total 

État initial 24,9 12,7 37,6 5,8 56,6 0 0 0 

10e cycle 22,6 15,0 37,6 6,7 18,7 10,2 26,8 37 

200e cycle 5,4 6,1 11,5 8,5 8,9 29,5 41,6 71,1 
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Figure III.34: (a) Évolution durant le cyclage des fractions volumiques des différentes phases segmentées. 
(b-d) Représentation 3D des volumes analysées à l’état initial (b), au 10eme cycle (c) et au 200eme cycle (d) 

avec une vue rapprochée des particules de scories de Si avec Si en rouge et SiC en bleu. 

 



 176 

 
Figure III.35: Représentation 3D des différentes phases segmentées dans l’électrode avant cyclage, après 10 
cycles et après 200 cycles: en bleu foncé la phase SiC; en rouge la phase Si; en bleu clair les pores et en vert 

les phases restantes (i.e. GnP + SEI). Volume de 5,7 × 4 × 3 μm3. 

 

La porosité initiale est de 56,6 % ce qui est proche de celle calculée (65 %) à partir de la masse 

et de l’épaisseur de l’électrode (voir section 1.2.1). Ceci confirme la qualité de la segmentation et 

la bonne représentativité du volume analysé. Pour comparaison, la porosité initiale déterminée 

par l’analyse 2D d’une section de l’électrode était de seulement 20,3 % (voir section 1.4.6). Ceci 

souligne la pertinence d’une analyse 3D vs 2D qui est plus proche de la réalité. Une réduction 

importante de la porosité se produit durant les premiers cycles avec une porosité passant de 56,6 

% à 18,7 % après seulement 10 cycles (soit une perte moyenne de presque 4 % par cycle entre 
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le cycle 1 et 10) pour atteindre 8,9 % après 200 cycles (soit une perte moyenne de 0,05 % par 

cycle entre le cycle 11 et 200).  

Cette diminution de la porosité peut être corrélée à la croissance de la SEI dont la fraction 

volumique est de 37,0 % après seulement 10 cycles (soit une augmentation moyenne de 3,7 % 

par cycle entre le cycle 1 et 10) et croit plus lentement par la suite pour atteindre 71,1 % après 

200 cycles (soit une augmentation moyenne de 0,18 % par cycle entre le cycle 11 et 200). On 

peut également noter que la répartition de la SEI évolue avec le cyclage puisque le ratio 

volumique de SEIExtra / SEIIntra passe de 2,6 (26,8/10,2) au 10eme cycle à 1,4 (41,6/29,5) au 200eme 

cycle. Ceci confirme la pénétration progressive de la SEI dans le cœur des particules lors d’un 

cyclage prolongé, telle que décrite précédemment à partir des analyses BIB-SEM (voir section 

1.4.5). 

La croissance de la SEI et l’expansion concomitante de l’électrode (+64 % en épaisseur après 

200 cycles, voir section 1.4.4) entrainent par le fait même une diminution de la fraction volumique 

de Si+SiC qui passe de 37,6 % avant cyclage à 11,5 % après 200 cycles. Cette diminution n’est 

pas observable après 10 cycles car la SEI croit initialement à la surface des particules et est 

compensée en grande partie par la diminution de la porosité de l’électrode, conduisant à une 

expansion limitée de son épaisseur (+ 8 % après 10 cycles, voir section 1.4.5). À noter également 

que le ratio volumique Si/SiC évolue avec le cyclage, passant de 2,0 (24,9/12,7) avant cyclage à 

0,9 (5,4/6,1) après 200 cycles. Cette diminution s’explique par le fait que le Si est ‘’nanoporosifié’’ 

par la croissance interne de la SEI et devient ainsi plus difficilement discernable (segmentable) 

après 200 cycles contrairement au SiC inactif qui conserve sa morphologie initiale (aussi confirmé 

par les images BIB-SEM en section 1.4.5).  

Quant à la fraction volumique de graphène (GnP), elle reste constante au cours du cyclage (6-8 

%) malgré le fait que l’expansion volumique de l’électrode devrait logiquement conduire à sa 

diminution après 200 cycles. Cela souligne une certaine incertitude dans l’estimation des fractions 

volumiques des phases présentes en faible quantité tel que le GnP. Il existe en effet une certaine 

imprécision dans la segmentation des images lorsqu’elle est basée sur de faibles différences de 

niveaux de gris entre les différentes phases, surtout après 200 cycles du fait de la proportion 

importante de SEI qui masque les autres composantes. On notera aussi que le liant CMC et les 

sels du tampon pH 3 (acide citrique et KOH) n’ont pu être segmentés du fait de leur faible taille 

et leur niveau de gris similaire à la SEI.  

Des changements importants dans la forme des particules de scories de Si sont aussi observés 

au cours du cyclage avec une rugosification progressive de leur surface conduisant à une 
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morphologique dendritique qui est parfaitement visible sur la représentation 3D de l’évolution des 

particules au cours du cyclage donnée en Figure III.36 et en accord avec les analyses BIB-SEM 

(voir section 1.4.5). Sur cette figure, les différentes phases segmentées sont visibles : le Si en 

rouge, le SiC en bleu clair, la SEIIntra en bleu foncé et la SEIExtra en vert. Après 200 cycles, la 

structure dendritique des particules de Si, les inclusions de SiC et la SEI formée sont parfaitement 

distinguées. La SEI se forme autour et à l’intérieur des particules, et son épaisseur augmente 

notablement entre le 10ème et le 200ème cycle. De plus ce résultat met clairement en évidence 

qu’avec le cyclage prolongé, la croissance continue de la SEI vers l’intérieur des particules peut 

mener à leur fracturation en de plus petites particules (Fig. III.36f-g).  
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Figure III.366: Représentation 3D des particules de scories de Si constituées de Si (en rouge) et de SiC (en 
bleu foncé) (a) à l'état initial, (b-d) après 10 cycles et (e-g) après 200 cycles (une segmentation d’une particule 

pleine et d’une autre en coupe transversale est presentée ici). La SEI intra-particules et la SEI extra-
particules est représentée respectivement en bleu clair et en vert. La première colonne montre uniquement le 

matériau actif, la deuxième colonne ajoute la segmentation de la SEIIntra et la dernière colonne complète la 
segmentation en ajoutant la SEIExtra.  

 

Le facteur de rugosité a aussi été évalué par traitement d’images qui montrent l’augmentation de 

la rugosification des particules avec le cyclage (Fig.III.37). Comme attendu, la valeur  de leur 

rugosité moyenne arithmétique (Ra) augmente avec le cyclage., Ce facteur est calculé selon 

l’équation usuelle suivante : 

 : 
Équation III.12: Formule de la rugosité moyenne arithmétique (Ra) 

𝑅𝑅𝑎𝑎 =
1
𝐿𝐿
� |𝑧𝑧(𝑥𝑥)|.𝑑𝑑𝑑𝑑
𝐿𝐿

0
 

où la ligne droite de longueur L représente le profil moyen de la surface de la particule et la 

coordonnée z(x) correspond à la distance absolue par rapport à cette ligne Ra est de 1.05 avant 

cyclage, 1.4 après 10 cycles et 1.9 après 200 cycles. 

 

 
Figure III.37: Évolution de la rugosité des particules de scories de Si avec le cyclage. 

À partir de ces analyses 3D FIB-SEM, il est également possible de quantifier l’évolution avec le 

cyclage de la taille (diamètre) des particules de scorie de Si et des pores ainsi que l’épaisseur de 

la couche de SEI (Fig. III.38a-k). Cette évolution est exprimée sous forme de courbes de 
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distribution cumulée (Fig. III.38a,e,i) et peut être visualisée par une échelle de couleurs sur les 

vues 3D des volumes analysés (Fig. III.38b-c, f-h, j-k). 

 

 
Figure III.38: Évolution avec le cyclage de la taille des particules de scories de Si noté MA pour Matière 

Active (a-d), de la taille des pores (e-h) et de l’épaisseur de la SEI (i-k) présentées sous forme de courbes de 
distribution en % cumulée et visualisées sous forme d’échelles de couleur sur les vues 3D des volumes 

analysés. Les étapes de cyclages etudiées sont: (b et f) l’état initial, (c, g et j) apres le 10ème cycle et (d, h et k) 
apres le 200ème cycle..  

 



 181 

Peu de changements ont lieu sur la taille médiane des particules de scorie de Si après 10 cycles, 

passant de 290 à 270 nm (Fig. III.38a-d). En revanche une diminution importante a lieu après 

200 cycles avec une taille médiane autour de 70 nm. Cette diminution est le résultat de la 

croissance de la SEI dans les particules conduisant à une structure dendritique clairement mise 

en évidence précédemment. Ce résultat montre que la pénétration progressive de la SEI dans le 

cœur des particules mène à leur fracturation en particules de plus petite taille comme il a été 

illustré par les représentations 3D des particules après 200 cycles en Figure III.36f-g.  

Quant à la porosité (Fig. III.38 e-h), la taille des pores diminue fortement, passant d’une taille 

médiane (D50) de 340 à 60 nm entre l’état initial et le 10e cycle, induisant une diminution d’un 

facteur ∼4 de la porosité de l’électrode comme indiqué précédemment. La taille des pores évolue 

peu par la suite (D50 = 80 nm après 200 cycles). Ceci peut s’expliquer par le fait que durant les 

premiers cycles, la SEI croit majoritairement à la surface des particules et vient ainsi combler le 

réseau poreux inter-particules, comme cela est visible sur les Figures III.37-38. Alors que par la 

suite, la SEI croit principalement à l’intérieur des particules.  

L’épaisseur de la SEI augmente entre le 10e et le 200e cycle, passant d’une épaisseur médiane 

de 60 à 106 nm pour la couche de SEIExtra (Fig. III.38i-k). L’épaisseur de la SEI intra-particules 

(SEIIntra) est plus mince et augmente peu avec le cyclage, passant de 20 à 30 nm entre le 10e et 

le 200e cycle. Ceci illustre le fait que la croissance de la SEI dans les particules se fait par une 

infiltration de plus en plus profonde à l’intérieur des particules sans augmentation majeure de son 

épaisseur. 

III.1.5 Conclusion sur l’étude des scories de Si broyé 20 h 

Ces travaux ont montré qu’un sous-produit issu de la réduction carbothermique de la silice en 

silicium, et constitué de Si, SiC, C et SiO2, peut être utilisé comme matériau d’anode de haute 

capacité pour batteries Li-ion après un broyage mécanique à haute énergie de 20 h. Ce broyage 

induit une diminution de la taille des particules, une homogénéisation chimique du composite, 

une amorphisation du silicium et la conversion du C en SiC. Ainsi, après 20 h de broyage, le 

matériau est majoritairement constitué de particules micrométriques de Si nanocristallin/amorphe 

dans lesquelles sont présentes des inclusions submicrométriques de SiC nanocristallin. La 

présence de ces inclusions de SiC semble être à l’origine de différents phénomènes :  

• l’absence de formation de la phase c-Li15Si4,  

• une diminution de la capacité irréversible associée aux déconnexions des particules,   
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• une meilleure résistance au calandrage, qui n’altère pas les performances 

électrochimiques, 

• l’absence de fissuration des particules durant le cyclage, 

• une expansion/contraction volumique de l’électrode diminuée et plus réversible, 

• une macro-fissuration /délamination limitée de l’électrode avec le cyclage. 

Cependant, l’instabilité (croissance) de la SEI au cours du cyclage conduit à une augmentation 

continue et irréversible de la masse et de l'épaisseur de l'électrode ainsi qu’à une diminution 

notable de sa porosité. Par ailleurs, une nanoporosification/rugosification progressive du silicium 

est observée, favorisant une croissance de la SEI au sein des particules.  

 

III.2 Influence de la durée de broyage  

Dans la première partie de ce chapitre, nous nous sommes focalisés sur l’étude de scories de Si 

broyés durant 20 h. Comme expliqué précédemment, ce temps de 20 h a été choisi sur la base 

des travaux de notre laboratoire sur des poudres de Si commerciales démontrant qu’un broyage 

de 20 h est un temps optimal pour améliorer leur tenue au cyclage [1]. Étant donné que la poudre 

de scorie de Si était composée majoritairement de silicium, nous avons choisi initialement 

d’utiliser la même durée de broyage. Ceci avait aussi l’avantage de pouvoir se comparer au Si 

broyé 20 h qui avait été étudié en détail par notre équipe. Les premiers tests de cyclage obtenus 

avec la poudre de scorie de Si broyé 20 h étant très encourageants, nous avons décidé d’étudier 

ce matériau en détail tel que présenté dans la section précédente. Ces travaux ont montré que 

le SiC présent initialement dans le composite et/ou formé lors du broyage joue un rôle important 

dans le comportement de l’électrode. Face à ce constat, il nous apparaissait pertinent d’étudier 

plus en détail l’influence de la durée de broyage sur les caractéristiques microstructurales, 

morphologiques et électrochimiques des scories de Si. C’est l’objectif de l’étude présentée ci-

après. 

 

III.2.1 Microstructure 

La Figure III.39 montre les diffractogrammes RX de la poudre de scories de Si après des temps 

de broyage allant de 0 à 40 h. Le pic du carbone à ∼26,5˚ disparait après seulement 1 h de 

broyage. De plus, l’intensité des pics du Si diminue notablement contrairement aux pics du SiC 
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dont l’intensité augmente légèrement. Il semble donc qu’une heure de broyage soit suffisante 

pour détruire totalement la cristallinité du graphite et initier sa transformation en SiC. Après 5 h 

de broyage, une diminution importante de l’intensité des pics de la phase Si est observée alors 

que l’intensité des pics de la phase SiC reste quasiment la même jusqu’à 10 h de broyage. Il faut 

attendre 20 h de broyage pour observer leur diminution. Cette évolution témoigne de 

l’amorphisation de la phase Si alors que la phase SiC conserve sa structure cristalline. Comme 

explicité précédemment dans la section III.1.1.2.1., le ratio Si amorphe / (Si cristallin + Si 

amorphe) peut être estimé par déconvolution du pic du Si situé à ∼28,5° (Fig. III.40). Comme le 

montre la Figure III.41a, le taux de Si amorphe augmente rapidement avec le temps de broyage 

pour se stabiliser autour de 73 % après 10 h de broyage. La taille des cristallites de Si suit la 

même évolution avec une diminution rapide au cours des premières heures de broyage pour se 

stabiliser autour de 15 nm au-delà de 5 h (Fig. III.41b). Ces observations suggèrent un 

mécanisme où le broyage génère des défauts structuraux, entraînant l'amorphisation du silicium 

et la réduction de la taille des cristallites. Un état d'équilibre est atteint lorsque la taille des 

particules de c-Si approche la limite de rupture de Hall-Petch, à partir de laquelle les défauts ne 

se produisent plus à l'intérieur des particules de c-Si et ainsi l’amorphisation du Si s'arrête. Un tel 

processus a également été observé lorsque le Si est broyé seul [49]. Concernant la taille 

moyenne des cristallites de SiC (calculée à partir de la largeur à mi-hauteur du pic de SiC situé à 

∼60° en utilisant la formule de Scherrer), elle diminue progressivement avec la durée de broyage 

pour atteindre 7 nm après 40 h de broyage (Fig. III.41c).  

 
Figure III.39: (a) Diffractogrammes RX de la poudre de scories de Si en fonction du temps de broyage. (b) 

Focalisation sur la zone 20-40˚. 
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Figure III.40: Déconvolution des composantes a-Si et c-Si du pic DRX du Si situé à ∼28,5° en fonction du 

temps de broyage. 
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Figure III.41: Évolution (a) du ratio Si amorphe / (Si cristallin + Si amorphe), (b) de la taille moyenne des 

cristallites de Si et (c) de la taille moyenne des cristallites de SiC en fonction du temps de broyage. 

 

III.2.2 Morphologie 

Les images MEB de la Figure III.42 montrent l’évolution de la morphologie des particules de 

scories de Si en fonction de la durée de broyage. Leur taille médiane (D50), déterminée par 

analyse granulométrique avant et après une étape subséquente de désagglomération aux 

ultrasons, est présentée en Figure III.43. Initialement, les particules ont une morphologie 

angulaire avec un D50 de 38 µm. Après 1 h de broyage, elles présentent une morphologie plus 

arrondie et leur taille moyenne a notablement diminué (D50 = 3,6 µm) bien que de larges particules 

soient toujours observables. Après 5 h de broyage, on observe la formation de particules 

micrométriques plus ou moins agglomérées. La morphologie angulaire initiale des particules a 

totalement disparu pour laisser place à une morphologie granuleuse. Après 10 heures de 

broyage, aucun changement significatif n’a été observé, à l’exception d’une augmentation de 

l’agglomération des particules, laissant place à des agglomérats de plusieurs microns de diamètre 
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constitués de particules micrométriques voire sous-micrométriques. Après 40 h de broyage, il 

semblerait que l’agglomération des particules soit moins importante. Cela est aussi supporté par 

les analyses granulométriques indiquant que le maximum de l’agglomération est atteint après 10-

20 h de broyage avec un D50 de ∼10 µm. Après désagglomération aux ultrasons, la taille des 

particules n’évolue quasiment plus au-delà de 5 h de broyage avec un D50 se stabilisant autour 

de 1,5 µm (Figure III.43). 

 
Figure III.42: Images MEB montrant l’évolution de la morphologie des particules de scories de Si en fonction 

du temps de broyage. 
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Figure III.43: Évolution de la taille médiane (D50) de la poudre en fonction du temps de broyage pour la 

poudre broyée et la poudre broyée puis désagglomérée aux ultrasons. 

 

Par ailleurs, les analyses EDX montrent une augmentation de la contamination en fer de la poudre 

avec l’augmentation du temps de broyage pour atteindre un ratio massique Fe/Si de 2,4 % après 

40 h de broyage (Fig. III.44). Cette contamination est due à l’érosion des billes et du creuset en 

acier qui s’accentue avec la durée de broyage. 
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Figure III.44: Évolution du ratio massique Fe/Si en fonction de la durée de broyage. 
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III.2.3 Performances électrochimiques 

La Figure III.45 montre l’évolution de la capacité spécifique de décharge en fonction du nombre 

de cycles des électrodes de scories de Si broyée pendant 0, 1, 5, 10, 20 et 40 h. Les courbes 

présentées sont une moyenne de 3 électrodes cyclées dans les mêmes conditions. Les écarts-

types de ces moyennes sont également présentées. Les électrodes ont une masse surfacique de 

2 ± 0,1 mg de scorie de Si /cm2 et ont été cyclées à une densité de courant de 180 mA/g de 

scories de Si durant les 5 premiers cycles et de 400 mA/g de scories de Si aux cycles suivants. 

Les principales données électrochimiques sont résumées dans le Tableau III.7.  

 
Figure III.45: Évolution de la capacité spécifique de décharge en fonction du nombre de cycles des 

électrodes de scories de Si broyée 0, 1, 5, 10, 20 et 40 h. 

 

Tableau III.7: Résumé des performances électrochimiques des électrodes de scories de Si selon la durée de 
broyage. 

Temps de broyage 
(h) 

0 1 5 10 20 40 

Capacité de 
décharge initiale 

(mAh/g) 
2120 ± 30 1780 ± 50 2050 ± 

100 1760 ± 50 1700 ± 
200 1650 ± 50 
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Efficacité 
coulombique initiale 

(%) 
84 ± 1 78 ± 2 78 ± 3 80 ± 3 79 ± 1 81 ± 4 

Capacité de 
décharge au 100e 

cycle (mAh/g) 
970 ± 20 1060 ± 30 1080 ± 

100 970 ± 50 950 ± 60 870 ± 70 

Perte de capacité 
entre le 6e et 100e 

cycles (%) 
42 ± 1 19 ± 4 23 ± 4 24 ± 2 23 ± 1 25 ± 2 

Capacité irréversible 
cumulée après 100 

cycles (mAh/g) 
1260 ± 130 1270 ± 

100 
1150 ± 

130 990 ± 310 860 ± 140 570 ± 200 

 
Le matériau non-broyé présente la capacité de décharge initiale la plus élevée (∼2100 mAh/g) 

mais la tenue au cyclage la plus faible (perte de 42 % entre le 6e et 100e cycle). Étonnamment, 1 

h de broyage suffit pour améliorer notablement la tenue au cyclage avec une perte de capacité 

de 19 % entre le 6e et 100e cycle. Sa capacité initiale est cependant plus faible (∼1800 mAh/g). 

L’augmentation de la durée de broyage ne conduit pas à une diminution importante de la capacité 

initiale et à une amélioration notable de la tenue au cyclage avec une perte de capacité de 23-25 

% entre le 6e et 100e cycle. Leur efficacité coulombique initiale est également similaire (78-81%) 

et reste inférieure à celle de la poudre non-broyée (84 %). On notera cependant une diminution 

notable de la capacité irréversible cumulée avec l’augmentation de la durée du broyage. En effet, 

celle-ci est de seulement 570 ± 200 mAh/g après 100 cycles pour la poudre broyée 40 h comparée 

à plus de 1260 ± 130 mAh/g pour la poudre non-broyée. 

La Figure III.46a-f montre les courbes différentielles dQ/dV associées aux cycles 1, 2, 5, 10, 50 

et 100 des électrodes de scories de Si broyées entre 0 et 40 h. La Figure III.47 compare les 

courbes dQ/dV au 1er cycle des différentes électrodes avec une focalisation sur les pics de 

lithiation du Si situés entre 0,3 et 0 V et sur le pic de délithiation de la phase c-Li15Si4 situé autour 

de 0,45 V. Au 1er cycle, on peut observer l’absence de pic de lithiation à ∼0,2 V caractéristique 

de la lithiation du Si amorphe pour la poudre non-broyée, confirmant sa structure initiale 100 % 

cristalline. Ce pic commence à apparaitre après 1 h de broyage et son intensité tend à se stabiliser 

après 5 h de broyage. Ceci suggère que le taux de Si amorphe dans l’électrode initiale varie peu 

au-delà de 5 h de broyage, ce qui est en accord avec les analyses DRX (Fig. III.40-41a). 

L’intensité de pic de délithiation de la phase c-Li15Si4 à ∼0,45 V diminue notablement avec la 

durée du broyage et disparait totalement au-delà de 5 h de broyage. Ce résultat confirme 
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clairement l’importance du broyage pour limiter la formation du c-Li15Si4 nuisible à la durabilité de 

l’électrode comme discuté précédemment. Comme le montrent les Figures III.46a-b, ce pic 

observé sur les électrodes broyées 0 h et 1 h diminue au cours du cyclage pour disparaitre 

totalement après une dizaine de cycles. Ceci peut s’expliquer par une augmentation de la 

polarisation de l’électrode au cours du cyclage qui conduit au déplacement du potentiel de 

formation de la phase c-Li15Si4 à un potentiel inférieur au potentiel de coupure de la décharge (5 

mV). Cela est confirmé par les mesures de la résistance de polarisation des électrodes 

déterminée à partir de la différence de potentiel entre la demi-charge et la demi-décharge divisée 

par le courant appliqué, indiquant une augmentation notable de la résistance de polarisation d’une 

électrode de scorie de Si non broyée comparée à une électrode de scorie de Si broyée 40 h (Fig. 
III.48).  
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(e) 20 h (f) 40 h 
Figure III.46: Courbes différentielles dQ/dV aux cycles 1, 2, 5, 10, 50 et 100 des électrodes de scories de Si 

broyés : (a) 0 h, (b) 1 h, (c) 5 h, (d) 10 h, (e) 20 h et (f) 40 h. 
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Figure III.47: Courbes différentielles dQ/dV du 1er cycle des différentes électrodes à base de scories de Si 
avec en bas à gauche, un agrandissement de la zone de lithiation entre 0,3 et 0 V et en haut à droite, un 

agrandissement de la zone de délithiation entre 0,35 et 0,55 V. 
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Figure III.48: Évolution au cours du cyclage de la résistance de polarisation d’une électrode de scorie de Si 

non-broyée et broyée 40 h. 

 

La Figure III.49a montre l’évolution de la capacité de décharge des différents matériaux en 

fonction de la densité de courant appliquée (entre 0,18 et 7,2 A/g). Les différences observées 

résultent principalement de leur capacité initiale différente. En effet, après normalisation par 

rapport à leur capacité de décharge mesurée à 0,4 A/g, leurs performances sont comparables 

avec une rétention de capacité d’environ 20 % pour une densité de courant de 7,2 A/g (Fig. 
III.49b). On notera cependant la plus faible rétention de capacité du matériau broyé 5 h mais sa 

reproductibilité mériterait d’être confirmée par des essais supplémentaires. On peut aussi 

remarquer que lorsque le matériau retourne à une densité de courant de 0,4 A/g (à partir du 41e 

cycle sur la Figure III.49a), la rétention de capacité au cours des 20 cycles subséquents est 

meilleure pour les matériaux broyés 10 h et plus. 

 
Figure III.49: (a) Performance des différentes électrodes en fonction de la densité de courant; (b) 

Normalisation par rapport à la capacité de décharge mesurée à 0,4 A/g. 
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III.2.4 Observations post-mortem 

La Figure III.50 présente les images MEB de la surface des électrodes après 100 cycles. De 

larges et nombreuses fissures sont clairement visibles avec les matériaux broyés 0, 1 et 5 h (Fig. 
III.50a-c). Des fissures sont également présentes avec les matériaux broyés 10, 20 et 40 h (Fig. 
III.50e-f) mais celles-ci sont beaucoup moins visibles du fait de leur faible largeur. Ceci indique 

clairement l’effet bénéfique d’un broyage de 10 h et plus sur la tenue mécanique des électrodes. 

(a) 0 h (b) 1 h (c) 5 h 

(d) 10 h (e) 20 h (f) 40 h 
Figure III.50: Images MEB après 100 cycles de la surface des électrodes faites à partir de scorie de Si broyée 

(a) 0 h, (b) 1 h, (c) 5 h, (d) 10 h, (e) 20 h et (f) 40 h. 

 

Cet effet bénéfique est également mis en évidence via les mesures de gain de masse et 

d’épaisseur des électrodes après 100 cycles (Fig. III.51). À noter qu’aucune mesure n’a été 

possible sur le matériau non-broyé en raison de la forte délamination de l’électrode lors du 

démontage de la batterie, témoignant de sa faible tenue mécanique (adhésion/cohésion) après 

un cyclage prolongé. Les données montrent clairement une importante prise de masse et 

d’épaisseur qui est respectivement d’environ 165 et 210 % pour les matériaux broyés 1 h et 5 h. 

Une diminution d’un facteur 2-3 de ces deux paramètres est observée après 10 h de broyage. 
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Au-delà de 10 h de broyage, cette diminution est moins marquée et tend à se stabiliser autour de 

80 % pour le gain de masse et de 50 % pour le gain d’épaisseur. Tel que discuté à la section 

III.1.4.4. , ces gains de masse et d’épaisseur résultent principalement de l'accumulation des 

produits de la SEI dans l'électrode au cours du cyclage. Il semblerait donc qu’un broyage de 10 

h et plus permet de limiter notablement cette croissance de la SEI.  
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Figure III.51: Variation de masse et d’épaisseur des électrodes après 100 cycles en fonction du temps de 

broyage. 

 

III.2.5 Conclusion sur l’influence de la durée de broyage 

Cette étude a révélé un changement notable de la microstructure des scories de Si dès les 

premières heures de broyage. Un état quasi-stationnaire est atteint après 5 à 10 h de broyage 

avec un taux de Si amorphe se stabilisant autour 75 %. Une heure de broyage suffit pour 

améliorer sa tenue au cyclage. Cependant, il est nécessaire d’augmenter la durée du broyage à 

5-10 h pour empêcher la formation de la phase c-Li15Si4. On observe une diminution de la 

fissuration de l’électrode et, de son gain en masse et son épaisseur avec le cyclage pour une 

durée de broyage ≥ 10 h.   
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III.3 Étude de composites à base de Si, SiC et Gr 

 Mes travaux précédents ont permis de mettre en évidence l’importance du SiC sur les 

performances électrochimiques des électrodes à base de scories de Si et sur leur dégradation 

morphologique au cours du cyclage. Cependant, l’effet du SiC nanométrique formé durant le 

broyage versus le SiC micrométrique initialement présent dans la poudre de scorie de Si n’a pas 

été clairement élucidé. Afin de clarifier ce point, j’ai comparé ci-après (section 3.1) des composites 

ayant un ratio Si/SiC similaire à la poudre de scories de Si broyée 20 h (i.e. Si/SiC = 56/44) mais 

où le SiC est présent sous trois formes différentes : (i) simplement mélangé à une poudre de Si 

préalablement broyée 20 h; (ii) broyé pendant 20 h avec une poudre de Si; et (iii) produit in-situ 

en broyant durant 20 h un mélange de Si + graphite. Par la suite (section 3.2), des composites 

(Si + SiC)20h avec différents ratios Si/SiC seront étudiés afin d’identifier une teneur optimale en 

SiC. Enfin, dans la dernière partie (section 3.3), j’ai étudié des composites sans SiC, i.e. 

constitués de Si broyé 20 h mélangé à du graphite selon différents ratios Si/Gr, afin de mettre en 

évidence l’impact de la simple dilution du Si sur la tenue au cyclage de l’électrode. 

 

III.3.1 Étude comparée des composites Si20h+ SiC, (Si + SiC)20h et (Si + Gr)20h 

Les matériaux choisis pour cette étude ainsi que leur composition avant et après broyage sont 

répertoriés dans le Tableau III.8. 

 
Tableau III.8: Composition initiale et finale des composites étudiés. 

Matériaux Appellation Composition initiale 
(% pds) 

Composition finale 
(% pds) 

Si broyé 20 h + SiC Si20h + SiC Si/SiC = 56/44 Si/SiC = 56/44 

(Si + SiC) broyé 20 h (Si + SiC)20h Si/SiC = 56/44 Si/SiC = 56/44 

(Si + Gr) broyé 20 h (Si + Gr)20h Si/Gr = 86/14 Si/SiC = 56/44* 

* en assumant que la totalité du graphite est transformé en SiC après 20 h de broyage. 
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III.3.1.1 Microstructure 

La Figure III.52 présente les diffractogrammes RX des trois composites. Pour le composite (Si + 

Gr)20h, on observe uniquement les pics des phases Si et SiC, confirmant que le broyage de 20 h 

a bien transformé le graphite initialement présent en SiC comme cela a été discuté 

précédemment (section 1.1.2). Pour le composite Si20h + SiC, les pics des phases β-SiC et α-SiC 

sont clairement visibles contrairement aux composites (Si + SiC)20h et (Si + Gr)20h où les pics du 

SiC sont élargis et de plus faibles intensités. Ceci est particulièrement marqué pour le composite 

(Si + Gr)20h ce qui indique que la phase SiC formée lors du broyage a une faible cristallinité. 

Comme décrit précédemment pour les scories de Si (section 1.1.2), la déconvolution des pics 

des phases Si et SiC situés respectivement vers 28 et 35° (Fig. III.52 b, d et f) permet d’estimer 

la taille des cristallites de SiC et de Si ainsi que le taux de Si amorphe (Tableau III.9). Le broyage 

du SiC pendant 20 h en présence de Si conduit à une diminution d’un facteur deux de la taille des 

cristallites de SiC (de 48 à 24 nm). Les cristallites de SiC produits par broyage réactif ont une très 

faible taille (3 nm). On notera cependant que dans ce dernier cas, l’élargissement du pic de la 

phase SiC situé à ∼35° est accentué par la superposition des pics des phases β-SiC et α-SiC, ce 

qui biaise le calcul de la taille des cristallites de SiC. Quant au taux de Si amorphe, il est plus 

élevé dans le cas des composites (Si + SiC)20h et (Si + Gr)20h ce qui suggère que le SiC accentue 

l’amorphisation du Si comme discuté précédemment (section 1.1.2).  

 
Tableau III.9: Taille moyenne des cristallites de SiC et de Si et du taux d’amorphisation du Si dans les 

composites Si20h + SiC, (Si + SiC)20h et (Si + Gr)20h. 

Composite 
Taille cristallite SiC 

(nm) 
Taille cristallite Si 

(nm) 
Taux d’amorphisation du 

Si (%) 

Si20h+SiC 48 14 57 

(Si+ SiC)20h 24 10 68 

(Si + Gr)20h 3 10 71 
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Figure III.52: (a,c,e) Diffractogrammes RX des composites Si20h + SiC, (Si + SiC)20h et (Si + Gr)20h et (b,d,f) 

Déconvolution des pics dans la zone 20-40°. 

 

III.3.1.2 Morphologie 

La Figure III.53 présente la distribution granulométrique des trois composites après broyage. Ils 

ont une granulométrie assez proche avec un D10, D50 et D90 de l’ordre de 1-2, 7-10 et 21-33 µm. 

Le composite Si20h + SiC montre cependant une population plus importante de particules vers 10 

µm qui est probablement attribuable au SiC non-broyé dont le D50 est de 10,7 µm. En effet, les 

images MEB des poudres et des électrodes Si20h + SiC (Fig. III.54a,c) montrent clairement des 
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particules de SiC d’une dizaine de microns qui sont plus angulaires et moins rugueuses que les 

particules de Si. Par contre, les images MEB des composites (Si + SiC)20h (Fig. III.54b,e) et (Si + 

Gr)20h (Fig. III.54c,f) sont très similaires et ne permettent pas de différencier clairement les 

particules de SiC des particules de Si. 
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Figure III.53: Distribution granulométrique des composites Si20h + SiC, (Si + SiC)20h et (Si + Gr)20h. 

 
Figure III.54: Images MEB (a-c) des poudres et (e-f) des électrodes de (a, d) Si20h + SiC, (b, e) (Si + SiC)20h et 

(c, f) (Si + Gr)20h. 
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III.3.1.3 Performances électrochimiques 

La Figure III.55 présente les courbes de décharge/charge et leurs dérivées dQ/dV aux cycles 1, 

10 et 100 des 3 composites. Il apparait clairement que seul le composite (Si + Gr)20h ne présente 

pas de pic fin à ∼0,45 V caractéristique de la délithiation de la phase c-Li15Si4. Ceci suggère que 

le SiC doit être formé durant le broyage (i.e. présent sous forme de nanodomaines de SiC 

dispersés dans la phase Si) pour empêcher la formation du c-Li15Si4. En comparant plus 

précisément les courbes dQ/dV au 1er cycle (Fig. III.56), on peut noter un décalage des pics de 

lithiation du silicium vers les potentiels plus faibles pour l’électrode (Si + Gr)20h. Ce décalage de 

l’ordre de 50 mV peut être à l’origine de l’absence de formation de la phase c-Li15Si4, comme 

expliqué précédemment (voir section 1.3.1).  

 
Figure III.55: Courbes de décharge/charge et courbes dQ/dV aux cycles 1, 10 et 100 des composites (a,b) 

Si20h + SiC, (c,d) (Si + SiC)20h et (e,f) (Si + Gr)20h. 
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Figure III.56: Courbes dQ/dV au 1er cycle des composites Si20h + SiC, (Si + SiC)20h et (Si + Gr)20h. 

 

De fait, on observe une amélioration de la tenue au cyclage de l’électrode (Si + Gr)20h avec une 

rétention de capacité de l’ordre de ∼80 % entre les cycles 6 et 100 contre 75 % pour le composite 

(Si + SiC)20h et 70 % pour le composite Si20h + SiC (Fig. III.57b). On notera aussi que leur capacité 

atteinte au 100e cycle est similaire (∼1200 mAh/g). Aucune différence notable n’est également 

observée en termes d’efficacité coulombique (∼82 % au 1er cycle et ≥ 99,5 % au 50e cycle) et de 

capacité irréversible cumulée (∼800 mAh/g après 50 cycles) (Fig. III.58). On notera cependant 

que la capacité irréversible cumulée tend à se stabiliser après une vingtaine de cycles pour le 

composite (Si + Gr)20h. 

 
Figure III.57: Évolution (a) de la capacité de décharge et (b) de la rétention de capacité en fonction du nombre 

de cycles des composites Si20h + SiC, (Si + SiC)20h et (Si + Gr)20h. Valeurs moyennées sur 3 cellules par 
formulation. 
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Figure III.58: Évolution de l’efficacité coulombique et de la capacité irréversible cumulée en fonction du 

nombre de cycles des composites (a) Si20h + SiC, (b) (Si + SiC)20h et (c) (Si + Gr)20h. Valeurs moyennées sur 3 
cellules par formulation. 

 

III.3.1.4 Observations post-mortem 

Malgré une certaine variabilité pour une même formulation d’électrode, les analyses post-mortem 

réalisées après 100 cycles indiquent des gains de masse et d’épaisseur plus faibles pour 

l’électrode (Si + Gr)20h (Tableau III.10), ce qui suggère une dégradation moindre pour cette 

formulation. Ceci est confirmé par les images SEM qui montrent une surface d’électrode moins 

fissurée pour le composite (Si + Gr)20h (Fig. III.59). 

 
Tableau III.10: Gain de masse et d’épaisseur des électrodes Si20h + SiC, (Si + SiC)20h et (Si + Gr)20h après 100 

cycles. Valeurs moyennées sur 3 cellules par formulation. 

Composites Si20h+SiC  (Si+SiC)20h (Si+Gr)20h 

Gain de masse (%) 190±80 140±40 100±20 

Gain d’épaisseur (%) 170±40 130±10 100±30 
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Figure III.59: Images SEM de la surface des électrodes Si20h + SiC, (Si + SiC)20h et (Si + Gr)20h après 100 

cycles. 

III.3.2 Étude de composites (Si + SiC)20h avec différents ratios Si/SiC 

III.3.2.1 Microstructure 

La Figure III.60a présente les diffractogrammes RX de composites (Si + SiC)20h avec un ratio 

massique Si/SiC variant entre 100/0 et 0/100. Comme attendu, on observe les pics 

caractéristiques des phases Si et SiC. On peut noter un élargissement progressif des pics 

associés à la phase SiC lorsque la fraction de SiC augmente. Cela suggère que plus la fraction 

de SiC est importante dans le creuset de broyage, plus la fracturation des particules de SiC est 

favorisée, induisant une diminution plus importante de la taille des cristallites. Ceci est confirmé 

en Figure III.60b qui montre une diminution notable de la taille des cristallites de SiC (déterminée 

à partir de la largeur à mi-hauteur du pic du SiC situé à 60°) avec l’augmentation de la teneur en 

SiC, passant de 32 nm pour un ratio Si/SiC de 80/20 à 9 nm pour un ratio de 20/80. La 

déconvolution du pic du Si situé à 28° permet également de déterminer la taille des cristallites de 

Si (Fig. III.60b) et le taux de Si amorphe (Fig. III.60c) en fonction de la teneur en SiC. Ainsi, la 

taille des cristallites de Si est indépendante du taux de SiC (∼12 nm) alors que son taux 

d’amorphisation augmente, passant de 56 % pour du Si broyé seul à ∼75 % pour du Si broyé en 

présence de 67 à 80 % pds de SiC. Ceci tend à confirmer l’hypothèse précédemment émise (voir 

section 1.1.2.1) que les particules de SiC, étant donné leur grande dureté, sont susceptibles 

d’accentuer la formation de défauts structuraux au sein de la phase de silicium, favorisant son 

amorphisation.  
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Figure III.60: (a) Diffractogrammes RX des différents composites (Si + SiC)20h; (b) Évolution de la taille des 

cristallites de SiC et Si et (c) du taux d’amorphisation du Si en fonction de la fraction massique de SiC. 
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III.3.2.2 Morphologie 

On n’observe pas de différence marquée dans la granulométrie des différents composites (Si + 

SiC)20h avec des diamètres de particules variant de quelques centaines de nm à plusieurs 

dizaines de µm (Fig. III.61) et une taille médiane de l’ordre de 5-10 µm (Tableau III.11). 
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Figure III.61: Distribution granulométrique des composites (Si + SiC)20h selon leur ratio Si/SiC. 

 
Tableau III.11: D10, D50 et D90 des composites (Si + SiC)20h selon leur ratio Si/SiC. 

Si/SiC 100/0 80/20 67/33 50/50 33/67 20/80 0/100 

D10 1,1 1,1 0,8 0,8 1,2 1,0 1,2 

D50 8,4 6,7 5,0 5,5 6,8 4,8 10,5 

D90 28,6 23,7 19,6 22,2 26,8 18,5 32,3 

 

Les électrodes présentent la même morphologie de surface (Fig. III.62). De plus, la porosité des 

électrodes ne varie pas de manière significative avec le taux de SiC, avec une valeur autour de 

70 % (Fig. III.63). 
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Figure III.62: Image MEB en mode électrons secondaires de la surface des électrodes (Si + SiC)20h. 
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Figure III.63: Porosité des électrodes à base de (Si + SiC)20h en fonction du taux de SiC. 

 

III.3.2.3 Performances électrochimiques 

La Figure III.64a-b présente les courbes dQ/dV au 1er cycle des différents composites (Si + 

SiC)20h focalisées sur les pics de lithiation (Fig. III.61a) et de délithiation (Fig III.61b) du silicium. 

On observe clairement un déplacement progressif de la lithiation du silicium vers les potentiels 

plus négatifs avec l’augmentation de la teneur en SiC (Fig. III.64c). Parallèlement, on observe 

une diminution abrupte de l’intensité du pic de délithiation de la phase c-Li15Si4, qui disparait pour 

un taux de SiC ≥ 50 % (Fig. III.64d). Cette observation est en contradiction avec les conclusions 
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précédentes (section 3.1.3) qui suggéraient que le SiC ne doit pas être nécessairement formé 

durant le broyage pour empêcher la formation du c-Li15Si4. Il est cependant nécessaire d’avoir 

une proportion de SiC ≥ 50 % pour observer l’absence totale de formation de la phase c-Li15Si4. 

Il serait pertinent de déterminer précisément ce seuil lorsque le SiC est produit durant le broyage. 

Basé sur l’étude précédente (section 3.1), il se situe à une valeur ≤ 44 %. À noter par ailleurs que 

contrairement à la lithiation du Si, le potentiel de délithiation de la phase c-Li15Si4 ne varie pas 

avec le taux de SiC, se situant à 0,44 V dans tous les cas. Ceci sous-entend que le SiC n’a pas 

d’impact sur la polarisation de la délithiation du silicium contrairement à sa lithiation, du moins au 

1er cycle et pour une densité de courant de 180 mA/g de Si+SiC. Une étude approfondie des 

différentes composantes résistives des électrodes, par exemple par spectroscopie d’impédance, 

en fonction de leur composition et des densités de courant appliquées serait nécessaire pour 

mieux comprendre l’impact du SiC sur les cinétiques de lithiation et de délithiation du Si. 

D'après les données présentées dans la Figure III.65 appliquée au composite Si/SiC 50/50, la 

diminution de la densité de courant de 180 à 90 mA/g Si+SiC conduit à l’apparition du pic 

caractéristique de la délithiation de la phase c-Li15Si4 vers 0,44 V. En d’autres termes, il est 

possible que les observations précédentes (Fig. III.64) soient principalement dues au fait que la 

densité de courant (et donc la polarisation associée à la lithiation du Si) augmente avec le taux 

de SiC (soit de 180 mA/g de Si pour le ratio Si/SiC 100/0 à 900 mA/g de Si pour le ratio Si/SiC 

20/80). On doit cependant rappeler que dans le cas de l’électrode de scorie de Si broyé 20 h, 

même à une densité de courant aussi faible que 18 mA/g de scories de Si (soit ∼32 mA/g de Si), 

la formation de c-Li15Si4 n'a pas été observée sur les courbes différentielles dQ/dV (section 1.3.1). 

Ceci suggère que le SiC formé durant le broyage joue un rôle essentiel dans l’absence de 

formation du c-Li15Si4, comme nous l’avons démontré en section 3.1.3. 
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Figure III.64: Évolution des courbes dQ/dV au 1er cycle (a) en lithiation), (b) en délithiation, (c) du potentiel du 
second pic de lithiation du Si situé vers 0,1 V et (d) de l’intensité du pic de délithiation du c-Li15Si4 situé vers 

0,44 V en fonction du ratio Si/SiC. La densité de courant appliquée est de 180 mA/g de Si+SiC. 
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Figure III.65: Courbes dQ/dV au 1er cycle du composite Si/SiC 50/50 à une densité de courant de 90 et 180 

mA/g Si+SiC. 
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La Figure III.66a présente l’évolution au cours du cyclage de la capacité de décharge des 

différents composites (Si + SiC)20h. La capacité de 1ère décharge augmente linéairement avec la 

teneur en Si, atteignant une capacité maximale de 3320 mAh/g pour l’électrode sans SiC (Fig. 
III.66b). La capacité de 1ère décharge de 570 mAh/g mesurée avec l’électrode sans Si est 

attribuable à l’électroréduction de l’électrolyte à la surface du SiC et du GnP, et à la lithiation du 

GnP. On observe une amélioration de la rétention de capacité avec la diminution de la teneur en 

Si. Elle est particulièrement remarquable pour les composites ayant une teneur en SiC de 80 % 

avec une rétention de capacité entre le 6e et 200e cycle de 85 % (480 mAh/g). On notera 

cependant que les composites riches en SiC ont une efficacité coulombique initiale plus faible 

(65-70 % pour les ratios Si/SiC ≤ 33/67 comparé à 80-85 % pour les ratios Si/SiC ≥ 50/50). 

 
Figure III.66: Évolution (a) de la capacité de décharge des composites (Si + SiC)20h au cours du cyclage, (b) 
de la capacité de décharge au 1er, 100e et 200e cycle en fonction de la teneur en Si et de (c) de leur rétention 

de capacité entre les cycles 6 et 200. 
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III.3.2.4 Analyses post-mortem 

La Figure III.67 présente l’évolution du gain de masse et d’épaisseur après 200 cycles des 

électrodes (Si + SiC)20h en fonction de leur taux de SiC. Les résultats montrent que ces 2 

paramètres diminuent avec le taux de SiC. Bien que ces données puissent être partiellement 

biaisées par la présence de fibres résiduelles du séparateur à la surface des électrodes cyclées, 

elles indiquent une diminution de la dégradation morphologique des électrodes (Si + SiC)20h avec 

l’augmentation du taux de SiC. En effet, lorsqu’on compare les images SEM de la surface des 

électrodes Si/SiC 100/0 et 20/80 après 200 cycles (Fig. III.68), on peut noter la présence de 

nombreuses et larges fissures dans le cas de l’électrode sans SiC contrairement à l’électrode à 

80 % de SiC. Cependant, cet effet pourrait être dû à un simple effet de dilution du Si par l’addition 

du SiC, induisant des capacités plus faibles (Fig. III.66) et donc une variation volumique et un 

stress mécanique moindres lors du cyclage. Afin de lever cette ambiguïté, nous avons comparé 

le comportement d’électrodes avec des teneurs variables en Si et où le SiC est remplacé par du 

graphite (voir section suivante). 
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Figure III.67: Évolution du gain de masse et d’épaisseur après 200 cycles des électrodes (Si + SiC)20h en 

fonction de la fraction massique de SiC. 
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Figure III.68: Images MEB à differents grossissements de la surface des électrodes cyclées 200 fois avec un 

ratio Si/SiC de 0/100 (images du haut) et de 20/80 (images du bas). 

 

III.3.3 Étude de composites Si20h + Gr avec différents ratios Si/Gr 

III.3.3.1 Performances électrochimiques  

Afin de mettre en évidence l’impact de la dilution du Si sur le comportement électrochimique de 

l’électrode en l’absence de SiC, nous avons étudié des composites constitués de Si broyé 20 h 

mélangé à du graphite (15 min au Fritsch) selon différents ratios Si/Gr, soit de 80/20 à 20/80. 

La Figure III.69a-b présente les courbes dQ/dV au 1er cycle de ces différents composites Si20h+Gr 

focalisées sur les pics de lithiation (Fig. III.69a) et de délithiation (Fig III.69b) du silicium. On peut 

également observer les pics de lithiation/délithiation du graphite vers 0,07/0,10-0,15 V. 

Contrairement aux composites (Si + SiC)20h (Fig. III.64), le potentiel de lithiation du silicium varie 

peu avec la teneur en Si, se situant dans tous les cas vers 100-110 mV (Fig. III.69c). On observe 

une diminution de l’intensité du pic de délithiation de la phase c-Li15Si4 proportionnellement à la 

quantité de Si (Fig. III.69d), contrairement aux composites (Si + SiC)20h où ce pic disparaissait 

totalement pour un taux de Si ≤ 50 % (Fig.III.64d). Ceci confirme donc l’impact notable du SiC 

sur l’absence de formation du c-Li15Si4. 
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Figure III.69: Évolution des courbes dQ/dV au 1er cycle (a) en lithiation, (b) en délithiation, (c) du potentiel du 
second pic de lithiation du Si situé vers 0,1 V et (d) de l’intensité du pic de délithiation du c-Li15Si4 situé vers 

0,45 V en fonction du ratio Si/Gr. La densité de courant appliquée est de 180 mA/g de Si+Gr. 

 

La Figure III.70a présente l’évolution au cours du cyclage de la capacité de décharge des 

composites Si20h + Gr. Comme attendu, leur capacité de décharge augmente avec la teneur en 

Si (Fig. III.70b) et on observe une amélioration de la rétention de capacité avec la diminution de 

la teneur en Si. Elle est de l’ordre de 90 % après 100 cycles pour les composites contenant 20-

30 % de Si contre 65-80 % pour les composites contenant 50-100 % de Si (Fig. III.70c). Ces 

résultats illustrent l’impact notable de la dilution du Si sur la tenue au cyclage de l’électrode.  



 213 

 
Figure III.70: Évolution (a) de la capacité de décharge des composites Si20h + Gr au cours du cyclage, (b) de la 
capacité de décharge au 1er et 100e cycle en fonction de la teneur en Si et de (c) de leur rétention de capacité 

entre les cycles 6 et 200. 

 

De fait, il est pertinent de comparer des électrodes ayant la même teneur en Si mais avec et sans 

SiC. Ainsi, la Figure III.71 compare une électrode (Si + SiC)20h avec un ratio Si/SiC de 20/80 et 

une électrode Si20h + Gr avec la même teneur en Si, soit un ratio Si/Gr de 20/80. On peut ainsi 

observer une meilleure tenue au cyclage pour l’électrode (Si + SiC)20h avec une perte de capacité 

de seulement 5 mAh/g (∼1 %) entre les cycles 10 et 100 contre 100 mAh/g (∼10 %) pour 

l’électrode Si20h+ Gr. Cependant, cette dernière a une capacité de décharge 2 fois supérieure 

(∼900 vs ∼450 mAh/g au 100e cycle) malgré la même quantité de Si. Ceci est attribuable à la 

présence du graphite qui apporte une capacité réversible de ∼350 mAh/g contre 0 mAh/g pour le 

SiC. On notera par ailleurs que les deux électrodes ont l’inconvénient de présenter une forte 

irréversibilité au 1er cycle (∼400 mAh/g) induisant une faible efficacité coulombique initiale (∼70 

%) ce qui est néfaste lors d’un cyclage en cellule complète comme nous l’avons vu précédemment 

avec les scories de Si (section 1.3.6). 
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Figure III.71: (a,c) Courbes de charge/décharge et (b,d) leurs dérivées dQ/dV aux cycles 1, 10 et 100 et (e) 

évolution de la capacité de décharge au cours du cyclage des composites Si20h + Gr avec ratio Si/Gr 20/80 et 
(Si + SiC)20h avec un ratio Si/SiC 20/80. 

 

III.3.4 Conclusion sur les composites 

Cette étude a permis de confirmer le rôle décisif du SiC sur l’absence de formation de la phase 

c-Li15Si4. Le SiC ne doit pas être nécessairement formé durant le broyage (i.e. par réaction entre 

le Si et le Gr) pour empêcher la formation du c-Li15Si4. Il semble cependant plus efficace lorsqu’il 

est formé durant le broyage puisque dans ce cas, une quantité moindre de SiC (≤ 44 %) est 

nécessaire comparé à un composite (Si + SiC)20h qui exige une quantité de SiC ≥ 50 % pour 

observer l’absence totale de formation de la phase c-Li15Si4. Une diminution notable du potentiel 

de lithiation du Si est observée avec l’augmentation de sa teneur en SiC, pouvant expliquer la 

non-formation de la phase c-Li15Si4. Nous avons aussi montré que la présence du SiC durant le 

broyage accentue l’amorphisation du Si. Enfin, il apparait clairement que la diminution de la 

teneur en Si dans l’électrode (sans SiC) permet d’améliorer notablement sa tenue au cyclage. On 

note toutefois une perte de capacité moindre lorsque le Si est dilué avec du SiC au lieu du 

graphite. 
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IV CONCLUSION 

L’objectif premier de cette thèse était de démontrer qu’il est possible de revaloriser un sous-

produit issu de la réduction carbothermique du SiO2 en un matériau d’électrode négative de haute 

capacité pour batteries Li-ion. Cet objectif a été atteint et a abouti au dépôt d’une demande de 

brevet internationale (WO 2022/087709 A1, voir Annexe).  

Ce sous-produit initialement constitué de Si (64 % pds), SiC (31 %), C (4 %) et SiO2 (1 %) doit 

subir un broyage mécanique à haute énergie afin de diminuer sa granulométrie et 

d’homogénéiser sa composition chimique. Mais surtout, ce broyage permet d’amorphiser le 

silicium et induit la formation de SiC nanométrique par réaction mécanochimique entre le Si et le 

C, qui se rajoute au SiC micrométrique initialement présent dans le matériau. Ainsi, après 20 h 

de broyage, on obtient un composite Si/SiC/SiO2 (53/44/3 %pds) majoritairement constitué de 

particules micrométriques de Si amorphisé à ∼75 %, dans lesquelles sont présentes des 

inclusions micrométriques et nanométriques de SiC. Comparé à une poudre de Si broyée dans 

les mêmes conditions, ce composite a la particularité de ne pas former la phase cristalline Li15Si4 

lors de sa lithiation complète. Cette phase est reconnue pour accentuer la fracturation délétère 

du silicium. Des travaux complémentaires ont permis de démontrer que 5 à 10 h de broyage 

suffisent pour empêcher la formation de la phase c-Li15Si4 et atteindre un taux d’amorphisation 

maximale du Si de ∼75 %. Notre hypothèse est que le SiC, par sa grande dureté, accentuerait la 

création de défauts structuraux dans la phase Si, favorisant son amorphisation et 

conséquemment, induirait une lithiation plus homogène du Si. De plus, le caractère non-

conducteur du SiC aurait pour effet de déplacer le potentiel de lithiation du Si vers des valeurs 

suffisamment négatives pour empêcher la formation de la phase c-Li15Si4. Cette polarisation 

pourrait aussi résulter des contraintes mécaniques engendrées par la présence du SiC (en 

particulier les nanodomaines de SiC formés lors du broyage réactif entre le Si et le C). Nos travaux 

ont cependant montré que le SiC ne doit pas être nécessairement formé durant le broyage pour 

empêcher la formation du c-Li15Si4. Il semble malgré tout plus efficace lorsqu’il est formé durant 

le broyage car dans ce cas une quantité moindre de SiC est nécessaire pour empêcher la 

formation de la phase c-Li15Si4.  

Ainsi, une électrode à base de scories de Si broyées 20 h est capable de maintenir une capacité 

supérieure à 1000 mAh/g (3 mAh/cm2) durant 100 cycles en demi-cellule. De plus, son calandrage 

n’affecte pas ses performances électrochimiques. Cependant, la faible efficacité coulombique 
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initiale de l’électrode (∼70 %) a un effet particulièrement néfaste sur sa cyclabilité en cellule 

complète.  

Fait remarquable, après une dizaine de cycles, aucune fissuration des particules n'est observée 

malgré leur taille micrométrique. Cependant, un changement notable de leur morphologie est mis 

en évidence lors d’un cyclage prolongé (200 cycles). On observe en effet la formation de 

particules dendritiques/nanoporeuses dans lesquelles s’accumulent les produits de la SEI. Ces 

travaux ont ainsi permis de démontrer la pertinence et la puissance d’une caractérisation des 

électrodes par FIB-SEM séquentielle et par FIB-SEM 3D pour étudier en détail leurs variations 

morphologiques au cours du cyclage tant à l’échelle de l’électrode que des particules. 

Ces résultats soulignent la nécessité de stabiliser la SEI. Une stratégie usuelle consiste à 

protéger le Si du contact direct avec l'électrolyte grâce à un revêtement de carbone. La difficulté 

est que ce revêtement doit résister aux fortes variations volumiques du Si. L’utilisation d’un liant 

polymérique susceptible d'agir comme une SEI artificielle sera possiblement une voie plus 

appropriée. Une autre approche serait de modifier la composition de la SEI via une optimisation 

de la composition de l'électrolyte et des additifs d’électrolyte mais face aux nombreuses 

combinaisons possibles, un travail considérable est requis. Une étude approfondie des électrodes 

par spectroscopie d’impédance permettrait aussi de mieux comprendre l’impact du SiC sur les 

cinétiques de lithiation et de délithiation du Si et comment le SiC formé in-situ diffère de celui 

mélangé par broyage.  
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