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Apres les deux épisodes de canicule qui ont touché I'Europe en juillet 2019, il est difficile de
nier que le changement climatique est d’origine humaine. D’apres les chiffres de I’Agence
Internationale de I'Energie en 2018, le secteur des transports représente a lui seul environ un quart
des émissions de CO, dans le monde. De nombreux pays ont ainsi mis en place des réglementations
afin d’augmenter la part de véhicules propres dans leur parc automobile. En France, de plus en plus de
mesures sont mises en place afin d’atteindre un objectif d’un million de voitures électriques en 2022
(contre 200 000 aujourd’hui), puis d’interdire a la vente les véhicules essence et diesel a I’'horizon 2040.
Cette hausse du nombre de véhicules électriques devra ainsi étre accompagnée d’une hausse de la
production en électricité. Le développement de réseaux électriques intelligents (smart grids) est
nécessaire afin de gérer la recharge de ces véhicules et d’éviter d’accentuer les pics de consommation
journaliers. L’association de I'’énorme capacité de stockage du parc automobile électrique et de ces
smart grids pourrait méme permettre de faciliter I'introduction des énergies renouvelables dans le mix

énergétique mondial.

Aujourd’hui dans le monde, 64 % de I'électricité est produite a partir d’énergies fossiles, et
méme si les parts d’éolien et de solaire sont en hausse respectives de 12,2 % et de 31,2 % sur I'année
2017-2018, ces deux sources d’énergie renouvelable ne représentent que 5 % et 2 % de la génération
d’électricité. Le principal probléme de ces énergies est leur intermittence. Pour le photovoltaique, la
production dépend de I'heure de la journée (le pic de production a lieu vers midi alors que les pics de
consommation ont plut6t lieu le matin et le soir), mais aussi de la saison et de la météo. La production
éolienne est quant a elle tres difficilement prévisible sur le long terme, et il peut arriver qu’il y ait des
périodes de plusieurs semaines sans le moindre vent. Il est donc nécessaire de combiner ces sources
d’énergie renouvelable a des moyens de stockage afin de garder en réserve I'énergie lors des périodes

de surproduction et de la redistribuer lors des périodes de forte demande.

Il existe déja des solutions pour stocker cette énergie de fagon efficace a grande échelle. On
peut utiliser des stations de pompage-turbinage ou encore se servir de I'électricité excédentaire pour
produire du dihydrogéne par électrolyse de I'eau. Les batteries de type « redox-flow » permettent
également de stocker une grande quantité d’énergie. Ces technologies sont idéales pour le stockage a
long terme sur de gros sites de production mais elles sont lentes a mettre en ceuvre. Le stockage par
batterie a quant a lui pour avantage de mettre a disposition I'électricité de facon immédiate et de
pouvoir décentraliser le stockage. Les batteries des véhicules électriques reliées au réseau pourraient
ainsi étre mises a profit afin de stocker pendant quelques heures I’éventuel surplus d’énergie produite,
puis de lisser la courbe de consommation en mettant a disposition cette énergie lors des pics de

demande journaliers. Cela éviterait d’avoir a mettre en marche les centrales thermiques a flamme (qui
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consomment du charbon ou du gaz) pour réduire la différence entre la production d’énergie

(principalement a partir du nucléaire en France) et sa consommation comme c’est le cas aujourd’hui.

La technologie dominant le marché des batteries aujourd’hui est la technologie lithium ion.
Ces batteries ont été commercialisées pour la premiéere fois par Sony en 1991 et ont rapidement pris
le dessus sur les anciennes technologies aqueuses (comme les batteries nickel-hydrure métallique) en
raison de leur meilleure densité énergétique, de leur faible auto-décharge, et de I'absence d’effet
mémoire. Ces batteries sont ainsi omniprésentes dans les domaines de I'électronique portable et des
véhicules hybrides et électriques. Elles pourraient étre remplacées a plus ou moins long terme par de
nouvelles technologies comme le sodium ion ou le lithium soufre, qui offrent respectivement des couts
plus faibles et une plus grande densité énergétique, mais ces derniéres ne seront pas prétes avant
plusieurs années. Ainsi, une activité de recherche importante reste aujourd’hui encore consacrée a
|"amélioration de la technologie Li-ion. Les problemes de sécurité, liés a I'inflammabilité des solvants
organiques utilisés, restent encore notamment a résoudre. Une solution étudiée est de remplacer ces
électrolytes organiques inflammables par des électrolytes solides sans solvant. Parmi ces électrolytes
solides, on distingue les électrolytes céramiques et les électrolytes polyméres. Dans le cadre de cette
these, nous avons choisi de travailler sur le développement d’un électrolyte solide polymeére hybride

et sur sa mise en forme.

Le premier chapitre de ce travail sera ainsi consacré a une étude de la technologie lithium ion
afin de comprendre le fonctionnement des différents composants de la batterie. Une analyse des

électrolytes organiques liquides utilisés aujourd’hui permettra de mettre au point un cahier des

charges. Une revue des différents types d’électrolytes solides développés a ce jour permettra ensuite

de définir plus précisément notre projet.

Le second chapitre aura pour objectif d’étudier I'influence des différents composants de notre
électrolyte préparé par coulée-évaporation. Une caractérisation systématique des propriétés physico-
chimiques sera associée a une caractérisation électrochimique afin de comprendre les performances

obtenues en batterie.

s

Le troisieme chapitre sera dédié a I'élaboration d’une micro-structuration au sein de notre
électrolyte grace a la technique de mise en forme par extrusion électro-assistée. Apres une breve
introduction de ce procédé, nous analyserons son influence sur les propriétés de I'électrolyte et sur

ses performances en batterie.

Enfin, dans le quatrieme chapitre nous utiliserons la membrane mise au point par électrofilage

dans le chapitre trois comme support d’un électrolyte aqueux super-concentré de type water-in-salt.
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Les propriétés physico-chimiques de ce composite ainsi que ses performances électrochimiques dans

une batterie seront étudiées.
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CHAPITRE 1

Etat de I'art
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1. La technologie Li-ion

1.1. Fonctionnement d’une batterie Li-ion

La technologie Li-ion repose sur le transport réversible de I'ion Li* d’'une électrode a I'autre.

Lors de la décharge, une oxydation se produit a I'électrode négative, libérant un ion Li* dont le

transport vers |'électrode positive est assuré par I'électrolyte, ainsi qu’un électron, qui est récupéré

par un circuit externe. Simultanément une réduction est opérée a I'électrode positive, permettant

I'insertion du lithium dans le matériau. Lors de la charge, les réactions inverses se produisent. Le

séparateur assure I'isolation électrique entre les deux électrodes afin d’éviter les courts-circuits'™.

e
>

.

Figure 1.1 : Fonctionnement d’une batterie Li-ion en charge.

Trois éléments se distinguent dans la composition d’une batterie Li-ion : I'électrode positive,

I’électrode négative, et enfin le couple électrolyte/séparateur. Les électrodes sont, mis a part le lithium

métallique, elles-mémes constituées de quatre éléments en général :

un matériau actif qui permet lI'intercalation de Li*,

du carbone qui assure la conductivité électronique entre les particules de matériau actif,

un liant polymére qui apporte une tenue mécanique,

un collecteur de courant métallique (du cuivre a I’électrode négative, de I'aluminium a

I’électrode positive).

Six grandeurs permettent de caractériser une batterie :

La tension (en V), également appelée force électromotrice, correspond a la différence de
potentiel entre les deux électrodes. Le potentiel d’une électrode dépend lui du matériau actif.
La capacité (en A.h ou en C) représente la quantité d’électricité délivrable a un courant donné.
Le régime de charge/décharge est communément noté « nC», ce qui signifie que la
charge/décharge se fait idéalement en 1/n heures. Afin de comparer les performances de

différents matériaux, la capacité spécifique est préférée (en A.h/kg ou en mA.h/g), elle peut
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étre calculée selon la formule suivante, avec F la constante de Faraday (en s.A/mol), n le
nombre d’électrons échangés au cours de la charge/décharge, et M la masse molaire du
matériau (en g/mol).
Fxn
Cspecifique = 3600+ M

- La cyclabilité (en nombre de cycles de charge/décharge) représente la durée de vie.

- L'efficacité coulombique (en %) représente la part d’énergie récupérable en décharge apres
une charge.

- La puissance (en W) est le produit de la tension et du courant délivrés a un instant donné. Elle
représente la vitesse a laquelle la charge ou la décharge de la batterie s’effectue. Elle est
souvent ramenée au volume ou a la masse de cette derniére, on parle alors de densité
volumique/massique de puissance (en W/L ou en W/kg). Une densité volumique élevée signifie
une batterie de petite taille alors qu’une densité massique élevée signifie une batterie légére.
Les densités théoriques calculées a partir des matériaux actifs sont toujours supérieures aux
densités réelles car dans la batterie finale il faut prendre en compte tous les composants non
électroactifs.

- L’énergie (en Wh) est le produit de la tension délivrée et de la capacité de la batterie. Elle peut

également étre ramenée au volume ou a la masse de cette derniére.

Nous allons maintenant effectuer une revue succincte des différents matériaux d’électrode a

notre disposition avant de nous intéresser a I’électrolyte.

1.2. "électrode négative

1.2.1. Lutilisation de lithium métallique

Les premieres batteries lithium utilisaient du lithium métallique a I'électrode négative. Ce
dernier posséde plusieurs avantages : de par son fort caractere réducteur il a un potentiel standard
tres bas (-3,04 V par rapport a |'électrode standard a hydrogéne), ce qui permet de développer des
batteries fournissant une tension élevée, et il est également trés léger (M = 6,941 g/mol et
p =0,534 g/cm3), ce qui lui confére une capacité massique théorique de 3860 mAh/g. Son rayon
ionique de 76 pm en fait le plus petit des ions métalliques et lui permet de s’intercaler dans de
nombreuses structures cristallines!™. Ainsi, Whittingham est le premier a proposer dans les années
1970 une cellule composée a I'électrode positive de TiS,, un composé d’insertion du lithium, et a
I’électrode négative de lithium métallique!?. Exxon reprend par la suite ces travaux et propose des

batteries délivrant environ 2,1 V sur plusieurs dizaines de cycles et atteignant 45 Wh.
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Figure 1.2: Courbes de décharge d’une cellule Li/TiS; dans une solution de LiAICl, dans le
chloroformiate de méthyle'?.

Cependant, ces batteries souffrent de problemes de sécurité liés a I'utilisation de lithium
métallique. En effet, le dép6t non uniforme de lithium sur I'électrode négative au cours de la charge
peut conduire a la formation de dendrites®®, engendrant a terme un court-circuit entre les électrodes.
Les points d’échauffement ainsi créés entrainent la dégradation de I'électrolyte organique volatile, ce
qui peut mener a I'explosion de la batterie. Deux solutions ont alors été proposées :

I"utilisation d’électrolytes polymeres,

- le développement de nouveaux matériaux d’électrodes négatives.

Figure 1.3: Une dendrite de lithium formée lors d’un électrodép6t'®.,

1.2.2. 'avénement du carbone

En 1983, Yazami démontre I'insertion réversible du lithium entre les plans du graphite mais il
ne peut empécher la dégradation de I’électrolyte organique au cours de la charge et doit utiliser un
électrolyte solide polymére®.

Cg + Lit + e = LiCs

L'utilisation de carbone en tant qu’électrode négative permet d’améliorer considérablement
la sécurité des batteries en limitant la formation de dendrites tout en conservant un potentiel de
lithiation proche de celui du lithium métallique (autour de 0,1 V vs Li/Li*®!) et une capacité spécifique
de stockage correcte (en théorie de 370 mAh/g), méme si elle reste bien inférieure a celle du lithium
métallique. Le carbone est un matériau abondant et peu cher, il a une bonne conductivité électrique,

et son volume change peu lors de l'insertion du lithium, ce qui en fait un excellent candidat au
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remplacement du lithium métallique. Cette découverte, couplée a celle de I'électrode positive LiCoO,
en 1980 par Goodenough!”, conduit a la mise sur le marché en 1991 par Sony de la premiére batterie
Li-ion LiCoO,/C avec le succés que I'on connait. Le carbone est encore aujourd’hui utilisé dans la
majorité des batteries Li-ion, malgré sa faible densité volumique d’énergie et sa limitation a des

régimes de charge bas.

Li intercalated
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Figure 1.4: Représentation schématique de la structure de LiCs'®.

Enormément d’études ont été menées afin de comprendre les mécanismes d’insertion du
lithium dans le graphite et d’améliorer la capacité de ces matériaux. Il a notamment été prouvé que le
lithium s’insére d’abord entre des plans graphitiques trés éloignés avant d’occuper des plans voisins'®.
La capacité irréversible observée lors du premier cycle de I'électrode de carbone est causée par la
formation d’une couche de passivation a sa surface. Cette derniére est appelée Solid Electrolyte

Interphase (SEI) et sera traitée plus en détail dans la partie 2.3.1.

Le passage au carbone non graphitique donne accés a des courants de charge/décharge plus
élevés. On distingue le carbone « graphitisable » (ou soft carbon), qui a une capacité spécifique plus
faible que le graphite, du carbone « non-graphitisable » (ou hard carbon), qui a une capacité spécifique
supérieure mais fonctionne sur une plage de potentiel plus large (voir Figure 1.5). Les différences
structurelles entre ces trois types de carbone sont également illustrées par des schémas en insert sur
la Figure 1.5. De nouvelles morphologies du carbone ont également été développées avec des résultats
mitigés. Il est en effet possible de largement améliorer les performances du matériau en augmentant
sa surface spécifique comme I'ont fait Zhou et al.”®) par exemple. La mésostructuration du carbone
permet d’atteindre une capacité réversible de 1100 mAh/g mais cela se fait aux dépends d’une plage
de charge/décharge élargie (de 0 a 3 V vs Li/Li*) et d’une capacité irréversible énorme (2000 mAh/g

environ).
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Figure 1.5 : Courbes de charge/décharge du graphite (gauche), « soft carbon » (milieu), « hard
carbon » (droite)*?.,

1.2.3. Les autres matériaux

LisTisO1; (ou LTO) est un matériau d’électrode bon marché qui représente une alternative
crédible au carbone. Sa structure spinelle permet I'insertion de trois ions Li* supplémentaires :

LisTisO12 + 3Lit+ 3e = Li7TisO12

Il a pour avantages d’étre stable a haute température, d’avoir une trés bonne durée de vie,
ainsi que de fonctionner a haut régime. Ces propriétés viennent contrebalancer son potentiel
d’insertion plus élevé (1,55 V vs Li/Li*) et sa capacité spécifique plus faible (175 mAh/g en théorie). Sa
stabilité trouve son origine dans le faible changement de volume provoqué par I'insertion du lithium
(seulement 0,2 %)Y, De plus, son potentiel de travail élevé le place dans la fenétre de stabilité
électrochimique de la plupart des électrolytes liquides, ce qui limite la formation d’'une couche de

passivation.

Récemment, énormément d’attention a été portée sur I'utilisation de silicium a I’électrode
négative. En effet, celui-ci est abondant, bon marché, stable chimiquement, non toxique, et surtout il
est capable de stocker le lithium par la formation d’un alliage a un potentiel de I'ordre de 0,3 V vs Li/Li*
selon la réaction suivante :

Si + xLi* + xe™ = Li,Si

Cela permet d’atteindre des capacités spécifiques considérablement plus élevées que les
matériaux évoqués précédemment (4200 mAh/g pour LixSis, atteignable a haute température,
3580 mAh/g pour LiisSis, atteignable a température ambiante), mais au détriment d’un important
changement de volume (plus de 200 %) qui compromet l'intégrité de I'électrode?. Une solution
possible est d’'incorporer des particules de silicium de petite taille dans du carbone afin de doper la
capacité de I'électrode tout en donnant aux particules I'espace nécessaire a leur changement de
volume. En 2010, Magasinski et al. ont ainsi montré qu’une électrode composée de nanoparticules de

silicium déposées par dépot chimique en phase vapeur sur des particules dendritiques de noir de
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carbone (carbon black) pouvait atteindre une capacité de I'ordre de 1500 mAh/g sur une centaine de

cycles!®, Le potentiel de lithiation est cependant plus élevé que pour le graphite.
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Figure 1.6 : Schéma de la structure des composites C-Si avec en noir la particule dendritique de carbone
et en bleu les nanoparticules de silicium (gauche). Comparaison des courbes de charge/décharge des
composites C-Si (milieu) et du graphite (droite) a différents régimes galvanostatiques entre O et 1,1 V
vs Li/Li*.

Capacité spécifigue  Potentiel Changement

Materiau théorique (mAh/g)  (V vs Li/Li") de volume COMMENLSIFES
Lithium 3860 0 0% Haute capacité/dendrites
B e s
Gl 370 <01 10% on marchle/.llmlte aux bas
régimes
. Haute capacité/mauvaise
Si 4200 0,1-0,4 >200% .
cyclabilité
LTO 175 1,55 0,2% Fonctionne a haut régime
mais faible capacité

Tableau 1.1: Résumé des principales propriétés des matériaux d’électrode négative.

1.3. L’électrode positive
Dans les années 1970, Exxon commercialise les premiéres batteries lithium métal en se basant
sur les découvertes de Whittingham. Comme écrit plus haut, I'électrode positive est composée de
LiTiSz, un chalcogénure de métal a la structure lamellaire possédant une capacité spécifique théorique
de 225 mAh/g mais fonctionnant a un potentiel d’intercalation limité de 1,9 V vs Li/Li*. Le
remplacement du soufre par I'oxygéne, qui est plus électronégatif, permet d’obtenir des batteries

délivrant des tensions supérieures a 3 V, bien plus intéressantes.

1.3.1. Les matériaux a structure lamellaire (LCO, NMC, NCA)

Goodenough est le premier a s’intéresser a LiCoO, en tant que matériau de stockage de
I’énergie. En effet, sa structure est similaire a celle de LiTiS,, avec une couche d’ions lithium située
entre des couches d’octaédre CoOs. La désinsertion du lithium doit cependant rester partielle car elle
provoque un changement de structure impliquant une grande perte de réversibilité[”.

LiCoO; = LixCoO; + xLi* + xe™ (avec x<0,5)

Le succes commercial de ce matériau, qui a dominé le marché pendant une quinzaine

d’années, est lié a sa capacité spécifique théorique élevée (274 mAh/g, mais seulement 140 mAh/g si

on n’utilise que 0,5 Li), son haut potentiel d’intercalation (environ 3,8 V vs Li/Li*), et a sa bonne tenue

24



en cyclage!*. Le LCO a cependant de nombreuses limitations : son co(t et sa toxicité sont importants
a cause de la présence de cobalt, il subit d'importantes pertes de capacité a haut régime, il se dégrade
en libérant de I'oxygene en cas de surcharge, et il souffre d’une mauvaise stabilité thermique (environ

200°C)15],

Figure 1.7 : Structure cristallographique lamellaire de LiCoO,.

Une solution est de remplacer une partie du cobalt par d’autres métaux moins toxiques et
moins colteux qui vont également venir stabiliser la structure. Cela donne par exemple
LiNio,33Mno33C00,330,, aussi connu sous le nom de NMC!®, ou encore LiNiygC0o15Al00s02, plus
couramment appelé NCA (voir Tableau 1.2). Ces matériaux possedent des capacités spécifiques et des
potentiels d’intercalation du lithium similaires a ceux du LCO, et sont notamment utilisés dans le

domaine des batteries destinées aux véhicules électriques par de nombreux constructeurs!*’],

1.3.2. Les matériaux a structure spinelle (LMO, LNMO)

LiMn,0,, qui adopte une structure spinelle, bénéficie de I'abondance, du bas prix, ainsi que de
la non toxicité du manganése. Sa capacité spécifique théorique est plus basse que celles des électrodes
citées précédemment (148 mAh/g) mais son potentiel d’intercalation atteint 4,1 V vs Li/Li*. Il
fonctionne a des régimes de décharge plus élevés (jusqu’a 10C contre seulement 1 a 2C pour la famille
LCO/NMC/NCA). L'acces a des vitesses de décharge plus rapides est d{i au fait qu’ici I'intercalation de
Li* se fait dans un réseau 3D et non plus lamellaire. Le LMO est donc surtout utilisé pour les applications
de puissance (comme les batteries présentes dans les véhicules électriques hybrides), ol on le retrouve
alors associé a une électrode de LTO. Le principal probléeme de ce matériau est la dissolution du
manganése dans I'électrolyte au cours du cyclage et son dépdt sur I'électrode négative™® ainsi que sa
mauvaise tenue en température!*. Cela peut étre résolu par le remplacement d’une partie du
manganese par du nickel, ce qui donne LiNigsMn1504 ou LNMO, qui, de plus, présente un potentiel

d’intercalation du lithium plus élevé (4,7V vs Li/Li*)2%,
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Figure 1.8 : Structure cristallographique spinelle de LiMn;0,.

1.3.3. Les matériaux a structure olivine (LFP)

En 1997, Goodenough met en évidence les matériaux d’électrode de structure olivine?!
(LiIMPOQ4), dont le principal représentant est LiFePQ4, particulierement intéressant au niveau du prix et
de la toxicité. Celui-ci a une capacité spécifique théorique de 170 mAh/g et fonctionne a régime élevé,

tout en restant stable a haute température.

Figure 1.9 : Structure cristallographique olivine de LiFePO,.

Il est néanmoins limité par son faible potentiel d’intercalation (3,4 V vs Li/Li*) et sa conductivité
électronique relativement faible, qui doit étre contrebalancée par la réduction de la taille des
particules et par 'utilisation d’une plus grande quantité de carbone dans la formulation de I’électrode,

notamment sous forme de coque de carbone autour des particules électroactives!??.
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Capacité spécifique Potentiel

Matéria o R C tai
SHEE théorique (mAh/g)  (V vs Li/Li*) SUITIEERSSS
LiCoO, 274 38 Cher, capacilite, I|m|tee., mauvaise
stabilité thermique
. Meill tabilité thermi |
LiNio,33Mng,33C00,3302 280 3,7 eilleure stabilité thermique que le
LCO
LiNio,8C00,15Al0,0502 279 37 EXCEllente’('iurée‘ de v‘ie, I:,)onr)e densité
d’énergie/tres réactif
. Fonctionne a haut régime/dissolution
LiMn,0 148 4,1 . e .
tVin2ta du Mn, mauvaise stabilité thermique
. Fonctionne a haut régime/potentiel a
LiNio,sMn1,s0 147 4,7 e . .
0TS la limite de stabilité des électrolytes
. Fonctionne a haut régime, bon
LiFePO 170 3,4 e -
! marché/faible potentiel

Tableau 1.2: Résumé des principales propriétés des matériaux d’électrode positive évoqués.

1.4. Prérequis de I"électrolyte

L'électrolyte choisi doit respecter les critéres suivants :

étre isolant électroniquement et avoir une conductivité ionique suffisante (supérieure a
1073 S/cm) sur une large gamme de température (entre -20 et 80°C),

- étre stable thermiquement,

- avoir une stabilité électrochimique sur une large gamme de potentiel (jusque 5 V vs Li/Li* au
moins) ou permettre la formation d’une couche de passivation efficace a la surface de
|’électrode,

- étre s(r, c'est-a-dire ininflammable, non explosif, et le moins toxique possible.

Pour évaluer ces parametres, différentes grandeurs vont donc étre mesurées.

e La conductivité
Elle définit la capacité d’un matériau a conduire un courant électrique. Dans le cas de la conductivité
ionique, elle est égale a la somme des contributions des cations et des anions. Elle dépend de I'état
physique du matériau, de sa capacité a dissocier et a solvater les ions, ou encore de la nature de ces
ions. Elle peut étre mesurée a l'aide d’un conductimetre pour les électrolytes liquides ou par

spectroscopie d’'impédance pour les électrolytes solides.

e Le nombre de transport
Il correspond a la fraction de courant transportée par un ion par rapport a la conductivité totale. Dans
notre cas, on s’intéresse surtout a la conductivité de Li*. Il peut par exemple étre mesuré par une
méthode de polarisation associée a la spectroscopie d’'impédance (appelée méthode de Bruce Vincent)
ou par résonance magnétique nucléaire a gradient de champ pulsé, qui permet de mesurer les
coefficients d’auto-diffusion des différentes especes chargées. Ces méthodes seront décrites plus

précisément dans le Chapitre 2.
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o La stabilité thermique
Le fonctionnement et la sécurité de la batterie doivent étre garantis sur une plage de températures
allant de -50°C a 80°C environ. La température de décomposition de I'électrolyte doit étre la plus
élevée possible (au-dessus de 100°C). Elle peut étre mesurée par analyse thermogravimétrique (ATG).
Des grandeurs comme la température de transition vitreuse (Tg) ou la température de fusion (T) ont
une influence sur la conductivité des électrolytes polymeres et peuvent étre mesurées par calorimétrie

différentielle a balayage (DSC) ou par analyse mécanique dynamique (DMA).

e La stabilité électrochimique
La fenétre de stabilité électrochimique de I'électrolyte est définie par ses potentiels d’oxydation et de
réduction. Elle doit dans le meilleur des cas contenir les potentiels de fonctionnement des deux
électrodes. Lorsque cela n’est pas le cas, la formation d’une couche de passivation stable est
nécessaire. On peut mesurer cette fenétre par voltamétrie cyclique dans des montages a trois
électrodes pour les électrolytes liquides ou a deux électrodes pour les électrolytes solides. Le choix des
électrodes reste discuté a ce jour : il est possible d’utiliser du platine, du carbone vitreux, ou encore
du LMO comme électrode de travail avec du lithium comme contre et comme électrode de
référencel®® mais il est difficile de savoir si ces résultats sont transposables aux batteries complétes.
Pour les électrolytes solides, des mesures de spectroscopie d’'impédance sur des cellules symétriques

Li/électrolyte/Li permettent également de suivre la stabilité des interfaces au cours du temps!2423,

Toutes ces mesures permettent de préparer le test final permettant de valider le
fonctionnement de I'électrolyte : le cyclage en batterie. Ce test consiste a effectuer plusieurs mesures

de charge-décharge galvanostatiques successives entre les électrodes de notre choix.

La suite de ce chapitre est dédiée a la revue des différents électrolytes liquides ou solides.
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2. Les électrolytes liquides

La plupart des électrolytes liquides utilisés aujourd’hui sont constitués d’un sel de lithium et
d’additifs dissous dans un mélange de solvants organiques aprotiques. Il est également possible

d’utiliser des électrolytes agueux mais cela sera traité dans le Chapitre 4.

2.1. Le solvant
Le solvant choisi doit étre polaire afin de favoriser la dissolution et la dissociation du sel de
lithium. Il doit également étre aprotique afin d’éviter de produire du dihydrogene lors du
fonctionnement de la batterie, et le moins visqueux possible afin de favoriser la mobilité ionique. La
famille des carbonates organiques a été largement étudiée car elle rassemble un grand nombre de
propriétés intéressantes. En effet, les carbonates cycliques ont une constante diélectrique élevée mais
sont trés visqueux, alors que les carbonates linéaires sont au contraire moins visqueux mais possedent

aussi une constante diélectrique plus faible.

IR Ttusion Tébullition Point N (mPa S)
(°C) (°C) éclair (°C) .
(0]
[ : 36,4 248 160 1,90 a 40°C 89,78
(0]
EC
o
/C%O -48,8 242 132 2,53 a25°C 64,92
(@)
PC
(0]
\o)ko/ 4,6 91 18 0,59 a 20°C 3,11
DMC
O
-74,3 126 31 0,75 a 25°C 2,81
/\O o/\
DEC
(0]
NN 53 110 / 0,65325C 2,96
EMC

Tableau 1.3 : Propriétés physiques des principaux solvants carbonates — n : viscosité dynamique —

& : constante diélectrique?®

Le carbonate d’éthylene (EC), bien que solide a température ambiante, est présent dans la

majorité des compositions d’électrolyte car il permet la formation d’'une couche de passivation sur le
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graphite qui empéche son exfoliation lors de I'insertion de lithium, contrairement au carbonate de
propyléne (PC) qui vient se co-insérerl?”), Les électrolytes liquides majoritairement utilisés aujourd’hui
sont donc composés d’'un mélange de carbonates linéaires et de EC. Le LP30 vendu par Sigma par
exemple est une solution a 1 mol/L de LiPFs dans un mélange de EC et de carbonate de diméthyle
(DMC) a 1/1 en masse. L’association de ces deux solvants permet d’obtenir une conductivité ionique
de I'ordre de 102 S/cm, une viscosité de I'ordre de quelques mPa.s a température ambiante, ainsi
gu’une fenétre de stabilité en température suffisante (-20°C a 70°C). Son probleme majeur reste son
inflammabilité élevée avec un point éclair autour de 30°C et sa stabilité électrochimique limitéea 5 V
vs Li/Li* environ, ce qui freine le développement et |'utilisation de cathodes fonctionnant a plus haut

potentiell?®,

2.2.Le sel de lithium

Le sel de lithium choisi doit étre soluble a hauteur d’environ 1 mol/L dans les solvants
organiques cités précédemment, étre non toxique, stable électrochimiquement entre 0 et 5 V vs Li/Li*,
et stable thermiquement jusque 100°C environ. Le Tableau 1.4 récapitule les principales propriétés

physiques des sels dont I'utilisation a été envisagée et la Figure 1.10 explicite la structure des anions

cités.
M (g/mol)  Trusion (°C)  Tdécomposition (°C) * T, (MS/cm)*

LiClO4 106,4 236 >100 8,4
LiPFe 151,9 200 80 10,7
LiAsFe 195,9 340 >100 11,1
LiBF4 93,9 293 >100 4,9

LiTf 155,9 >300 >100 =2
LiTFSI 286,9 234 >100 9,0

LiFSI 187,1 143 >300 12,0

Tableau 1.4 : Propriétés physiques des principaux sels de lithium'®®. * dans un solvant EC/DMC a
1 mol/L.

Le perchlorate de lithium (LiCIOs) a surtout été étudié au début du développement des
batteries car il est peu onéreux, tres soluble dans les solvants organiques, et posséde une bonne
conductivité ionique. Il n’a cependant été que trés peu utilisé au niveau industriel car le niveau
d’oxydation élevé du chlore le rend fortement réactif avec les solvants organiques en cas
d’échauffement du milieu. La grande majorité des électrolytes utilisés commercialement aujourd’hui
sont formulés a base d’hexafluorophosphate de lithium (LiPFs), et ce malgré sa faible stabilité
thermique et sa sensibilité a I’humidité qui conduit notamment a la formation de HF.

LiPFs = LiF + PFs
PFs + H,O = POF; + 2HF
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L’hexafluoroarsenate de lithium (LiAsFs) a des propriétés plus intéressantes a tous les niveaux
mais il se décompose a 1,15 V vs Li/Li* en As(+l1l) qui est hautement toxique®.
AsFg + 2e = AsF3 + 3F
Le tetrafluoroborate de lithium (LiBF4) connait un regain d’intérét, porté par sa bonne stabilité
thermique et chimique ainsi que par sa faible toxicité. Il reste cependant moins utilisé que LiPFs a cause
de sa moins bonne conductivité ionique (liée a sa faible constante de dissociation) et de sa contribution

négligeable a la formation d’une couche de passivation.

Les familles des sulfonates et des sulfonimides de lithium ont été particulierement étudiées en
raison de leur non toxicité, de leur bonne conductivité ionique, et de leur excellente stabilité thermique
et électrochimique. Il a cependant été montré que ces anions corrodent les collecteurs de courant en
aluminium dés 3,8 V vs Li/Li*®*”, ce qui est rédhibitoire dans le cas des électrolytes liquides mais laisse
la porte ouverte a une utilisation dans les électrolytes polymeéres. Il est toutefois possible d’inhiber

cette corrosion en mélangeant LiTFSI et LiPFs®Y ou en augmentant la concentration en LiTFSIEZ,

0 F
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Figure 1.10 : Structure des anions des principaux sels de lithium utilisés.

2.3. Les additifs

Nous avons pu voir dans les parties précédentes que la technologie Li-ion, bien que déja tres
performante, souffre encore de nombreux problemes, que ce soit au niveau des électrodes, de
I’électrolyte, ou de I'interface entre les deux. Un grand nombre d’additifs ont été étudiés au cours des
dernieres années afin d’améliorer les performances, la durée de vie, ou encore la sécurité des
batteries. Il est cependant important de noter que le choix des additifs dépend énormément des

électrodes choisies ainsi que de la composition de I’électrolyte.
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2.3.1. Aide ala formation d’une SEl a I'électrode négative

Le lithium métallique étant fortement réducteur, il réagit immédiatement lors de sa mise en
contact avec |’électrolyte organique. Cela forme une fine couche solide a sa surface qui va croitre
jusqu’a la passivation complete du lithium. Peled nomme cette couche Solid Electrolyte Interphase
(SEI)B3! et montre que sa composition dépend de la formulation de I'électrolyte, tandis que son

épaisseur est déterminée par le blocage du passage par effet tunnel des électrons.

On retrouve également cette SEI a la surface des électrodes de carbone. Elle se forme lors de
la premiére charge par réduction de I'électrolyte, ce qui explique la perte irréversible de capacité
observée, comme I'ont montré Dahn et al. en 198017,

%

solv *-— Lit o |Undes1rable reac tmnl
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Figure 1.11 : Représentation schématique de la formation de la SEI sur le carbone®.

Les électrolytes utilisés aujourd’hui (LiPFs dans un mélange de carbonates organiques)
conduisent a une SEI composée majoritairement de Li,O, LiF, Li;COs, et RCOsLi*¥. Cela va jouer sur la

résistivité, la conductivité ionique, ainsi que les propriétés mécaniques et la structure de cette couche.
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Figure 1.12 : Représentation schématique de la structure de la SEI 3%,

Le r6le des additifs est d’optimiser au mieux la formation de la SEI afin d’obtenir une faible
résistivité et une conductivité ionique élevée pour ne pas dégrader les performances de la batterie. De
plus, une épaisseur limitée et une surface aussi lisse que possible permettent d’éviter une
consommation trop grande de lithium et donc une perte irréversible de capacité trop élevée. Les
molécules choisies doivent ainsi étre réduites a la surface de I'électrode négative avant |'électrolyte.
Le carbonate de vinyléne (VC), par exemple, est un additif reconnu entre autres pour sa diminution de
la perte irréversible de capacité®>. En polymérisant a la surface du carbone, il forme une couche de
passivation qui non seulement abaisse cette perte irréversible de capacité mais permet aussi

d’améliorer la cyclabilité des électrodes en termes de capacité et de de réversibilité®®.
o o]
0] o0 N
o] o o
“'-;_\1_

Figure 1.13 : Le carbonate de catechole, le carbonate de vinyléne, et le succinimide sont des additifs
facilitant la formation de la SEI & I'anode®®137),

2.3.2. Stabilité a I’électrode positive

De la méme fagon, I'électrolyte peut étre oxydé a I'électrode positive lorsque les potentiels
sont trop élevés. Sa dégradation implique souvent la production exothermique de gaz, ce qui pose des
problémes de sécurité. Il est donc possible d’ajouter des additifs qui vont former une couche de
protection et empécher cette dégradation. Dans le cas de LiCoO,, I'o-terphenyl forme par exemple un
film polymere qui rend inerte les sites actifs de I’électrode et permet de pousser la charge jusqu’a 4,5V

au lieu de 4,2 V sans dégrader I’électrolyte et sans modifier la structure cristalline de LiCo0,%%.

La dissolution des métaux (comme le manganése pour LiMn,04) dans I’électrolyte peut étre
résolue de la méme fagon. Des molécules complexantes comme la 2,4-pentanedione ou des éthers

couronnes permettent de directement piéger le Mn?* présent en solution avant qu’il se dépose sur
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I’'anodel®. Il est aussi intéressant de capter les impuretés présentes dans I'électrolyte telles que HF ou
H,0 qui participent aux mécanismes de dissolution de la cathode en les faisant réagir avec des amines,
des silazanes, ou des carbodiimides par exemple!*®. L’ajout de silanes comme le TEOS"Y dans
I’électrolyte permet également de former une couche protectrice a la surface du carbone et diminue
légerement la perte de capacité du LMO au cours du cyclage. La stabilisation de LiPFs ou de PFs par des

bases de Lewis faibles donne également de bons résultats.

TSI M"'SI::::- +HO —= SIS + NH;
H
CH3 CHy II:Hg, CHy CHy Lk
HyC—5—MN Sl'l CHy * HF —=  H3C— 35— N—5i—CHy g
CH?l CH1 CH] H CH1

Figure 1.14 : Mécanismes de réaction de I’hexaméthyldisilazane and de I’heptaméthyldisilazane avec
HF et H,0 2,

2.3.3. Sécurité

Surcharger une batterie consiste a forcer le passage de courant alors que cette derniére est
complétement chargée. Cela provoque généralement une oxydation de I'électrolyte qui conduit a un
échauffement qui peut étre dangereux. L'utilisation de navettes rédox a un potentiel lIégerement
inférieur au potentiel de dégradation de I'électrolyte permet de rediriger cet exces de courant de facon
shre : au lieu de participer a la dégradation de I'électrolyte, I'excés d’électrons vient oxyder la navette,
qui est ensuite réduite a 'autre électrode. Dans le cas des batteries LFP/C, Dahn et al.[**! ont utilisé des
dérivés de diméthoxybenzeéne. La Figure 1.15 illustre le fonctionnement de ces navettes : le plateau
au-dessus de 4 V correspond a I’oxydation de I'additif. Son effet disparait apres 490 heures de cyclage,

sans doute a cause de la polymérisation ou de la dégradation de la molécule.

s Diffusion s

8 [Reduction Oxidation

Diffusion

S«» € s.

Anode Cathode 2 ‘ L + 1 N I . L

Figure 1.15 : A gauche est schématisé le mécanisme de protection de la surcharge par navette rédox
421 A droite le potentiel (en V) en fonction du temps (en h) d’une cellule LFP/C contenant 0,2 M de 2,5-
ditertbutyl-1,4-dimethoxybenzene chargée a C/2"*¥ illustre le fonctionnement des navettes.

Développer des batteries plus sQres passe aussi par la diminution de I'inflammabilité des
solvants utilisés. Pour ce faire, il est possible d’utiliser des retardateurs de flamme qui stoppent les
réactions de combustion par leur activité anti-radicalaire*!. Les molécules & base de phosphore ou de

fluor sont relativement efficaces et sont compatibles avec les systemes étudiés. Le phosphate de
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triphényl par exemple (TPP) diminue le temps d’auto-extinction de I’électrolyte sans toutefois modifier
son point éclair et ne nuit quasiment pas aux performances en cyclage d’une cellule C/LiNiogC000,**.
Les liquides ioniques semblent également prometteurs : le remplacement de 50 % en masse d’un
mélange de carbonates EC:DMC:EMC par du N-methyl-N-propylpiperidinium TFSI (PP13-TFSI) rend

I’électrolyte ininflammable sans nuire aux performances de la batteriel*®,

En cas d’emballement (qui se traduit généralement par une augmentation de la température
interne), il est nécessaire de pouvoir complétement arréter la batterie. Il existe deux classes de
« shutdown additives » : les premiers se décomposent sous forme de gaz au-dessus d’une certaine
température, ce qui fait monter la pression interne et déclenche un interrupteur qui coupe le
courant®’], alors que les seconds polymérisent au-dessus d’une température palier, ce qui bloque le

transport des ions!*®,

2.4. Les liquides ioniques

Il est également possible de complétement se passer de solvants organiques inflammables et
de les remplacer par un liquide ionique. Les liquides ioniques sont définis comme des sels organiques
ayant une température de fusion inférieure a 100°C (ils sont généralement liquides a température
ambiante). lls sont connus pour leur excellente stabilité thermique et chimique, leur constante
diélectrique élevée, leur non volatilité, et leur ininflammabilité. Le grand nombre de combinaisons
entre cation et anion accessible donne acces a une large plage de propriétés physico-chimiques (masse
volumique, viscosité, stabilité thermique, hydrophilie ...). lls ont d’abord été utilisés comme solvants

de synthese avant d’étre étudiés d’un point de vue électrochimique.

R R
N . 1 1
NN Z N | |
—R / Ry——N*—R; R;—P*—R,
3 3
1-alkyl-3-
m:thv I- N-alkyl- Tetraalkyl Tetraalkyl
imi Y i pyridinium ammonium phosphonium
imidazolium

Figure 1.16 : Structure de quelques cations utilisés dans les liquides ioniques.

Les chaines alkyles portées par le cation jouent sur la viscosité du liquide ionique : plus celles-
ci sont longues, plus les interactions de van der Waals sont fortes et plus il est visqueux!*®!. La viscosité
des liquides ioniques est plusieurs dizaines voire méme parfois plusieurs centaines de fois supérieure
a celle de I'eaul®!, ce qui nuit a leur conductivité et complexifie I'imprégnation des électrodes et du
séparateur. La conductivité dépend largement de la famille de cation utilisée : les imidazoliums

exhibent les conductivités les plus hautes (autour de 102 S/cm)®% alors que les ammoniums
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quaternaires sont plutdt autour de 103 S/cmfY. La nature de I’anion a également une influence sur les

propriétés du liquide ioniqgue comme on peut le voir sur le Tableau 1.5.

Miscibilité
avec I'eau

PFe ; TFSI"; BRs < BF4 ; OTf ; N(CN), < CHsCO, ; CFsCO; ; NOs™; Br, CI, I ; ALCly
Todécomposition AlLCl < TFSI"; BF4™; PFe
Viscosité TFSI" < NO3 < BFs < PFg < CI

Conductivité Cl < PFs < BF4s < NO3 < TFSI

Tableau 1.5 : Influence de I'anion sur les propriétés physico-chimiques des liquides ioniques“.

Nous avons vu plus haut qu’il est important d’avoir un solvant avec une constante diélectrique
élevée afin d’avoir une bonne dissociation du sel de lithium. Pour les liquides ioniques, elle est en
général autour de 15 a 25°C?, ce qui est bien inférieur a la constante diélectrique des carbonates
(g = 90 pour EC). Ainsi, I'ajout d’un sel de lithium au liquide ionique renforce les liaisons ioniques et
augmente la viscosité de I'électrolyte, ce qui abaisse sa conductivité. Il a également été montré que le
liquide ionique participe fortement a la conductivité globale de I'électrolyte : le nombre de transport
du lithium est généralement compris entre 0,05 et 0,13, ce qui est relativement bas comparé aux

électrolytes organiques standards ou il est en général compris entre 0,2 et 0,454,

Il est compliqué d’évaluer la fenétre de stabilité électrochimique des liquides ioniques car
celle-ci dépend fortement des impuretés (eau, oxygeéne, halogénures ...) qui peuvent étre présentes et
qui sont trés difficiles a éliminer au vu de la non volatilité et de la viscosité du milieu, ainsi que des
électrodes utilisées. Il a cependant été montré que les imidazoliums sont généralement stables jusqu’a
environ 5 V vs Li/Li* et que les phosphoniums et les ammoniums quaternaires le sont jusqu’a 7 V vs
Li/Li*%). La stabilité & I’électrode négative n’est pas aussi bonne et il est généralement nécessaire
d’aider a la formation d’une SEI en ajoutant quelques pourcents de solvant organique®®*” ou en
travaillant sur la structure des ions. Seki et al.®® ont fait cycler des cellules LiCoO,/Li avec des
électrolytes constitués d’imidazoliums TFSI a la chaine alkyle plus ou moins longue dans lesquels sont
dissous 0,32 mol/kg de LiTFSI. lls ont obtenu de meilleures performances en termes de rétention de
capacité et d’efficacité coulombique aprés cent cycles a C/8 avec des imidazoliums a chaine alkyle

longue (plus de six carbones), possiblement grace a la formation d’'une meilleure SEI.

2.5. Le séparateur
Le séparateur est au contact des deux électrodes et doit donc étre un isolant électronique.
Associé a I'électrolyte, il assure également le transport des ions d’une électrode a I'autre et doit ainsi
étre poreux et mouillable par I'électrolyte. Les séparateurs les plus utilisés aujourd’hui pour le Li-ion

sont constitués de polyoléfines (polyéthyléene et polypropylene) ou de polymeére fluorés (PVDF)
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assemblés en mono ou en multi-couches PP/PE/PPP, La microporosité de ces séparateurs tri-couche
leur permet de participer a la sécurité de la batterie (voir Figure 1.17). En effet, une élévation trop
importante de la température (supérieure a 135°C) provoque la fusion du PE ce qui ferme les pores et
coupe la cellule, tandis que le PP, qui fond a une température supérieure, assure le maintien du

séparateur et empéche le court-circuit.

Figure 1.17 : Cliché en microscopie électronique a balayage de la surface (a) et d’une coupe (b) d’un
séparateur tri-couche PP/PE/PP Celgard® 2325 5,

Les séparateurs en fibre de verre de type Whatman™ sont utilisés comme séparateurs modeles
en raison de leur bonne mouillabilité avec la plupart des électrolytes. La taille élevée des pores (de
I'ordre de 1 um pour une épaisseur de quelques centaines de microns) facilite le transport du lithium
méme dans les solvants les plus visqueux® mais elle ne permet pas de bloquer la croissance de

dendrites®, ce qui empéche toute utilisation commerciale.

La cellulose est un biopolymere abondant et bon marché qui existe sous forme de fibres allant
du micrometre au nanometre. Elle a été utilisée commercialement dans les batteries alkalines en
raison de son excellente mouillabilité vis-a-vis de I'électrolyte aqueux, de sa porosité élevée, de ses
bonnes propriétés mécaniques, et de sa légéreté®?, Son utilisation en tant que séparateur dans les
systemes Li-ion reste limitée en raison de sa forte hygroscopie, de sa faible résistance a la croissance
de dendrites, mais surtout de I'absence d’effet shutdown, la cellulose se décomposant & 150°C[®3, La
cellulose est ainsi surtout utilisée a des fins de renforcement mécanique dans des électrolytes solides

composites.

Le role du séparateur ne doit pas forcément se limiter a assurer I'isolation électronique des
deux électrodes : il peut étre multi-fonctionnel. Comme nous I’avons vu plus haut, il est par exemple
possible de jouer sur sa structure pour le faire participer a la sécurité de la batterie. De méme, sa
fonctionnalisation par des additifs ignifugeants!®® ou complexant les métaux de transition®!
permettent a ces molécules de jouer pleinement leur réle tout en limitant leur influence sur les

performances de la batterie.
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3. Les électrolytes solides

La fagon la plus efficace de garantir la sécurité des batteries est tout simplement de développer
des électrolytes sans solvant organique. Cette solution est étudiée depuis les débuts de |la batterie
lithium : dés 1983, Yazami, qui ne parvient pas a faire cycler son électrode de carbone dans le PC a
cause de la co-intercalation des molécules de solvant entre les plans de graphite, utilise un électrolyte
polymeére a base de poly(oxyde d’éthyléne) et de LiClO, ). Les électrolytes solides jouent a la fois le
role d’isolant électronique et de conducteur ionique. lls permettent d’augmenter les densités
d’énergie et de puissance de la batterie en utilisant un design plus compact. On peut distinguer les
électrolytes solides inorganiques, qui sont des céramiques rigides, des électrolytes solides polymeres,

qui eux sont plus flexibles.

3.1. Les électrolytes solides inorganiques

Les électrolytes solides inorganiques ont pour avantage d’étre stables en température, d’avoir
une trés faible conductivité électronique, ainsi qu’une bonne conductivité ionique. lls sont censés étre
suffisamment peu réactifs vis-a-vis des matériaux actifs d’électrode pour permettre I'utilisation de
cathodes a haut potentiel et de lithium métallique. Les ions Li* se déplacent via les lacunes ou les sites
interstitiels d’'une matrice qui peut étre cristalline ou amorphe et ne sont donc pas entourés d’'une
spheére de solvatation, contrairement aux électrolytes liquides ou polyméres.

Parmi les matériaux les plus prometteurs, on trouve les grenats comme Li;LasZr,04; (LLZO),
avec une conductivité de I'ordre de 10* S/cm & température ambiante!®® et qui est stable face au
lithium[®”), Le LIPON (pour lithium phosphorus oxinitride) présente des conductivités faibles (de 'ordre
de 10° S/cm a température ambiantel®®) et a I'avantage de pouvoir étre déposé en fine couche par
pulvérisation magnétron de LiPO4 sous atmosphére de N, [l est ainsi utilisé dans la fabrication de
micro-batteries. Les meilleures conductivités sont obtenues dans la famille des thio-LISICON grace au
remplacement des oxydes par des sulfures, qui sont plus gros et plus polarisables. Ainsi, Li;oGeP2S1,
(LGPS) présente une excellente conductivité ionique de l'ordre de 10?% S/cm a température
ambiante!””, mais il se décompose a I'électrode négative suivant la réaction’* :

Li;oGeP2S12+ 23,75 Li = 12 Li,S + 2 LisP + 0,25 Li1sGes
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Figure 1.18 : Conductivité ionique en température des principaux électrolytes solides inorganiques (a
gauche)?. Fenétre de stabilité électrochimique des principaux électrolytes solides inorganiques
calculés par théorie de la fonctionnelle de la densité, ou DFT (a droite)”3.

Cependant, la rigidité et la faible épaisseur nécessaires au fonctionnement de ces électrolytes
solides inorganiques compliquent I'assemblage des batteries. De plus, ces électrolytes ne sont pas tous
capables d’absorber les changements de volume liés a l'insertion de lithium dans les matériaux
d’électrode comme peuvent le faire les électrolytes liquides ou polyméres, ce qui implique des pertes
de contact et donc de capacité’. Leur stabilité thermodynamique n’est pas non plus aussi grande que
ce que I'on pense!”® : |a plupart présentent des cinétiques de décomposition lente face au lithium et
aux électrodes positives a haut potentiel et des stratégies d’enrobage autour des matériaux actifs sont

développées pour les protéger.

Enfin, I'optimisation de I'interface entre le lithium et I’électrolyte inorganique est cruciale dans
le but d’empécher I'apparition de dendrites. Une bonne mouillabilité du lithium permet d’avoir une
répartition uniforme du courant et de diminuer la résistance interfaciale’>"7¢, utilisation de petites
particules et la multiplication des joints de grain (qui ont généralement une meilleure conductivité
ionique) permettent également d’abaisser la résistance interfaciale et de mieux répartir la densité de

courant a la surface de I'électrode, ce qui retarde la formation de dendrites.

3.2. Les électrolytes polymeres
Les électrolytes polymeres peuvent étre séparés en deux catégories suivant la solvatation de
I'ion lithium : lorsqu’il est complexé par le polymére en lui-méme on parle d’électrolyte polymere
solide (SPE), alors que lorsqu’il est complexé par un solvant on parle plutot d’électrolyte polymere
gélifié (GPE). Les premiers présentent généralement de moins bonnes conductivités ioniques a
température ambiante (environ 10° S/cm contre 103 S/cm pour les GPE) mais possédent des
propriétés mécaniques supérieures. L'utilisation de polymeéres a de nombreux avantages : ils sont bon

marché, faciles a mettre en forme, et apportent de la flexibilité.
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3.2.1. Les électrolytes polymeres gélifiés

Les GPE sont constitués d’'une matrice polymeére gonflée par un électrolyte liquide. lls
combinent ainsi les propriétés physiques des électrolytes polymeéres solides aux propriétés de
conduction des électrolytes liquides. Les matrices polymeres les plus étudiées sont le polyacrylonitrile
(PAN), le poly(méthacrylate de méthyle) (PMMA), le poly(chlorure de vinyle) (PVC), le poly(oxyde
d’éthyléne) (PEO), et le poly(fluorure de vinylidéne-co-hexafluoropropyléne) (PVDF-HFP)"” dont les
structures sont décrites dans la Figure 1.19. Ces membranes sont généralement préparées par des
méthodes de coulée-évaporation puis activées par immersion dans I’électrolyte. Des techniques de
mise en forme comme linversion de phase”® ou I'électrospinning!”® permettent d’obtenir des

structures plus poreuses et donc de retenir jusqu’a deux fois plus d’électrolyte.

A

g

PMMA

Figure 1.19 : Les principales matrices polyméres utilisées dans les GPE.

L'exemple le plus connu de GPE est celui des cellules Bellcore développées par Tarascon et al.
en 1996/, Le choix de remplacer le PVDF, qui est trés cristallin, par un copolymére PVDF-HFP qui
contient beaucoup plus de parties amorphes, permet d’augmenter sensiblement la part d’électrolyte
piégé. L'innovation principale repose sur |'utilisation du phtalate de dibutyle comme plastifiant et
comme porogene. Celui-ci est mélangé au polymere avant de couler la membrane et est ensuite retiré
a I'aide de solvants a basse température d’ébullition, ce qui libere une porosité qui peut ensuite étre
occupée par I'électrolyte lors de I'étape d’activation. Des particules de silice sont également ajoutées
afin d’améliorer la conductivité. Le GPE obtenu a une bonne tenue mécanique jusque 100°C, absorbe
60 % en volume de LiPF¢ a 1 mol/L dans EC/DMC, et a une conductivité de 3.103 S/cm a température
ambiante, ce qui a permis de commercialiser des cellules LMO/graphite avec des densités d’énergie

de 110 Wh/kg.
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Figure 1.20 : Conductivité ionique des films de PVDF-12%HFP imprégnés de 1M LiPFs dans EC/PC a
température ambiante (a gauche). Influence de la quantité de SiO; sur la conductivité de I’électrolyte
hybride imprégné (au milieu). Cyclage d’une batterie plastique Li-ion Bellcore a température ambiante
a 1C (a droite). Adapté de la référence '8

Cependant, ces GPE restent soumis aux risques de fuite et d’évaporation de I'électrolyte
liquide, ce qui dégrade fortement leurs performances. De plus, ils ne permettent pas d’éliminer les
risques inhérents a l'utilisation de solvants organiques volatiles. Une solution est de gonfler le réseau
de polymere avec une solution de sel de lithium dissout dans un liquide ionique, qui est plus sOr et
moins volatile. Fernicola et al.®* ont par exemple gonflé une membrane de PVDF-HFP préparée par
coulée-évaporation avec une solution de LiTFSI a 0,2 mol/kg dans du N-butyl-N-éthylpiperidinium TFSI
(PP24TFSI). Le gel obtenu a une conductivité de I'ordre de 10 S/cm, ce qui est comparable au mélange
liguide ionique/LiTFSI bulk. Des mesures RMN montrent que le confinement de I'électrolyte dans la
membrane améliore considérablement le nombre de transport du lithium : le ratio des coefficients

d’auto-diffusion TFSI/Li passe de 2 environ dans le mélange « bulk » a 1 dans la membrane imprégnée.

3.2.2. Les électrolytes polymeres solides a base de PEO

Les électrolytes polyméres solides sont constitués d’un polymére dans lequel est dissout un sel
de lithium : les chaines polymeéres vont a la fois solvater les ions et assurer la tenue mécanique de
I’ensemble. Ils peuvent étre mis en forme par coulée-évaporation, par pressage a chaud, par
lamination, par extrusion, ou encore par polymérisation in situ. Si le PVDF-HFP reste le polymere le
plus utilisé dans les GPE, le domaine des SPE est dominé par le PEO. Ce polymeére semi-cristallin a une
température de transition vitreuse autour de - 60°C et une température de fusion autour de 65°C. Sa
constante diélectrique, élevée pour un polymeére (¢ = 8 dans la phase amorphe), lui permet de

dissoudre une grande variété de sels a différents rapports molaires [EO]/Li.
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Figure 1.21 : Représentation schématique de I’'organisation d’un polymere semi-cristallin. Les
domaines cristallins (en bleu) coexistent avec les domaines amorphes (en noir).
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3.2.2.1. Les systéemes PEO-LiX
Il a été montré dans les années 1980 que le transport ionique se fait principalement dans la
phase amorphe du polymére® : le mouvement des ions est assuré par un mécanisme de hopping
entre les oxygenes d’une méme chaine ou entre chaines, c’est pourquoi le volume libre de celles-ci est

une donnée cruciale.

Figure 1.22 : Représentation schématique du mécanisme de transport de Li+ dans le PEO®,

La conductivité évolue ainsi selon la mobilité du polymére®. Lorsque celui-ci est en phase
cristalline ou lorsqu’on se place en-dessous de la température de transition vitreuse, les ions se

déplacent dans un systeme figé et la conductivité évolue suivant la loi d’Arrhenius:

_Ea
0 = 0ge kT

ou oy est lié au nombre de porteurs de charge, E, est I'énergie d’activation du mécanisme, et k est la

constante de Boltzmann.

Au-dessus de la température de transition vitreuse, des domaines amorphes, dans lesquels les
chaines sont libres de bouger localement, coexistent avec les domaines cristallins. Au-dessus de la
température de fusion de ces domaines cristallins, les chaines sont complétement libres, ce qui

améliore grandement la conductivité. Celle-ci suit alors la loi Vogel-Tammann-Fulcher (VTF) :

~(v2r;)
o =oyVTe \T-To
ol B est la pseudo-énergie d’activation (exprimée en E./k) et To une température de référence qui

correspond en général a T, - 50°C.

La Figure 1.23 illustre clairement |'existence de ces deux domaines séparés par la température

de fusion du PEO. Il est généralement nécessaire de se placer au-dessus de 60°C afin de fondre
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I'intégralité des domaines cristallins qui peuvent subsister. Une conductivité de I'ordre de 10 S/cm
est atteinte a 80°C. La longueur des chaines de PEO a bien entendu une importance capitale. En effet,
plus ces chaines sont longues, plus elles ont tendance a s’enchevétrer et a former des domaines
cristallins importants, ce qui améliore la tenue mécanique de I'électrolyte mais diminue sa
conductivité. Teran et al.'®! ont étudié la conductivité d’électrolytes PEO-LITFSI au-dessus de la
température de fusion du systeme et en fonction du poids moléculaire du polymere. lls ont ainsi
montré qu’a partir de 1000 g/mol, la longueur de la chaine polymére a peu d’influence sur la

conductivité ionique (voir Figure 1.23 B).
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Figure 1.23 : (A) Conductivité ionique en fonction de la température d’un électrolyte PEO-LITFSI avec un
rapport molaire [EO]/Li de 20'®%. (B) Evolution de la conductivité ionique d’un électrolyte PEO-LITFSI
avec un rapport molaire [EQ]/Li de 12 en fonction du poids moléculaire du polymeére a 57°C (en bleu),
76°C (en noir), et & 95°C (en rouge)®.

Il existe de nombreux autres parameétres qui peuvent influencer les performances de
I’électrolyte solide. La quantité de sel introduite dans I'électrolyte, qui s’exprime par le rapport du
nombre de motifs [EO] par ion lithium, ne modifie pas la conductivité de fagon linéaire. En effet, une
concentration en sel trop élevée augmente le nombre de paires d’ion et diminue ainsi le nombre de

porteurs de charge, ce qui nuit a la conductivité comme on peut le voir sur la Figure 1.24.
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Figure 1.24 : Influence du rapport [EO]/Li sur la conductivité ionique d’un systéme PEO-LiBOB'®".,

Parmi les nombreux sels de lithium étudiés dans la littérature, LiTFSI donne des résultats tres
intéressants. En effet, la charge négative est particulierement délocalisée sur I’anion, ce qui assure une
bonne dissociation du sel et donc une meilleure solvatation du lithium par le polymére. De plus, la
taille de I'anion joue sur sa mobilité et sur son caractere plastifiant vis-a-vis du polymére. Le nombre
de transport du lithium dans les électrolytes de type PEO-LiX reste relativement bas et ne dépasse pas

0,3, méme s’il varie grandement suivant la concentration en sel et la méthode de mesure!®!,

Mpgo(g/mol) [EO]/LI Tg (°C)

LiFSI 5.106 20 46 | 0,143280°C | =~10%ago°c |
LITFSI 5.10° 20 37 | 0,18380°C | ~10%a80°c | *
LiBETI 4.10° 20 / / ~10%a80°c |
LiBOB 10° 20 / ~0,253260°C | ~10%a80°c | ¥
LiPFe 4.10° 20 -45 / ~10*a80°c |

Tableau 1.6 : Propriétés de différents électrolytes de type PEO-LiX.

La fenétre de stabilité électrochimique des électrolytes a base de PEO est discutée. Lorsque la
mesure est faite face a des électrodes bloquantes en acier inoxydable, ces électrolytes montrent des
potentiels d’oxydation de I'ordre de 5 V vs Li/Li*, ce qui les rend compatibles avec la plupart des
matériaux d’électrode positive®®. Cependant, des potentiels d’oxydation de I'ordre de 4 V vs Li/Li* ont
été mis en évidence face a des électrodes de carbone, qui sont plus proches de la composition réelle
des électrodes positives®”. Concernant la stabilité a I'interface avec le lithium, il semble que, de la
méme fagon que dans les électrolytes liquides, une SE| se forme assez rapidement®®?, Sa composition
dépend néanmoins grandement des polymeéres et des sels de lithium utilisés et sa stabilité peut étre

améliorée par 'ajout d’additifs ou de charges inorganiques®¥.
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L'utilisation d’électrolytes solides de type PEO-LiX dans des batteries lithium métal a été
démontrée de nombreuses fois. Ces mesures sont cependant généralement effectuées a des
températures supérieures a 60°C et a des régimes de courant limités. Zhang et al.!® obtiennent par
exemple aprés 20 cycles des capacités de 144 mAh/g (soit 85% de la capacité théorique) sur des cellules

LiFePO4/PEO0-LiFSI/Li a des régimes de C/5 et a une température de 80°C.
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Figure 1.25 : Capacité de charge/décharge et efficacité coulombique en fonction du nombre de cycles
de cellules LFP/PEO-LiFSI/Li & 80°C & un régime de C/5'%°,

De nombreuses stratégies sont suivies afin d’améliorer la conductivité des électrolytes solides

a base de PEO. Il est possible :

- d’ajouter des plastifiants organiques tels que le PC ou I'EC afin d’augmenter la part d’amorphe
mais nous avons vu précédemment que cela se fait au détriment de la sécurité que sont censés
apporter les électrolytes solides,

- de mélanger le PEO a un autre polymére afin de géner sa cristallisation,

- de réticuler le PEO afin de diminuer la mobilité des segments polymeéres et d’empécher la
cristallisation,

- d’ajouter des particules inorganiques, qui ont un effet plastifiant et créent de nouveaux
chemins de conduction pour le lithium,

- d’ajouter des liquides ioniques, qui dopent la conductivité et ont également un effet plastifiant

- de réaliser des copolymeres a blocs afin de jouer sur la microstructure de I’électrolyte.

3.2.2.2. Influence de I'ajout de charges inorganiques
L’ajout de charges inorganiques dans la matrice de PEO permet d’augmenter la part de phase
amorphe et de freiner sa recristallisation!®®!. En effet, le PEO a tendance a interagir avec la surface des
particules, ce qui empéche les chaines polymeres de s’organiser. Depuis 1982, de nombreux oxydes de
métaux ont été étudiés : parmi eux on trouve Al,03%, Si0,°*, TiO,*3, ZrO,® ... Il est difficile de

comparer les effets des différents matériaux entre eux car le mode de préparation (coulée-évaporation

45



ou pressage a chaud) ou le sel de lithium utilisé ont une grande influence sur les performances de
I’électrolyte. Il a cependant été montré que la quantité ainsi que la taille des particules utilisées ont
une influence sur la conductivité, le nombre de transport du lithium, les propriétés mécaniques, ou

encore la stabilité des interfaces.

Croce et al.’”’ montrent que les surfaces au caractére acide de Lewis le plus prononcé donnent
de bonnes conductivités (gain d’un facteur trois apres ajout de 10% en masse d’Al,03 acide ou neutre)
car la formation de liaisons hydrogéne avec le PEO améliore la dissociation du sel de lithium et crée de
nouveaux chemins de conduction. Il est également montré une amélioration de 30 % du nombre de
transport du lithium mesuré par la méthode de Bruce-Vincent, méme si celui-ci semble bien élevé pour
un électrolyte de type PEO-LiX (entre 0,4 et 0,6 a 95°C, alors que la littérature donne plutot des
résultats de I'ordre de 0,15-0,2). Les mesures d’'impédance au cours du temps sur des cellules
symétriques Li/SPE/Li mettent en évidence des résistances interfaciales plus faibles en présence de
charges inorganiques®3P4%¢ Une amélioration des propriétés mécaniques telles que le module

d’Young ou la contrainte a la rupture a aussi été constatée[®®!-{100],
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Figure 1.26 : Influence sur la conductivité de I'ajout de 10 % en masse de particules nanométriques de
TiO; ou de Al;,0s dans un électrolyte PEOg:LiClO,°Y,

La difficulté dans I'élaboration de ces matériaux composites réside dans la dispersion des
particules inorganiques au sein de la matrice polymeére. Il est important d’avoir une répartition
homogene et d’éviter la formation d’agrégats. Pour cela, il est possible par exemple de greffer des
chaines polyméres a la surface des particules ou de former ces dernieres in situ par voie sol-gel a partir
de précurseurs adéquats.

Le procédé sol-gel est un procédé de polymérisation inorganique qui repose sur deux étapes :

I’hydrolyse, qui correspond a une réaction d’activation, et la condensation, qui est I'étape de
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croissance des chaines!'?. Dans le cas tu tétraéthoxysilane (TEOS), qui est un précurseur de silice, cela

donne par exemple :

Si(OEt)s + H,0 = HO-Si(OEt)s + EtOH (hydrolyse)
Si(OEt)4 + (EtO)5Si-OH = (Et0O)s-Si-O-Si-(OEt)s + EtOH (alcoxolation)

(condensation)
(Et0)sSi-OH + HO-Si(OEt)s = (Et0)3-Si-O-Si-(OEt)s + H.0 (oxolation)

Ces réactions peuvent étre catalysées en voie acide ou basique. Dans le premier cas,
I’hydrolyse est favorisée par rapport la condensation, ce qui permet la formation de particules de taille
inférieure au nanomeétre et conduit a la formation d’un réseau de chaines ramifiées tridimensionnel.
Dans le second, c’est la condensation qui est favorisée, ce qui conduit a la formation de particules de
plusieurs centaines de nanomeétres qui finissent par s’agréger. Il est ainsi possible de former des
nanoparticules inorganiques in situ en ajoutant simplement les précurseurs dans une solution

contenant le polymére dissous dans un bon solvant avec un sel de lithium!31-[108],

Diverses études montrent qu’il est également possible de créer des points de réticulation
inorganiques a partir des groupements alcools terminaux de chaines PEO courtes!**”-11% Kweon et
al.*%”! obtiennent ainsi des électrolytes hybrides solides aux propriétés intéressantes lors de I’ajout de
35 % en masse de TEOS a un systeme PEO-LiClO4 en conditions acides : les observations en microscopie
électronique a transmission ne montrent pas de séparation de phase, la recristallisation du polymere

est ralentie, les propriétés mécaniques et la conductivité sont améliorées.

3.2.2.3. Influence de I'ajout de liquides ioniques

Les liquides ioniques possedent des propriétés suffisamment intéressantes pour remplacer les
solvants carbonates dans les électrolytes liquides ou dans les électrolytes polymeéres gélifiés. lls
peuvent aussi étre incorporés dans les électrolytes solides afin de doper leur conductivité grace a leur
effet plastifiant!*1113 bjen que cela dégrade fortement leurs propriétés mécaniques. Comme on
peut le voir sur la Figure 1.27, cet effet est surtout visible a basse température (gain de trois ordres de
grandeurs a température ambiante) car au-dessus de 60°C la mobilité des chaines PEO reprend le
dessus (gain de un ordre de grandeur seulement). La présence du liquide ionique permet également
de réduire la résistance interfaciale avec I'électrode de lithium et d’obtenir de bonnes propriétés de
cyclage pour des températures inférieures a 40°C. Choi et al.!*'¥ obtiennent des capacités spécifiques
de 140 mAh/g apreés dix cycles avec des cellules Li/PEO-LITFSI-BMITFSI/LFP a C/20 et a 40°C, alors que
Polu et al.*'V atteignent 134 mAh/g aprés 50 cycles sur des cellules Li/PEO-LIDFOB-EMIMTFSI/LFP a
25°Ca c/10.
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Figure 1.27 : Conductivité en fonction de la température d’un électrolyte P(EQ)z-LiTFSI-PYR13FSI 113,

Le groupe d’Archer et al. a travaillé sur I'ancrage de liquides ioniques directement sur des
nanoparticules inorganiques de ZrO,'**! et de SiO,!**¢M'7] Les électrolytes obtenus présentent de
bonnes fenétres de stabilité électrochimique, une excellente stabilité en température, et des
conductivités ioniques comparables a celles des électrolytes a base de PEO. Le principal avantage
apporté par cette immobilisation des liquides ioniques est I'augmentation significative du nombre de
transport du lithium : celui-ci passe de 0,05 environ dans les liquides ioniques « bulk »* 4 0,35 pour les
particules de ZrO, fonctionnalisées et 0,5 pour les particules de SiO; fonctionnalisées. Cela est relié a

I'immobilisation du cation mais aussi a I’'entrave au mouvement des anions TFSI.

3.2.2.4. Conductivité dans la phase cristalline du PEO

Jusqu’ici seule la conduction du lithium dans la phase amorphe du PEO a été présentée. Ce
n’est cependant pas le seul mécanisme possible. En 1999, MacGlashan et al.*'® ont mis en évidence
la structure cristalline cylindrique du complexe PEOg:LiAsF¢ (voir Figure 1.28). Dans ce rapport molaire,
les ions lithium sont exclusivement solvatés par deux chaines de PEO, tandis que les anions sont
bloqués entre ces cylindres. Ces voies de transport privilégiées amenent a des conductivités
relativement faibles (autour de 10 S/cm a température ambiante) qui suivent la loi d’Arrhenius mais
cela montre qu’il existe aussi des mécanismes de conduction dans la phase cristalline des polymeéres.
Quelqgues années plus tard, le méme groupe a montré qu’il est possible de considérablement améliorer
la conductivité de ces systémes en remplacant LiAsFs par LITFSIM. La rigidité et la fragilité de
I’organisation de ces électrolytes sont cependant encore trop contraignantes pour espérer les voir

utilisés commercialement.

1 C’est-a-dire un liquide ionique dans lequel est dissous un sel de lithium, comme dans la partie 2.4.
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Figure 1.28 : Structure cylindrique adoptée par les systémes P(EQ)s:LiAsFs (gauche)**®¥! - Conductivité
de ces systémes lors du remplacement de LiAsFs par LiTFSI (droite)™***,

3.2.3. L'utilisation de copolymeres

L'utilisation de copolymeéres a blocs permet de mieux contréler la structure et les propriétés
des électrolytes. Chaque bloc a un réle distinct : I'un va assurer la conductivité des ions lithium tandis
gue I'autre va maintenir les propriétés mécaniques. Ces deux propriétés, jusque-la antagonistes, sont
ainsi décorrélées. En jouant sur le degré de polymérisation, le parameétre de Flory-Huggins,
I"architecture des blocs (linéaire, en peigne, ou en étoile), ou encore la fraction volumique de chaque

bloc, des morphologies trés variées a I'échelle submicronique sont obtenues*?%,

S C G L G c S

A

Figure 1.29 : Morphologies observées pour des copolyméres en fonction de la fraction volumique
croissante du bloc bleu**Y) — structure sphérique (S), cyclindrique (C), gyroide (G), lamellaire (L).

L'accés a des structures permettant le transport du lithium selon des chemins privilégiés a
conduit au lancement de nombreuses études sur le sujet des copolyméres depuis les années 1990. Les
architectures alternant bloc rigide de polystyréne (PS) et peigne avec des chaines pendantes courtes
de PEO permettent d’obtenir des structures continues dans lesquelles le PEO est complétement
amorphe. Ces électrolytes présentent des conductivités de l'ordre de 10* S/cm a température
ambiante et permettent de faire cycler des cellules a des régimes modérés (de I'ordre de C/10 a C/5)

et a des températures proches de 'ambiante comme on peut le voir dans le tableau suivant.
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polymere sel composition o (S/cm) cellule ref

PS-PS(PEO) block . 60% PEO s s Li/Li,MnO, .
graft HTESU eoyti=20 197380°C 160 man/g a ¢/3 2 60°C
PS-PME(PEO)-PS . PME/St = 92/8 s Li/LiCoO; 123

block graft HCIO:  eopiz=20 2197 239°C 160 mah/g 2 ¢/10 3 30°C
Li/LiCoO,
Star shaped (PS- . . 4 s opo > 2 [124]
block-PPEGMA)s LiIBETI  [EO]/Li=20 1043 30°C 148 mAhgg3?)3(:5 uA/cm

Tableau 1.7 : Exemple de copolyméres a blocs utilisés comme électrolytes solides.

Le principal avantage de ces copolyméres a blocs est de grandement améliorer les propriétés
mécaniques des électrolytes solides, ce qui permet de prévenir la formation de dendrites de lithium,
tout en conservant une conductivité comparable aux électrolytes de type PEO-LiX. Leur syntheése est

cependant bien plus compliquée a mettre en ceuvre de fagon générale.

——¢CHy~ CHy—CH;~ CHy—CH; —CH)—

0 «CH;— CH; =0),— CH;

Figure 1.30 : Structure du copolymére a bloc issu de la référence 2%, représentation schématique de
son organisation, et image TEM du film polymére obtenu (les points blancs correspondent a la phase
PS et la région noire a la phase PEO).

3.3. Les polyélectrolytes

3.3.1. Les poly(ionic liquids) (PILs)

Nous avons vu plus haut qu’il est possible de remplacer les solvants organiques classiques par
des liquides ioniques afin de gagner en sécurité. La polymérisation de ces liquides ioniques est
également un moyen intéressant d’obtenir des électrolytes solides. Les PlLs, et plus particulierement
les polymeéres cationiques, sont ainsi I'objet de nombreuses études de par le nombre de cations,

d’anions, ou encore de spacers a disposition.

Ohno!?! a montré que la polymérisation du liquide ionique N-vinyl-3-éthyl-imidazolium TFSI
conduit a la perte de trois ordres de grandeur de conductivité (voir Figure 1.31). Cette chute observée
apres polymérisation est due a la rigidification du systeme. Apres ajout de LiTFSI, I’électrolyte présente
une conductivité de I'ordre de 10° S/cm a 30°C. L’ajout de spacers PEO permet de diminuer la rigidité

du réseau polymére et d’atteindre une conductivité de I'ordre de 5.10* S/cm a 30°C.
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Figure 1.31 : Effet de la polymérisation sur la conductivité ionique (gauche) et effet de I'ajout de

spacers sur la conductivité du PIL (droite)™?.,

Un trop faible nombre de ces PlLs semble avoir été testé en batterie. Zhang et al.!*?®! ont
caractérisé la conductivité, le nombre de transport du lithium, et la stabilité face au lithium métallique
d’électrolytes solides de type P(CsO2Nma 11)X-LiX (X correspondant a FSI" ou TFSI). Les conductivités
obtenues dépassent les 10* S/cm a 50°C mais les nombres de transport du lithium restent inférieurs a
0,2. Les mesures d'impédance en fonction du temps montrent une bonne stabilité face au lithium
métallique et la voltamétrie cyclique indique un potentiel d’oxydation supérieur a 4,5 V vs Li/Li*.

Aucune mesure de cyclage en batterie n’est cependant fournie.

Les PILs ne semblent pour I'instant pas mener a une révolution des électrolytes polymeres
solides, que ce soit en termes de conductivité ionique, de stabilité électrochimique, ou encore de
nombre de transport du lithium. Il est cependant possible d’obtenir un nombre de transport proche

de l'unité en utilisant des polymeres anioniques appelés single-ion polymers.

3.3.2. Lessingle-ion polymers (SIP)

Dans ce type d’électrolyte solide, les centres anioniques servent de réservoir de lithium (voir
Figure 1.32). Le transport de ce dernier est en général assuré par I'ajout de chaines de type PEO, que
ce soit par mélange de polymeres ou par copolymérisation. De la méme facon que précédemment, il
est possible d’incorporer des blocs rigides au copolymere afin d’améliorer les propriétés mécaniques
de I'électrolyte. L'immobilisation de I'anion sur la chaine polymeére permet d’obtenir des nombres de
transport proches de 'unité puisque seuls les ions Li* peuvent alors se déplacer. Cela permet d’éviter
I’accumulation de charges a la surface des électrodes et ainsi de limiter la croissance de dendrites. Il
est néanmoins crucial d’avoir une bonne dissociation de Li* et de son anion afin de ne pas entraver son

mouvement™?7],
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Figure 1.32 : Schéma illustrant les différents composants des single-ion polymers™*?),

Les premiers SIPs développés étaient basés sur des anions carboxylates —CO, qui forment des
liaisons trop fortes avec Li* pour atteindre des conductivités suffisantes. De plus, ces derniers ne sont
pas suffisamment stables au-dessus de 4 V vs Li/Li* pour étre utilisés avec les électrodes a haut
potentiel développées ces derniéres années. Rolland et al.*?®! ont essayé d’optimiser les performances
de leur électrolyte polymére en proposant un copolymére tri-bloc combinant les propriétés
mécaniques du PS, les propriétés de conductivité de chaines PEO, et les propriétés de source de lithium
des groupements -CO,Li. Malgré un nombre de transfert du lithium de 0,84 et une bonne stabilité aux
électrodes, I'ajout de BFs, un acide de Lewis améliorant la dissociation des paires d’ion mais hautement
toxique, est nécessaire afin d’atteindre des conductivités de I'ordre de 10° S/cm a température

ambiante.

Les groupements carboxylates ont rapidement été remplacés par des groupements sulfonates
—S0sli, qui ont une meilleure délocalisation de charge et donc une énergie de dissociation plus faible.
Cowie et al.' montrent effectivement que les systémes a base de sulfonates présentent des
conductivités 1000 a 10000 fois plus élevées que les systémes a base de carboxylates. Ces résultats
montrent que I'ajout de groupements électro-attracteurs fluorés facilite la mobilité des ions Li* et
améliore la conductivité. Les performances atteintes avec ce type d’électrolytes ne sont néanmoins

toujours pas suffisantes pour permettre leur utilisation dans des systémes de haute performance.

L'étape suivante est logiquement d’utiliser des anions ol la charge est encore plus délocalisée :
les groupements sulfonylimides de type —SO,N"SO,—. Ceux-ci ont également |’avantage d’avoir un effet
plastifiant important ce qui améliore encore la conductivité. Des mélanges PEO/P(SFSILi)*3"
permettent d’obtenir des conductivités de I'ordre de 10 S/cm a 80°C avec des hombres de transport
du lithium atteignant 0,9 ainsi qu’une stabilité anodique de 4,5 V vs Li/Li*. Bouchet et al.'3¥ ont
développé un copolymere tri-bloc P(STFSILi)-b-PEO-b-P(STFSILi) qui allie des propriétés de conduction

correctes (6 =10° S/cm et t; = 0,83 a 60°C) a des propriétés mécaniques remarquables grace au

phénoméne de ségrégation de phase. Le couplage de cette nano-structuration et du transport
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préférentiel de Li* permet de faire cycler des cellules LFP/Li a des régimes élevés et a la température
modérée de 60°C: a C/2, la rétention de capacité atteint 85 % et ce malgré une conductivité assez

faible au premier abord.

12 180
160 1
140 -
120
100 1
80 1
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40
PS-PEO-PS 20 4
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-

©
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Figure 1.33 : Tests de traction a 40°C (gauche) — Capacité spécifique de cellules Li/P(STFSILi)-b-PEO-b-
P(STFSILi)/LFP & 60°C et 80°C (droite)*3Y. Les données en noir correspondent a un électrolyte PEO-LiClO,
avec 5% de ZrO; et proviennent de la référence 1132,
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4. Bilan

Nous avons pu voir que les électrolytes les plus utilisés aujourd’hui dans les batteries Li-ion
sont des électrolytes liquides a base d’un sel de lithium, le plus souvent LiPFg, dissout a 1 mol/L dans
un mélange de carbonates linéaires et cycliques. Ces électrolytes atteignent une conductivité de
I'ordre de 102 S/cm a température ambiante, ont un nombre de transport du lithium de 'ordre de 0,3,
sont stables jusqu’a environ 5 V vs Li/Li*, et sont utilisables sur une gamme de températures allant de
- 20°C a 80°C environ. Leur principal probleme provient de leur inflammabilité, qui peut néanmoins
étre diminuée via I’'ajout d’additifs ou par la fonctionnalisation du séparateur.

Le développement d’électrolytes solides a de nombreux avantages. S’affranchir de solvants
organiques garantit tout d’abord une amélioration considérable de la sécurité des batteries. De plus,
I'utilisation de matériaux ayant de meilleures propriétés mécaniques et un nombre de transport du
lithium proche de I'unité permet de limiter la croissance de dendrites et donc d’envisager I'utilisation
de lithium métallique a I’électrode négative, ce qui augmente I'énergie et la puissance spécifique de la
batterie. Les électrolytes solides inorganiques tels que les grenats ou les thio-LISICON atteignent des
conductivités comparables aux électrolytes conventionnels (de l'ordre de 10% & 1072S/cm a
température ambiante). lls souffrent cependant de leur rigidité qui, d’une part, ne permet pas
d’absorber les changements de volume des matériaux d’électrode, et, d’autre part, nuit au bon contact
avec |'électrode de lithium, ce qui implique une répartition non uniforme du courant, entrainant la
formation de dendrites.

Parmi les électrolytes polymeres, les électrolytes polymeres gélifiés sont composés d’une
matrice polymere imprégnée d’un électrolyte liquide qui assure la conduction du lithium. lls ne
permettent cependant pas de résoudre les problemes de sécurité inhérents aux solvants organiques
utilisés.

Dans les électrolytes polymeres solides, le transport du lithium ainsi que la tenue mécanique
de la membrane sont directement assurés par le polymeére. Les systemes les plus étudiés sont
composés d’un sel de lithium dissout dans le poly(oxyde d’éthyléne). Leur conductivité reste faible a
température ambiante (de 'ordre de 107 4 10”° S/cm) mais elle est de 'ordre de 10 a 10 S/cm au-
dessus de la température de fusion du polymere qui est de 60°C. Le transport du lithium se faisant
essentiellement dans la phase amorphe, il est courant d’utiliser des plastifiants tels que des charges
inorganiques ou des liquides ioniques afin d’augmenter la conductivité mais cela se fait souvent au
détriment des propriétés mécaniques de I’électrolyte. Malgré tout, ces systemes a base de PEO ne sont
généralement performants qu’au-dessus de 60°C et a des régimes modérés (inférieurs a C/5). Il est

possible d’introduire une microstructure en copolymérisant des blocs PEO avec des blocs plus rigides
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tels que le polystyréne, ce qui permet de décorréler les propriétés mécaniques des propriétés de
conduction sans pour autant fondamentalement améliorer ces derniéres.

Les polyélectrolytes cationiques n’apportent pas de rupture significative contrairement aux
polyélectrolytes anioniques qui permettent eux d’atteindre des nombres de transport du lithium
proche de 'unité. Des copolymeéres a bloc alliant les propriétés de transport de ces polyanions aux
propriétés de conduction du PEO et a la résistance mécanique du PS cyclent méme a des régimes de
1C a 60°C. Le principal inconvénient de ces systémes reste le contréle de la synthése du polymeére et

sa mise en forme.

55



5. Positionnement de notre étude

Au vu des forces de I'’équipe qui sont la mise en forme de matériaux hybrides et la synthese par
voie sol-gel, nous avons décidé de développer un électrolyte solide hybride en nous basant sur trois
grands axes.

e Pour la partie organique, nous avons fait le choix d’utiliser un mélange de deux polymeres
commerciaux afin de ne pas avoir a passer par des étapes de synthése trop complexes. Le PEO doit
permettre la solvatation et le transport du lithium tandis que le PVDF-HFP, qui est déja utilisé comme
liant dans les électrodes, doit apporter une meilleure dissociation du sel de lithium grace a sa constante
diélectrique élevée. Le mélange de ces deux polymeres va également diminuer la cristallinité du PEO
tout en renforcant les propriétés mécaniques de I'ensemble. Le sel utilisé tout au long de I'étude est
LiTFSI, car il possede une constante de dissociation élevée, est correctement solubilisé par le PEO, et
est moins toxique que LiPFe.

e Pour la partie inorganique, nous avons choisi de mettre en ceuvre la voie sol-gel afin de former
un réseau de silice in situ plutét que de disperser des nanoparticules. L'objectif est ici de renforcer
mécaniquement I'électrolyte tout en diminuant la cristallinité du PEO. L’idée est ensuite de
fonctionnaliser cette partie inorganique en y ancrant le cation d’un liquide ionique afin d’améliorer la
conductivité de I'électrolyte sans trop diminuer le nombre de transport du lithium.

e Enfin, nous avons pu voir que la structure submicronique de I’électrolyte pouvait apporter des
propriétés intéressantes. Nous allons donc essayer de créer des chemins de conduction privilégiés en
faisant varier cette derniére. Deux techniques de mise en forme seront comparées : d’une part la
coulée-évaporation, qui laisse le systeme s’auto-organiser, et d’autre part I'extrusion électro-assistée
ou electrospinning, qui permet d’obtenir des fibres d’un diametre de I'ordre de la centaine de

nanomeétres. Le confinement du systéme au sein de ces fibres devrait ainsi modifier son organisation.

Le Chapitre 2 sera ainsi consacré a I’étude du systéme hybride préparé par coulée-évaporation,
tandis que nous verrons dans le Chapitre 3 comment introduire une micro-structuration dans notre
électrolyte hybride solide et quelles sont les conséquences sur ses performances. Le Chapitre 4 sera
dédié a une breve étude du systeme hybride microstructuré développé dans le cadre de notre projet

comme support d’électrolytes aqueux super-concentrés, également appelés water-in-salt.
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1. Introduction et objectifs

Dans ce chapitre, nous allons nous intéresser au systéme préparé par coulée-évaporation afin
de comprendre l'influence des différents parameétres de la formulation avant I'introduction d’une
micro-structuration. Cette étude traitera ainsi de trois systemes successifs allant du systeme le plus

simple au plus complet :

- lesysteme polyméres-LiTFSI. Le sel de lithium est dissous dans différentes proportions dans
un réseau polymere composé a masse égale de poly(oxyde d’éthylene), PEO, qui est un
polymére hydrophile, et de poly(fluorure de vinylidene)-co-poly(hexafluorure de
propyléne), PVDF-HFP, qui est quant a lui un polymere hydrophobe.

- le systéeme hybride polymere-silice-LITFSI. Le précurseur de silice est ajouté dans
différentes proportions alors que le ratio massique PEQO/PVDF-HFP est maintenu a 50/50
et que le rapport molaire [EOQ]/Li est gardé constant. L’objectif est de former un réseau de
silice in situ par voie sol-gel.

- le systeme complet polymeéres-silice fonctionnalisée par un imidazolium-LiTFSI. Deux taux

de fonctionnalisation sont alors comparés aux systémes précédents.

Dans un premier temps ces trois types d’électrolytes seront caractérisés d’'un point de vue
physico-chimique. La cristallinité des polyméres sera étudiée a la fois par DSC et par DMA. Les
propriétés mécaniques (module d’Young, déformation et contrainte a la rupture) seront mesurées a
30°C et a 80 °C afin de mettre en évidence ou non un renforcement mécanique lors de I'ajout de
charges minérales, un réseau de SiO,. Enfin, des mesures de conductivité en température seront mises

en ceuvre afin de mesurer la conductivité ionique et in fine d’évaluer leurs performances en batterie.

Dans un second temps, les performances électrochimiques des trois systemes seront
comparées. Apres avoir déterminé la fenétre de stabilité électrochimique de nos électrolytes, des
mesures galvanométriques a différents régimes seront effectuées. L’évaluation du nombre de

transport du lithium permettra également d’expliquer le comportement de nos électrolytes.
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2. Préparation et caractérisation physico-chimique de I'électrolyte

2.1. Méthode de préparation par coulée-évaporation
Le PEO et le PVDF-HFP sont respectivement dissous dans le diméthylformamide (DMF) a
hauteur de 10 % en masse. Ces solutions, qui servent de base a I'électrolyte, sont conservées sous
agitation pendant un mois maximum. Le sel de lithium LiTFSI étant fortement hygroscopique, il est
conservé dans une boite a gants ol la teneur en eau est inférieure a 0,1 ppm. La préparation de

|’électrolyte se fait sous sorbonne selon I'ordre suivant.
Pesée du LiTFSI en boite a gants
Ajout de la solution de PEO/DMF
Ajout de la solution de PVDF-HFP/DMF

1
2
3
4. Ajout du TEOS
5. Ajout du liquide ionique (imidazolium TFSI)
6

Ajout de HCl a 0,1 mol/L

Ici, I'acide chlorhydrique sert de catalyseur a la réaction sol-gel. La quantité ajoutée est ajustée
de fagon a avoir un rapport molaire H*/Si égal a 1/100. La solution obtenue est ensuite placée sous
agitation a 60 °C environ pendant trois heures afin d’une part d’obtenir un mélange homogéne et

d’autre part de permettre la pré-hydrolyse des précurseurs de silice (voir partie 2.3).

La solution est ensuite coulée dans un moule en téflon et est placée dans une étuve a 80 °C
pendant une nuit afin d’évaporer le solvant et de finaliser les réactions de condensation. Les
membranes obtenues ont une épaisseur comprise entre 40 et 100 um, sont homogenes au niveau

macroscopique, et sont transparentes (voir Figure 2.1).

5mm

Figure 2.1 : Photo d’une membrane obtenue par coulée-évaporation.

2.2. Etude du systeme polymere-sel de lithium

Dans cette partie, nous allons analyser I'influence de I'ajout du sel de lithium sur I’électrolyte
composé du mélange de PEO (M, = 200 000 g/mol) et de PVDF-HFP (M, = 570 000 — 600 000 g/mol) a
un ratio massique de 50/50. L’anion TFSI" est connu pour ses propriétés plastifiantes, il est donc

attendu que son incorporation dans I'électrolyte diminue la cristallinité des polymeéres, ce qui aura
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pour conséquence une détérioration des propriétés mécaniques de I'électrolyte. En revanche, la
conductivité ionique augmente avec la quantité de porteurs de charges (elle atteint un maximum pour
un rapport [EO]/Li de 16 environ dans un systéme PEO-LiX classique) puis elle diminue a cause de la
formation de paires d’ions et de la diminution du mouvement des chaines polymeéres, qui sont
bloquées par les interactions entre les oxygénes et le lithium!™. Il s’agira donc de trouver la composition

optimale. Les formulations étudiées sont données dans le tableau suivant.

% massique de

0, 0, 0,
LITESI 15 % 20% 25%
masse de PEO 175 mg 175 mg 175 mg

masse de PVDF-

HEP 175 mg 175 mg 175 mg

masse de LiTFSI 61,8 mg 87,5 mg 116,7 mg

rapport molaire
[EO]/Li
Tableau 2.1 : Formulation des trois électrolytes polymeére-sel de lithium.

18,5 13,1 9,8

2.2.1. Mesure de la cristallinité des polymeéres

Comme nous avons pu le voir dans la partie bibliographique, la capacité de mouvement des
chaines polymeéres et la proportion des phases cristallines et amorphes ont une influence
déterminante sur les propriétés électrochimiques de I'électrolyte? 1, La calorimétrie différentielle a
balayage (DSC) permet d’identifier les changements d’états et les transitions de phase des polymeres.
Afin d’effacer I'historique thermique des polymeres, un premier cycle de chauffage-refroidissement
est systématiquement effectué sur les matériaux, tous les thermogrammes présentés correspondent
donc au second cycle. Les balayages sont effectués entre - 80°C et 150°C a une vitesse de 10 °C/min

sur des capsules scellées sous air.

Avant de nous intéresser a nos trois formulations d’électrolytes, le comportement des deux

polymeéres est étudié séparément.

o
H OH
n
PEO

Figure 2.2 : Structure chimique du PVDF-HFP (M, = 570k — 600k g/mol) et du PEO (M, = 200k g/mol).

PVDF-HFP

2.2.1.1. Etude des polyméres commerciaux
La présence d’un pic endothermique sur le thermogramme présenté Figure 2.3 montre que le

PEO présente un changement d’état du premier ordre, caractéristique du passage du matériau d’un
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état solide a un état de liquide visqueux. Ce pic, centré sur 65 °C et qui s’étend sur une plage de 30 °C
environ, correspond a la fusion des domaines cristallins du PEOP!. Lors du refroidissement du systéme,
la présence d’un pic exothermique montre que les segments cristallins sont capables de recristalliser

apres fusion.
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‘:-i 70 60 -50 40 30 7]
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5 0= :
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=50 0 50 100 150 200

Température (°C)
Figure 2.3 : Thermogramme du PEO 200k obtenu & 10 °C/min sous air.

La mesure de I'enthalpie de fusion, qui correspond a I'aire du pic endothermique, permet de

remonter au taux de cristallinité du polymére suivant la relation :
AH;

Xc = 0

oU AH{P représente I'enthalpie de fusion du monocristal correspondant au polymére étudié

* 100

(AH®=213,7 J/g pour le PEO dans la littératurel®®)), Avec une enthalpie de fusion de 144,1 J/g, un
taux de cristallinité de 67,4 % est obtenu pour le PEO 200k utilisé ici. La température de cristallisation,
qui correspond au maximum du pic exothermique, est de 45 °C et I'enthalpie de cristallisation
correspondante est de 139,8 J/g. Les valeurs trés proches d’enthalpies de fusion et de cristallisation
ainsi que le faible décalage des températures correspondantes montrent que le phénomeéne de

recristallisation est rapide et quasiment total.

L'encart en Figure 2.3 montre une tres légére variation du flux de chaleur a - 50 °C. Celle-ci
correspond a une variation de la capacité calorifique du polymere, qui est caractéristique du
phénoméne de transition vitreuse. Contrairement au phénomeéne de fusion qui est un phénomeéne
thermodynamique, la température de transition vitreuse, de par son caractere cinétique, dépend des

conditions de mesure et notamment de la vitesse de chauffe.

72



Le thermogramme du PVDF-HFP, donné en Figure 2.4, présente les mémes éléments
caractéristiques. Un pic endothermique associé a la fusion des domaines cristallins est observé a
137 °C. Cette fusion s’étend sur un domaine relativement large puisqu’elle commence dés 90 °C
environ et prend fin a 150°C. Une recristallisation rapide et totale (AHfsion=24,3)/g et

AHcristaliisation = 25,4 1/g) est observée a 100 °C lors de la phase de refroidissement.

1 T T T — T T T T T '
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2 05+ s
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=50 0 50 100 150 200

Température (°C)
Figure 2.4 : Thermogramme du PVDF-HFP obtenu a 10 °C/min sous air.

De la méme fagon que pour le PEQ, la cristallinité du polymére peut étre déterminée par le
rapport de I'enthalpie de fusion mesurée et de I'enthalpie de fusion standard du PVDF-HFP, qui est
évaluée 3 104,7 J/g dans la littératurel®. Avec une enthalpie de fusion de 24,3 J/g, le taux de cristallinité
obtenu est de 23,2 %, ce qui confirme que le PVDF-HFP est bien moins cristallin que le PEO. Une légére

transition vitreuse est observée vers - 36 °C.

-~

Le PEO est un polymere semi-cristallin hydrophile. Il présente donc en DSC a la fois un pic de
fusion important a 65 °C et une légere inflexion caractéristique du phénomene de transition
vitreuse a - 50 °C. Son taux de cristallinité est de 67,4 %.

Le PVDF-HFP est également un polymére semi-cristallin mais il est hydrophobe. Sa température
de fusion est de 137 °C et sa température de transition vitreuse est de - 36°C. Il a un taux de
\cristallinité de 23,2 %. j

Le mélange a masse égale des deux polymeéres ne perturbe pas leurs propriétés respectives
(voir Figure 2.5). Les pics de fusion et de recristallisation des deux polymeres sont bien observés aux
températures attendues et les taux de cristallinité mesurés sont respectivement de 66,3 % et de 30,2 %
pour le PEO et le PVDF-HFP (voir Tableau 2.2). La cristallinité du PVDF-HFP est légerement plus

importante dans le mélange que seul (23 %). Cette meilleure organisation des chaines polymeéres peut
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étre expliquée par un effet de confinement provoqué par la différence d’hydrophilie entre le PEO et le

PVDF-HFP.
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Figure 2.5 : Thermogramme du mélange PEO/PVDF-HFP obtenu a 10 °C/min sous air.

Il est également possible d’observer ces changements de phase par des mesures thermo-
mécaniques (voir Figure 2.6). L’analyse mécanique dynamique (DMA) permet de déterminer les
propriétés viscoélastiques des matériaux en fonction de la température via I'application d’'une
déformation cyclique a une fréquence donnée. L’amplitude de cette déformation est fixée a 0,1 % de
facon a se placer dans le domaine de viscoélasticité linéaire du matériau. Alors que le module de
stockage E’ est associé a la réponse élastique du matériau et est lié a I'énergie restituée, le module de
perte E” est lui associé a la réponse visqueuse du matériau et est relié a I'énergie dissipée. Le rapport
de ces deux modules est défini par la tangente de lI'angle de perte et est caractéristique de

I"amortissement mécanique.
rn
tan(6) = ?
Lorsque ce rapport est inférieur a 1, la contribution élastique du matériau est plus forte que la

contribution visqueuse et inversement lorsqu’il est supérieur a 1.
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Figure 2.6 : Evolution du module de stockage (en rouge), du module de perte (en bleu), et du facteur de
perte (en noir) en fonction de la température d’un mélange de PEO/PVDF-HFP a 50/50 en masse
(e =62 um). La zone (1) correspond a la transition vitreuse, la zone (2) a la fusion du PEQ, et la zone (3)
a I’écoulement du matériau. Le balayage a été effectué a 3°C/min sous air.

La Figure 2.6 est obtenue par un balayage en température a une vitesse de 3 °C/min a
déformation et fréquence constantes respectives de 0,1 % et 1 Hz. Une premiére chute du module de
stockage de 3500 MPa a 500 MPa associée a une augmentation du module de perte est caractéristique
d’une transition vitreuse. La température de transition vitreuse, T,, est déterminée au maximum du
pic du facteur de perte : ici, la transition vitreuse n’est pas trés marquée mais T, peut étre évaluée a
- 10 °C environ. Une deuxieme chute du module de stockage de 500 MPa a 35 MPa, cette fois-ci
associée a une chute simultanée du module de perte a 60 °C marque la fusion d’un polymere, ici le
PEO. La chute drastique des modules de stockage et de perte a partir de 150 °C met en évidence
I’écoulement de I'échantillon et la fusion du second polymére, le PVDF-HFP. Les plateaux
caoutchoutiques présents entre ces chutes de module sont la preuve de la présence d’une réticulation
physique de I’échantillon par enchevétrement des chaines polymeres. L'amplitude maximale du

module de perte étant de 0,2, la structure de notre mélange de polymeres est a dominante élastique.

Les courbes présentées sont relativement bruitées en raison de la nature méme des
échantillons. Ces derniers étant particulierement fins et fragiles, il n’a pas été aisé de trouver des
conditions de mesure valables sur une aussi large plage de température, avec une variation du module

de stockage sur trois voire quatre ordres de grandeur.
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2.2.1.2. Mélange des deux polymeres et ajout du sel de lithium

L’ajout du sel de lithium au mélange de polyméres a plusieurs conséquences visibles sur le
thermogramme (voir Figure 2.7). L’effet le plus marquant est la disparition progressive du pic de fusion
du PEO. Dés 15 % en masse, le pic se décale a 39°C et la mesure de I'enthalpie de fusion (corrigée selon
la composition massique de I'électrolyte) donne une cristallinité réduite a 16,4%. Le pic exothermique
a 7 °C correspond a une recristallisation a froid du polymeére : lors de la premiere descente en
température, le PEO fondu a « mal cristallisé » et est passé dans un état vitreux qui a ensuite cristallisé
correctement lorsqu’il est repassé au-dessus de la température de transition vitreuse. Les électrolytes
a 20 et 25 % en masse de LiTFSI ne présentent pas du tout de pic de fusion du PEO, ce qui implique que
celui-ci est complétement amorphe. Cela peut étre directement lié a I'effet plastifiant résultant de la

taille et de la délocalisation de charge importante de I'anion TFS|0-{%3],
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Figure 2.7 : Evolution des thermogrammes obtenus & 10 °C/min sous air en fonction du taux de LiTFSI
(gauche) — Comparaison des transitions vitreuses. Les courbes ont été recalées en ordonnée afin de
coincider a - 60 °C (droite). Les masses des échantillons testés sont comprises entre 5 et 15 mg.

Le pic de fusion du PVDF-HFP n’est lui pas du tout affecté par la présence du sel de lithium : il
reste localisé autour de 140 °C et sa cristallinité est maintenue a 30 % environ (voir Tableau 2.2), ce

qui semble indiquer que LiTFSI interagit principalement avec le PEO.

L'introduction du sel de lithium fait également apparaitre une transition vitreuse tres marquée
vers - 43 °C. Cette derniére se décale légérement vers les hautes températures lorsque la quantité de
LiTFSI augmente, ce qui est contraire a ce que I'on attend : en effet, plus les chaines d’'un polymére
sont libres, plus la T, est basse. Cela signifie donc que malgré I'effet plastifiant de I'anion TFSI', la
réticulation du Li* par les unités éther-oxyde du polymere abaisse la mobilité des chaines. Ce

phénomeéne est également observé dans les systémes PEO-LiTFSI simples!t14],
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A T{PEO) AH{PEO) X.(PEO) T{PVDF- AH{PVDF-  X.(PVDF-HFP)
- - (°C) (/g)’ (%) HFP) (°C)  HFP) (J/g)’ (%)
0% 61,3 141,7 66,3 142,7 31,6 30,2
15%  -465 39,3 35,1 16,4 139,2 29,3 28,0
20%  -43,2 / / =0 141,1 30,4 29,0
25%  -40,7 / / =0 139,4 31,1 29,7

Tableau 2.2 : Evolution des paramétres de transition vitreuse et de fusion en fonction de la quantité de
sel de lithium - *les enthalpies de fusion mesurées ont été corrigées suivant la composition massique
des échantillons.

Les mesures de DMA (Figure 2.8) confirment les résultats précédents. Une premiére chute
importante du module de stockage associée a un pic du facteur de perte est observée aux alentours
de -30°C et correspond a la transition vitreuse du PEO. Une seconde chute beaucoup moins marquée
de ce module a lieu vers 35 °C. Cette derniére est certainement liée a une fusion des domaines
cristallins du PEO qui n’est pas discernable en DSC car la rampe de température est plus importante

(10 °C/min contre 3 °C/min en DMA).
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Figure 2.8 : Evolution du module de stockage (gauche) et du facteur de perte (droite) en fonction de la
teneur en LiTFSI. Le balayage a été effectué a 3°C/min sous air.

Le facteur de perte ne dépasse pas la valeur de 0,4 dans les différentes formulations
d’électrolytes, la structure de ces électrolytes reste donc a dominante élastique. L'ajout du sel de
lithium provoque la diminution du module de stockage par un facteur 10 a 30 °C et par un facteur 2 a
80 °C (voir Tableau 2.3), ce qui confirme la diminution de la cristallinité du systeme. Un polymere
amorphe possede en effet de moins bonnes propriétés mécaniques qu’un polymere cristallin : il est

généralement moins rigide et a un comportement plus ductile.
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Yom T« FE a-60°C

LiTFSI

0% / 3495 510 38
15% -30 3652 52 18
20% -28 3652 60 17
25% -26 3560 40 12

Tableau 2.3 : Evolution de la température de transition vitreuse et du module de stockage a trois
températures différentes en fonction de la quantité de LiTFSI.

Les mesures de DSC et de DMA confirment le réle de plastifiant de I'anion TFSI". L’ajout de 20 %
en masse de sel de lithium permet réduire la cristallinité du PEO quasiment a zéro. La légere
augmentation de la température de transition vitreuse avec la quantité de LiTFSI montre
cependant que Li* joue également un role de réticulant physique entre les chaines polymeres de
PEO.

2.2.2. Mesure des propriétés mécaniques

Afin de caractériser les propriétés mécaniques des différents électrolytes, des mesures de
traction ont été effectuées a 30 et a 80°C sur un appareil TA Q800 équipé de mors de tension (voir
Figure 2.9 B). Des éprouvettes similaires a celles utilisées en DMA (environ 10 mm de long pour 5 mm
de large et 40 a 80 um d’épaisseur) ont été tirées a une vitesse de 1 mm/min jusqu’a une longueur
maximale de 25 mm. Ces éprouvettes sont découpées parallélement dans la membrane isotrope qui a
une forme de disque. Une courbe typique de traction d’un polymere est donnée Figure 2.9A. Pour de
faibles élongations, la déformation est réversible : on est dans le domaine élastique. Le module
d’Young correspond a la pente a I'origine de la courbe : plus celle-ci est importante, plus le polymere
est rigide. A partir d’un certain seuil de déformation, on entre dans le domaine plastique : la
déformation devient irréversible et on observe généralement un plateau caoutchoutique, parfois

accompagné d’une striction de I’échantillon, jusqu’a la rupture.
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Figure 2.9 : (A) Courbe typique de contrainte-déformation d’un polymére en traction. (B) Photographie
des mors de tension utilisés. (C) et (D) Traction a 30°C (en nuances de bleu, épaisseurs de 48, 47, 53, et
50 um) et 80°C (en nuances de rouge, épaisseurs de 62 et 49 um) d’éprouvettes de PEO/PVDF-HFP a
50/50. Chaque nuance de couleur correspond a un échantillon.

Le mélange de polymeére avant I'ajout de sel de lithium est un systéme fragile et rigide a
température ambiante (voir Figure 2.9C et Tableau 2.4). En effet, la déformation moyenne a la rupture
est de seulement 8 % avec une contrainte moyenne a la rupture de 10 MPa. Le domaine élastique, qui
correspond a la plage pour laquelle la déformation est réversible, est inférieur a 1 % et le module
d’Young associé est de 540 MPa. A titre de comparaison, le module d’Young du Celgard tricouche 2325
est de 'ordre de 900 MPa dans la direction de tirage et de 350 MPa dans la direction transverse[*”,
celui du PEO est estimé & 200 MPa environ & température ambiante!*®, et celui du PVDF-HFP est
compris entre 400 et 600 MPa d’aprés la fiche produit fournie par Solvay. A 80°C, le mélange de
polymeéres sans sel de lithium devient ductile : le matériau subit une déformation irréversible qui se
traduit par un plateau plastique de plusieurs dizaines de pourcent avant de rompre a une contrainte
d’environ 2,1 MPa (voir Figure 2.9D courbes rouge et Tableau 2.4). Le module d’Young est quant a lui

divisé par 20 et sa valeur est seulement de 24 MPa. Cette différence de comportement en température
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est liée a la fusion des domaines cristallins du PEO. On observe néanmoins que I’échantillon ne s’écoule

pas grace a la présence du PVDF-HFP.
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Figure 2.10 : Traction a 30°C (en nuances de bleu) et 80°C (en nuances de rouge) d’éprouvettes de
PEO/PVDF-HFP contenant respectivement de gauche a droite 15, 20, et 25 % en masse de LiTFSI.
Chaque nuance de couleur correspond a un échantillon. Le tableau reprend I’épaisseur des échantillons

utilisés.

L'effet du sel de lithium (Figure 2.10, Tableau 2.4) se voit surtout a température ambiante
(courbes bleues) : plus la quantité de LiTFSI est grande, plus I’électrolyte est ductile et mou, avec un
module d’Young qui passe de 540 MPa a 45 MPa et est divisé par 12 entre 0 et 15 %m, puis par 1,6
entre 15 et 25 %n (il passe de 45 MPa a 27 MPa). Le domaine plastique est également de plus en plus
important avec une rupture qui intervient pour des contraintes plus faibles mais a des élongations plus
importantes. Ces observations sont cohérentes avec les mesures de DSC et de DMA qui indiquent que
le PEO est quasiment amorphe dans ces échantillons. La différence entre les échantillons avec et sans
sel de lithium est moins importante a 80°C (courbes rouges), température a laquelle les domaines
cristallins du PEO sont fondus. Un allongement du domaine plastique est néanmoins observé

puisqu’aucune rupture n’est constatée avant 180 % d’élongation, ce qui représente la limite de traction

de 'appareil.

Yom Ea30°C Ea80°C o (MPa)*

LTFSI  (MPa)  (MPa)  &(%)
0%  540+35 24 180;21
15% 4549 135105 5

Tableau 2.4 : Evolution du module d’Young E en fonction de la teneur en LiTFSI a 30 et 80°C. Les

moyennes et écart-types sont calculés sur au moins 3 échantillons. *contrainte et déformation a la
rupture a 30°C.
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A noter qu'il est difficile de comparer ces valeurs a la littérature a cause de la diversité des
méthodes de mesure des propriétés mécaniques (mesure en tension ou en nano-indentation,
éprouvettes de forme différente, controle en déplacement ou en élongation, vitesse de traction ...). A
température ambiante, des systemes PEO-LITFSI similaires ont des modules élastiques de I'ordre de
20325 MPal”M 28 3lors qu’ @ 80°C ces systémes non renforcés coulent et rendent la mesure impossible.
L'ajout de PVDF-HFP améliore donc les propriétés mécaniques de ces électrolytes, surtout a haute

température.

Monroe et Newman ont montré en 20051°! que pour supprimer efficacement la croissance de
dendrites de lithium, le séparateur doit présenter un module de cisaillement deux fois supérieur a celui
du lithium, ce qui correspond a un module élastique de 7 GPa environ. Cette valeur est impossible a
atteindre avec des électrolytes a base de PEO, c’est pourquoi il est courant de rajouter des charges

minérales afin d’augmenter localement la résistance mécanique du matériau.

L’ajout de LiTFSI transforme le mélange de polymeres fragile et rigide (E = 540 MPa) en un systéme
ductile et mou (E = 40 MPa) a température ambiante. A 80°C, I'électrolyte ne coule pas grace a I'ajout
de PVDF-HFP et le module d'Young est de l'ordre de la dizaine de MPa, avec un plateau
caoutchoutique qui s’étend jusqu’a au moins 180 % d’élongation.

2.2.3. Mesure de la conductivité ionique
La conductivité ionique des différents électrolytes a été mesurée par spectroscopie
d’impédance. Pour cela, des piles bouton ou I'électrolyte est pris en sandwich entre deux électrodes

en acier inoxydable ont été assemblées en boite a gants.

2.2.3.1. Principe de la spectroscopie d’impédance

La spectroscopie d’impédance est une technique de caractérisation non destructive qui
permet d’étudier la fonction de transfert de systemes électrochimiques en général non linéaires et non
stationnaires. Afin d’effectuer la mesure dans un systéme linéaire et invariant dans le temps, il faut
appliquer une perturbation de faible amplitude autour d’un point de fonctionnement a I'équilibre
pendant la durée de la mesure. Dans la pratique, une perturbation sinusoidale en potentiel de
qguelques millivolts d’amplitude est appliquée autour de la tension d’équilibre du systéme. La réponse
mesurée est un courant sinusoidal dont le déphasage dépend des éléments électriques présents dans

le systéme (voir Figure 2.11).
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Figure 2.11 : Application d’une perturbation en potentiel sur un systeme électrochimique et mesure de
la réponse en courant — Schéma des piles bouton utilisées pour mesurer la conductivité ionique.

L'impédance électrochimique correspond alors au rapport du signal d’entrée sur le signal de

sortie et est généralement exprimée sous forme complexe.

Z(w) = %z Zye' = Zy(cos ¢ + ising)

Cette mesure, qui est valable pour une seule fréquence, est ensuite répétée sur toute une
gamme fréquentielle afin d’obtenir une image du systéme étudié. Elle est généralement représentée
sur un diagramme de Nyquist qui reporte pour chaque point la partie imaginaire en fonction de la
partie réelle.

Re(Z) = Zycos @
Im(Z) = Z,sing

Les parametres suivants ont été choisis pour réaliser les mesures :

- L’amplitude de la perturbation en potentiel est fixée a 100 mV autour du potentiel d’équilibre
(qui est nul). Cette amplitude est choisie de fagon a garder le systeme a I'équilibre tout en
évitant un changement de gamme de l'impédancemetre, ce qui donnerait des points
aberrants. Dans le cas ou un changement de gamme se produit tout de méme, I'amplitude est
|égerement modifiée en passant a 50 ou 150 mV.

- La gamme fréquentielle est fixée entre 10 MHz et 10 Hz, avec un taux d’échantillonnage
compris entre 10 et 20 points par décade.

- Les piles boutons sont placées dans une étuve afin de pouvoir faire varier la température de
mesure entre 30 et 100 °C. Les résultats présentés correspondent a la premiere montée en
température, les mesures sont effectuées tous les 10 °C apres 30 min de stabilisation a chaque

température.

82



2.2.3.2. Exploitation des diagrammes d’impédance

Les diagrammes d’impédance de I'électrolyte contenant 15% en masse de LiTFSI sont
présentés Figure 2.12. Le premier constat est que leur forme évolue avec la température : entre 30 et
60 °C ils sont composés d’'un demi-cercle aux hautes fréquences puis d’une demi-droite aux basses
fréquences. Le diametre du demi-cercle diminue quand la température augmente, et a partir de 80 °C

ce dernier disparait, ne laissant plus qu’une demi-droite. Ce comportement peut étre expliqué grace a

un circuit électrique équivalent.

30 000 1 000 100 —— T
80 - ] —e— 30°C
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Figure 2.12 : Evolution des diagrammes d’impédance de I'électrolyte contenant 15 % de LiTFSI en masse
en fonction de la température. Les diagrammes sont des agrandissements successifs de la premiére
figure. Le tableau recense la fréquence de transition entre le demi-cercle et la demi-droite jusque 80°C,
puis la fréquence d’intersection avec I’axe des abscisses pour 90 et 100°C.

La migration ionique au sein d’une couche peut étre modélisée par une résistance,
représentant la facilité du transfert ionique, en paralléle avec un condensateur, caractéristique de la
capacité du film. La fonction de transfert de ce circuit donne dans le plan de Nyquist un demi-cercle
parfait qui tend vers R aux basses fréquences (voir Figure 2.13). La présence de rugosités ou de défauts
induit un écrasement de ce demi-cercle, qui peut étre modélisé en remplagant le condensateur par un
élément a phase constante, appelé CPE. Il est possible de remonter a la pseudo-capacitance a I'aide de

la relation suivante.

1
C = Ql/“Ra
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Figure 2.13 : Impédance d’un circuit RC paralléle (gauche) et d’un circuit RQ paralléle (droite).

La demi-droite qui suit ce demi-cercle est quant a elle liée a I'accumulation des especes
chargées au niveau des électrodes en acier inoxydable qui sont des électrodes bloquantes. Elle peut

étre modélisée par I'ajout d’un condensateur élément a phase constante en série du circuit R//Q.

Il est donc possible d’évaluer la résistance de I'électrolyte en mesurant I'intersection du demi-
cercle avec I'axe des abscisses. Les parameétres géométriques de I'échantillon permettent ensuite de

remonter a sa conductivité grace a la relation suivante.
e
O' =
Rx*S

avec o la conductivité en S/cm, R la résistance mesurée en Ohm, e |'épaisseur de I'électrolyte

en cm, et S sa surface en cm?. La résistance de I'électrolyte contenant 15%m, de LiTFSI (rapport [EO]/Li
de 18,5, épaisseur de 64 um) est mesurée pour chaque température et les résultats obtenus sont
reportés Figure 2.14. Le logarithme de la conductivité augmente de facon linéaire avec la température
avec une rupture de pente vers 60 °C, ce qui correspond a la température de fusion du PEO. La
conductivité ionique passe ainsi de 1.107 S/cm a 30°C 4 3.10° S/cm 4 60°C, puis a 2.10* S/cm a 100°C.

Chaque droite peut étre modélisée par une loi d’Arrhenius :

—Eq

o = ageksT
ol op est lié au nombre de porteurs de charge, E, est I'énergie d’activation du mécanisme de
conduction, ks est la constante de Boltzmann. Il est ainsi possible de remonter a une énergie
d’activation de 1,70 + 0,22 eV en-dessous de 60 °C et de 0,55 + 0,02 eV au-dessus de 60 °C, ce qui est
du méme ordre de grandeur que les valeurs trouvées dans la littérature. En effet, Zhang et al.'%
obtiennent pour un systéme PEQO/LITFSI avec un rapport molaire [EO]/Li de 20 une énergie d’activation
de 1,11 eV avant 60 °C et de 0,38 eV aprés. Gorecki et al.' remontent également & une énergie

d’activation de I'ordre de 0,4 eV a partir de mesures de diffusion sur des électrolytes similaires pour
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une gamme de températures allant de 60 a 110°C. La diffusion du lithium a travers I’électrolyte semble
donc légérement plus difficile dans notre mélange PEO/PVDF-HFP que dans le PEO seul.

Température (°C)
100 90 80 70 60 50 40 30
|

% I RN I I T
» ‘\'i *, 7
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Figure 2.14 : Evolution de la conductivité de I’électrolyte contenant 15 % en masse de LiTFSI en fonction
de la température. Les barres d’erreur correspondent a deux écart-types et les mesures ont été
effectuées sur trois échantillons différents (épaisseurs : 64 — 71 — 77 um, surface 2 cm?).

~

La spectroscopie d'impédance permet de sonder la migration ionique au sein de
I’électrolyte. Le diagramme obtenu est composé d’'un demi-cercle écrasé, qui peut étre
modélisé par un circuit R//Q et dont le diamétre diminue avec la température, suivi d’'une
demi-droite. En mesurant la résistance, la conductivité de I'électrolyte a été évaluée entre
30°C et 100°C : elle est ainsi de 8,8.10™ S/cm a 80°C. Celle-ci augmente avec la température
en suivant une loi d’Arrhenius avec une énergie d’activation de 1,7 eV avant 60°C et de 0,55
eV apres 60°C. )

N

2.2.3.3. Evolution de la conductivité en fonction de la quantité de LiTFSI
Les mesures décrites dans la partie précédente ont été effectuées sur des électrolytes
contenant 15, 20, et 25 % en masse de LiTFSI, ce qui correspond a des rapports molaires [EO]/Li de
18,5, 13,1, et 9,8 respectivement. Les résultats sont reportés Figure 2.15. A titre de comparaison, |a
conductivité ionique du mélange PEOQ/PVDF-HFP sans sel de lithium est de I'ordre de 10® S/cm a 80°C

(épaisseur de 55 pum).
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Figure 2.15 : Evolution de la conductivité ionique en fonction de la température et de la teneur en LiTFSI.
Les mesures ont été effectuées sur trois échantillons et les barres d’erreur correspondent a deux écart-
types. Surface : 2 cm?,

Les trois électrolytes observent le comportement décrit dans la partie précédente : leur
conductivité suit une loi d’Arrhenius avec une rupture de pente lors de la fusion du PEO. En dessous
de 60 °C, I'ajout de sel de lithium conduit a une amélioration de la conductivité et a une diminution de
I’énergie d’activation, ce qui correspond a un changement du mécanisme de diffusion des ions Li* (voir
Tableau 2.5). A partir de 60 °C, la quantité de LiTFSI a trés peu d’influence sur la conductivité de
I’électrolyte, qui est d’environ 8.10° S/cm a 80°C et les énergies d’activation des trois électrolytes sont
sensiblement identiques (autour de 0,5 eV).

%om 0a40°C 0a60°C 0a80°C
LiTFSI (S/cm) (S/cm) (S/cm)
15% 2,8+0,5.107 2,9+0,3.10° 8,8+0,7.10° 1,70+0,22 0,55%0,02

Eal (EV) Eaz (eV)

20% 9,0%£3,5.107 2,2+0,7.10° 7,5+2,2.10° 1,29+0,11 0,55+0,04

25% 5,0+2,4.10° 3,2+1,6.10° 89+3,510° 0,71+0,07 0,48%0,05

Tableau 2.5 : Mesures de conductivité a 40, 60, et 80 °C et énergies d’activation tirées des lois
d’Arrhenius avant 60 °C (E,;1) et aprés 60 °C (Eqs).

Lascaud et al.l!! ont réalisé des mesures de conductivité sur des électrolytes PEO de faible poids
moléculaire (M, =1 000 g/mol)/LiTFSI a différentes concentrations. Pour un rapport molaire [EQ]/Li de
16, la conductivité mesurée est de I'ordre de 6.10* S/cm a 60°C et de 103 S/cm a 80°C, soit un peu plus
d’un ordre de grandeur au-dessus de nos systémes a 80°C. Zhang et al.l’%! utilisent quant 3 eux un PEO

a haut poids moléculaire (M, = 5.10° g/mol) et ont fixé le rapport molaire [EO]/Li & 20. L’électrolyte
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solide est pris en sandwich entre deux électrodes d’acier inoxydable et I'ensemble est placé 4h a 80°C
pour assurer un bon contact, puis laissé 24h a température ambiante avant toute mesure. Les
conductivités obtenues sont du méme ordre de grandeur que les travaux de Lascaud (4.10* S/cm a
60°C et de 1073 S/cm a 80°C).

La comparaison des résultats de la littérature montre que le poids moléculaire du PEO utilisé
n’a pas une grande influence sur la conductivité de I'électrolyte. Le parameétre qui semble influencer
le plus cette mesure est si elle s’effectue a la montée de température (le cas de cette étude) ou a la
descente en température (Lascaud). En effet, les conductivités mesurées lors de la descente en
température sont plus grandes que celles déterminées lors de la montée. Une explication est que le
chauffage a 80°C améliore le contact entre I'électrolyte et les électrodes, ce qui se traduit par de
meilleures conductivités a basse température. Le facteur 10 entre la littérature et nos résultats
s’explique certainement par la composition de notre électrolyte qui est un mélange du PEO avec le
PVDF-HFP. Ce dernier ne participe pas au mécanisme de conduction et peut modifier les chemins de
conduction ce qui se traduit par une diminution de la conductivité de I'électrolyte. Une solution pour
augmenter la conductivité de notre électrolyte serait donc d’augmenter le rapport massique

PEQO/PVDF-HFP, ce qui se ferait au détriment des propriétés mécaniques de la membrane.

En dessous de 60°C, I'ajout de LiTFSI permet d’augmenter la conductivité de I’électrolyte. A partir
de cette température, le bénéfice est négligeable et la conductivité est de I'ordre de 8.10° S/cm
a 80°C pour les trois électrolytes étudiés.

L’écart d’un ordre de grandeur avec la littérature peut s’expliquer par l'utilisation du PVDF-HFP,
qui joue le réle de renfort mécanique mais ne participe pas a la conduction du lithium.

2.2.4. Etude par RMN du solide

Les mesures de RMN du solide ont été effectuées en collaboration avec Cédric Lorthioir au
LCMCP. Cette technique permet de sonder localement I'environnement des différents atomes. Afin
d’évaluer 'homogénéité du mélange du PEO, qui est hydrophile, avec le PVDF-HFP, qui lui est
hydrophobe, nous avons mesuré le Ti(*H) (qui correspond au temps de relaxation longitudinal du
proton) du mélange a 50/50 en masse des deux polymeéres sans sel de lithium. La distance sondée par
cette méthode est de 'ordre de V6Dt. Les mesures se faisant a I’échelle de la seconde et D, qui est le
coefficient de diffusion de spin du polymere (il dépend notamment de sa rigidité) étant de I'ordre de
0,1 nm?/mst2%21 nous nous intéressons donc ici a une échelle de 'ordre de quelques dizaines de
nanometres. Si le mélange était inhomogene a cette échelle, nous verrions deux contributions,
correspondant a chacun des polyméres. Comme nous pouvons le voir Figure 2.16A, nous observons

une seule pente, ce qui signifie que le mélange est homogene sur 20-30 nm environ.
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Figure 2.16 : (A) Mesure du T:(*H) du mélange & 50/50 en masse de PEO et de PVDF-HFP sans sel de
lithium & température ambiante et a rotation nulle. (B) Mesure du Ti,(*H) du méme mélange de
polymeres et dans les mémes conditions.

Afin de sonder a une échelle plus petite, nous avons mesuré le T1,(*H), qui est environ cent fois
plus faible, ce qui nous place a une échelle de I'ordre du nanomeétre. Cette fois-ci, nous observons trois
composantes (voir Figure 2.16B), correspondant a des Ti, de I'ordre de 18 ms, 4 ms, et 1 ms. |l n’est
pas possible d’attribuer chacune de ces composantes mais on peut imaginer qu’elles correspondent
aux domaines cristallins respectifs des deux polymeéres ainsi qu’a une partie amorphe ou les polymeres

seraient éventuellement miscibles.

La RMN du solide en proton permet de sonder ’homogénéité du mélange de polymeéres. La
mesure de T1(*H) permet d’affirmer que le mélange est homogéne a I'’échelle de quelques dizaines
de nanometres. La mesure de Ti, montre quant a elle qu’a I’échelle du nanomeétre il existe trois
types de domaines, qui pourraient correspondre aux phases cristallines des deux polymeres
respectifs et a une phase amorphe.

Le mélange PEO/PVDF-HFP/LITFSI dans des proportions massiques de 40/40/20 a ensuite été
étudié dans les mémes conditions. Les mesures de T1 et T1, du proton montrent que I'introduction du
sel de lithium modifie peu la dynamique locale des polymeéres et ne joue donc pas sur le mélange.
Cependant, I'observation de la relaxation du lithium montre que sa mobilité locale est affectée par la
température. En effet, la mesure du Ty(’Li) présente un minimum pour une température de 320 K
environ, soit 50°C, ce qui correspond a la température de fusion du PEO lorsqu’il est mélangé au sel de
lithium (voir Figure 2.17). Cette mesure n’est pas modele-dépendante et peut donc étre utilisée pour
comparer différents échantillons. Plus le lithium aura d’interactions avec son environnement, plus ce

minimum sera décalé vers les hautes températures.
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Figure 2.17 : Influence de la température sur le T(’Li) (v. = 6 kHz) (& gauche) et sur le déplacement
chimique des protons du PEO (v. = 6 kHz) (a droite).

Une information similaire est donnée par I'observation du déplacement chimique des protons
du PEO en fonction de la température (voir Figure 2.17). A basse température deux pics distincts sont
visibles. lls correspondent aux unités qui interagissent avec le lithium sur le temps de la mesure et a
celles qui ne le voient pas. Lorsqu’on augmente la température, ces deux pics se rapprochent jusqu’a
ne faire qu’un : en favorisant la mobilité des chaines, de plus en plus d’unités polyméres « voient » le

lithium en moyenne.

Ces mesures de RMN apportent des informations sur la mobilité des chaines polyméres et sur
celle du lithium au niveau moléculaire. Une comparaison des différents échantillons pourrait
permettre de compléter les mesures macroscopiques et d’expliquer les différences de comportement
observées. L'étude des électrolytes incorporant le réseau inorganique et la fonctionnalisation sont

toujours en cours.

2.2.5. Conclusion

Le PEO et le PVDF-HFP sont deux polyméres semi-cristallins. Le mélange a masse égale de ces
deux polymeres est homogene a I'échelle de la dizaine de nanomeétres et présente les mémes
caractéristiques cristallines que les polymeéres pris indépendamment. Avant ajout de LiTFSI, la
membrane a un comportement rigide et cassant & température ambiante. A 80°C elle a un
comportement plus ductile et son module d’Young est divisé par 20 mais elle ne coule pas grace a la

présence du PVDF-HFP.

L’ajout de 15 % en masse de LiTFSI suffit a rendre le PEO amorphe. L’effet plastifiant de I’anion
TFSI™ est visible au niveau des mesures de DSC, de DMA, mais aussi des propriétés mécaniques. Le
plateau caoutchoutique est en effet de plus en plus prononcé avec la quantité de sel. L’électrolyte
devient ductile et le module d’Young est de I'ordre de quelques dizaines de MPa a température

ambiante et de la dizaine de MPa a 80°C. L'augmentation de la quantité de sel permet d’améliorer la
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conductivité de I'électrolyte. Celle-ci peut étre modélisée par des lois d’Arrhenius avant et aprés 60°C,
qui est la température de fusion du PEO. Elle atteint environ 8.10° S/cm a 80°C, ce qui place nos
systémes un peu plus d’un ordre de grandeur en-dessous de la littérature. Cela peut étre expliqué par
la présence du PVDF-HFP, qui renforce la tenue mécanique de I'électrolyte mais ne participe pas a la

conduction du lithium.

2.3.Influence de la partie inorganique

Dans cette partie, le rapport massique entre le PEO et le PVDF-HFP est maintenu constant a
50/50. Le rapport molaire [EO]/Li est également fixé pour tous les échantillons a 13,1 afin de se placer
dans les conditions ou le PEO est totalement amorphe grace aux seules propriétés plastifiantes de
I’anion TFSI tout en conservant des propriétés mécaniques satisfaisantes. La quantité de précurseur
de silice ajoutée est calculée par rapport a la masse totale de polymeére et le rapport massique
organique/inorganique varie entre 80/20 et 60/40. Lors de la préparation de la solution, un certain
volume de HCl a 0,1 mol/L est ajouté de facon a obtenir un ratio H*/Si de 1/100. Le mélange est ensuite
laissé sous agitation pendant trois heures a 60 °C afin de pré-hydrolyser la solution. Aprés avoir été
coulé dans un moule en téflon, I'électrolyte est placé a 70 °C pendant une nuit afin d’évaporer le

solvant et de permettre de finaliser I'étape de condensation des précurseurs de silice.

Cette partie inorganique est ajoutée dans le but de venir renforcer mécaniquement
I’électrolyte, comme cela peut étre observé dans la littérature par 'ajout de nanoparticules (voir la
partie 3.2.2.2 du Chapitre 1). Ici, il s’agit de faire croitre un réseau de silice dans un mélange de deux
polymeéres. La silice étant hydrophile, il est attendu qu’elle interagisse avec le PEO plut6ét qu’avec le
PVDF-HFP, ce qui devrait aider a désorganiser le polymeére, a créer de nouveaux chemins de

conduction, et donc in fine a augmenter la conductivité ionique de I'électrolyte.

% TEOS 0% 20% 30% 40 %

masse de PEO 175 mg 175 mg 175 mg 175 mg
masse de PVDF-

HEP 175 mg 175 mg 175 mg 175 mg

masse de LiTFSI 87,5 mg 87,5 mg 87,5 mg 87,5 mg

masse de TEOS / 87,5 mg 150 mg 233 mg

Tableau 2.6 : Formulation des électrolytes étudiés. Le pourcentage de TEQOS est un pourcentage
massique par rapport aux deux polymeéres.

2.3.1. Caractérisation du réseau de silice
Une cartographie EDX a été réalisée sur la membrane réalisée a partir de 30 % de TEOS. Une

couche de carbone de 20 nm a été déposée sur I'échantillon afin de le rendre conducteur et de
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I’empécher de charger. Les mesures ont été réalisées par David Montero (IMPC) sur un microscope
électronique a balayage a émission de champ afin de pouvoir travailler a plus basse tension. En effet,
sur un microscope électronique a balayage classique, le faisceau produit une chaleur suffisante pour

faire fondre le PEO, ce qui limite les mesures.

Figure 2.18 : Cartographie EDX en microscopie électronique a balayage a deux grossissements. De
gauche a droite on observe le cliché sans traitement, la cartographie élémentaire du fluor (en bleu), la
cartographie élémentaire du silicium (en vert), et enfin la cartographie élémentaire du soufre (en
jaune).

La surface a une rugosité prononcée. Le fluor, qui est présent dans le PVDF-HFP et dans le TFSI,
est équitablement réparti aux deux échelles observées, tout comme le soufre, qui n’est présent que
dans le TFSI. Le silicium est également réparti de fagon homogéne aux deux échelles méme si on note
des zones de plus forte concentration d’une taille de quelques microns. Ces zones ne sont pas
distinguables sur la surface rugueuse, elles correspondent peut-étre a des objets plus en profondeur,

sachant que la poire d’analyse est de 1 pm3.

La bonne condensation du réseau a été vérifiée par infrarouge (Figure 2.19) et RMN du silicium.
Le systeme des deux polymeéres et du LiTFSI est cependant trop complexe et présente un grand nombre
de bandes, ce qui cache les bandes attribuables a la partie inorganique, puisque les bandes associées
aux vibrations Si-O-Si tombent entre 1000 et 1200 cm™ 2, Les spectres avant et aprés ajout de la
partie inorganique sont ainsi parfaitement superposables, hormis une trés faible bande entre 1700 et

1800 cm™ qui pourrait correspondre a HCl, qui est présent en trés faible quantité dans I’électrolyte.
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Figure 2.19 : Spectre infrarouge de I’électrolyte solide avant et aprés ajout de la partie inorganique. Les
bandes grisées marquent les domaines des bandes de vibration liées au PEO (-CH, -CH,, COC), au PVDF-
HFP (-CF,, -CF3, -CH, -CHs) et au TFSI (-SO, et CF3). La large bande attribuable au —OH est due a
I'importante hygroscopie du sel de lithium.

Les mesures de RMN du Si ont été effectuées avec Cédric Lorthioir (LCMCP). Les premiéres
mesures en observation directe du silicium se sont révélées peu concluantes en raison de la faible
proportion de silice et de la faible abondance naturelle en ?Si (4,7 % molaire). Les expériences
suivantes ont donc été effectuées en polarisation croisée, ce qui rend les mesures semi-quantitatives.
La présence de polymeére atténuant fortement le signal par diffusion de spin, I'acquisition a été
effectuée sur 63 h avec un temps de contact réduit par rapport a des échantillons purement
inorganiques. On observe ainsi Figure 2.20 la présence claire de deux pics a -92,5 et -102,7 ppm,
correspondant respectivement a des sites Q. (deux oxygénes pontants liés a I'atome central de
silicium) et Qs (trois oxygénes pontants liés a I'latome central de silicium). On distingue également
quelque chose a droite du pic a-102,7 ppm qui correspondrait a des sites Q4 (quatre oxygénes pontants
liés a I'atome central de silicium) mais le signal est fortement atténué a cause de la technique
d’observation utilisée. En effet, les hydrogenes des sites Q4 étant par définition loin du silicium, le
transfert de polarisation se fait moins bien. Cette observation semi-quantitative permet bien de
confirmer que le TEOS introduit sous forme moléculaire a bien le temps de s’hydrolyser et de

condenser dans les conditions de préparation par coulée-évaporation.
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Figure 2.20 : Mesure de RMN du %°Si en polarisation croisée sur une membrane PEO/PVDF-HFP/silice &
25/25/50 en masse.

2.3.2. Mesure de la cristallinité

De la méme facon que dans la partie précédente, la cristallinité des polymeres est évaluée par
DSC (voir Figure 2.21, Tableau 7). L'ajout d’une partie inorganique ne semble pas perturber
I’organisation des polymeéres : les échantillons présentent tous une unique transition vitreuse vers

- 45 °C puis une fusion correspondant au PVDF-HFP vers 140 °C.
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Figure 2.21 : Evolution des thermogrammes obtenus & 10 °C/min sous air en fonction du taux de TEOS.
L'ajout de 20 a 30 % d’inorganique entraine un décalage de la température de transition
vitreuse vers les basses températures mais a 40 % celle-ci revient a son niveau de référence. Une petite
qguantité de charge inorganique semble donc permettre d’accentuer le caractere amorphe des chaines

polymeéres. Concernant le PEO, aucune fusion n’est observée autour de 60 °C hormis pour I’échantillon
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a30 % de TEOS qui présente un trés léger pic vers 31 °C et qui ne présente pas de pic de recristallisation
lors de la descente en température. Enfin, le PVDF-HFP voit son taux de cristallinité augmenter avec
I’ajout de charge inorganique et passe de 29 % a plus de 42 %. Cette hausse peut étre expliquée par
un effet de confinement des chaines polymeres de PVDF-HFP, ce qui les force a s’organiser. En effet,
la silice étant hydrophile, elle va préférer se mélanger au PEO, ce qui réduit I'espace disponible pour

les chaines hydrophobes du polymeére fluoré.

% 1pc) THPEO)  AH(PEO)  X({PEO) T(PVDF-  AH{(PVDF-HFP) Xc(PVDF-HFP)
TEOS ¢ (°C) (/) (%)  HFP)(°C) (J/g)’ (%)

0% -432 / / =0 141,1 30,4 29,0
20% -495  / / =0 143,9 37,5 35,8
30% -49,1 313 1,3 =0 141,2 44,9 42,9
40% -439  / / =0 138,3 44,3 42,3

Tableau 2.7 : Evolution des paramétres de transition vitreuse et de fusion en fonction de la quantité de
TEOS. *les enthalpies de fusion mesurées ont été corrigées suivant la composition massique des
échantillons.

Cependant, les mesures en DMA ne conduisent pas aux mémes observations (voir Figure 2.22).
Une transition vitreuse importante est observée pour tous les échantillons entre - 20 et - 30 °C mais
elle se décale vers les hautes températures avec I'ajout de la partie inorganique. La vitesse de chauffe
est cependant plus faible en DMA qu’en DSC (3 °C/min contre 10 °C/min). Cela implique que le systéme
étudié en DSC est hors équilibre, il est figé dans un état amorphe et désorganisé par la présence du
réseau inorganique, ce qui explique les températures de transition vitreuse Tg plus basses (-40 a -50 °C
contre -20 a -30 °C). Lorsqu’on laisse plus de temps au systéme pour s’équilibrer, on constate que les
interactions entre la silice et le PEO ont plut6t tendance a entraver la mobilité des chaines polymeéres,
ce qui se traduit par un décalage de la température de transition vitreuse T, vers les hautes

températures.
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Figure 2.22 : Evolution du module de stockage (gauche) et du facteur de perte (droite) en fonction du
taux de TEOS. Le balayage est effectué a 3°C/min sous air.

L'ajout du réseau de silice semble apporter un léger renforcement mécanique a -60°C
puisqu’une augmentation du module de stockage est observée pour les trois échantillons (voir Tableau
2.8). A80°Cil y a peu de différence entre les trois électrolytes, la réponse semble &tre dominée par les
chaines de PVDF-HFP. Ce résultat est néanmoins a confirmer par des mesures de traction au vu de la

sensibilité du réglage des mors et de 'amplitude de la déformation en DMA.

% T« FE'a-60°C FE a30°C E a80°C

(°C) (MPa) (MPa) (MPa)
0% -28 3652 60 17
20% -23 3879 42 17
30% -26 4654 78 15
40% -28 4295 26 10

Tableau 2.8 : Evolution de la température de transition vitreuse et du module de stockage a trois
températures différentes en fonction du taux de TEOS.

a I
L'ajout de la partie inorganique ne semble pas provoquer de modification fondamentale de la

cristallinité du PEO qui reste amorphe. Les mesures de DMA montrent néanmoins que le réseau
de silice entrave légerement la mobilité des chaines polymeres. La DSC indique quant a elle une
augmentation de la cristallinité du PVDF-HFP (qui passe de 30 a 40%), sans doute a cause d’un
confinement des chaines polymeéres provoqué par la différence d’affinité entre la silice hydrophile
et le polymere fluoré hydrophobe.

2.3.3. Mesure des propriétés mécaniques

La partie inorganique ajoutée ne semble pas avoir d’influence notable sur les propriétés
mécaniques macroscopiques de I'électrolyte. L'ordre de grandeur des modules d’Young a 30 et a 80°C
n’est pas modifié par rapport a la partie précédente. Les électrolytes contenant 30 et 40 % de fraction

inorganique ont un plateau caoutchoutique légérement plus prononcé a température ambiante
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(courbes bleues sur la Figure 2.23) puisqu’aucune rupture n’est observée dans les limites d’élongation
de la machine. Le fait que le module d’Young a 80°C ne soit pas impacté par I'ajout du réseau de silice
est un argument supplémentaire en faveur de I’hypothese d’'un mélange préférentiel de la silice avec

le PEO. A cette température, la tenue mécanique des électrolytes est essentiellement assurée par le

PVDF-HFP.
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Figure 2.23 : Traction a 30°C (en nuances de bleu) et a 80°C (en nuances de rouge) d’électrolytes
contenant entre 0 et 40 % de fraction inorganique. Chaque nuance de couleur correspond a un
échantillon. Le tableau recense les épaisseurs des éprouvettes testées.

%om Ea30°C Eas80°C o, (MPa)*
TEOS (MPa) (MPa) & (%)
+
0% 3849 1241 3'950_+0é5
+
20% 307 12+1 37'51(2)'36
30% 35+3 11+0,5 /
40 % 32+7 11+1 /

Tableau 2.9 : Evolution du module d’Young E en fonction de la fraction inorganique & 30 et 80°C. Les

moyennes et écart-types sont calculés sur au moins 3 échantillons. *contrainte et déformation a la
rupture a 30°C.
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Des mesures de nano-indentation seraient peut-étre plus adaptées afin de sonder le matériau
a une échelle ou il est possible de percevoir la partie inorganiquel™’.. L’effet de celle-ci est peut-étre
également négligeable comparé a I'apport du PVDF-HFP, qui assure déja une bonne tenue mécanique.
Tang et al.'”! observent par exemple un doublement du module d’Young a température ambiante de

leur électrolyte mais celui-ci passe de 6,8 a 13,1 MPa apres ajout de vermiculite.

2.3.4. Mesure de la conductivité

Les quatre électrolytes étudiés (Figure 2.24) ont tous un rapport [EO]/Li de 13,1. L’évolution
de la conductivité peut toujours étre décrite par deux lois d’Arrhenius, avant et aprés 60°C, méme si la
différence d’énergie d’activation entre les deux domaines de température est moins marquée (environ
0,8 eV avant 60 °C et environ 0,5 eV apres). L'ajout d’'une fraction inorganique permet d’améliorer
significativement la conductivité en dessous de 60°C (elle passe de 9.107 S/cm 4 6.10° S/cm environ a
40°C) mais I'écart se réduit a partir de cette température. Cet effet est visible dés I'introduction de
20% de silice dans I'électrolyte mais n’est pas accentué par une augmentation de la fraction

inorganique.
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Figure 2.24 : Evolution de la conductivité ionique en fonction de la température et de la fraction
inorganique. Les mesures ont été effectuées sur trois échantillons et les barres d’erreur correspondent
a deux écart-types. Surface : 2 cm?.

Les valeurs de conductivité atteintes a 80°C sont de I'ordre de 1,2.10* S/cm, ce qui est deux
fois mieux que pour le mélange de polymeéres et de LiTFSI (voir Tableau 2.10) mais reste un ordre de

grandeur en-dessous de la littérature. Il semble que le facteur limitant soit le PVDF-HFP, qui bloque les
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chemins de conduction dans la membrane et fixe un optimum de conductivité ionique autour de

107* S/cm, malgré la participation du réseau de silice a la conduction du lithium.

0% 9,0+3,5107 2,2+0,7.10° 7,5+2,2.10° 1,29+0,11 0,55+0,04
20% 6,8+3,6.10° 4,8+1,010° 1,4+0,6.10° 0,88+0,03 0,57+0,02
30% 5,5+0,4.10°® 4,1+1,2.10° 1,3+0,4.10* 0,78+0,07 0,55+0,03
40% 7,0+1,4.10° 3,4+0,7.10° 1,0+0,3.10* 0,68+0,02 0,50+0,01

Tableau 2.10 : Mesures de conductivité a 40, 60, et 80 °C et énergies d’activation tirées des lois
d’Arrhenius avant 60 °C (Eq;) et aprés 60 °C (E,z) en fonction de la fraction de silice de I’électrolyte

2.3.5. Conclusion

L'introduction d’une fraction inorganique ne semble pas avoir d’influence significative sur les
propriétés physico-chimiques de I’électrolyte. Les cartographies MEB couplé a 'EDX montrent que le
silicium est réparti de facon uniforme au sein de la membrane. L’augmentation de la cristallinité du
PVDF-HFP mesurée par DSC (passage de 30 a 40 % environ) et les caractérisations mécaniques
permettent de supposer un mélange préférentiel du réseau de silice avec le PEO plutot qu’avec le
PVDF-HFP, ce qui est en accord avec les différences d’hydrophobicité. Le PEO étant déja amorphe de
par I'ajout de LiTFSI, sa cristallinité n’est pas modifiée et la température de transition vitreuse du
systeme évolue trés peu. Le module d’Young de I'électrolyte est peu impacté (35 MPa a 30 °C et 11
MPa a 80 °C pour I’électrolyte contenant une fraction inorganique de 30 %) car la tenue mécanique de
la membrane est surtout gouvernée par la présence de PVDF-HFP. Le comportement ductile de
I’électrolyte est quant a lui renforcé avec un allongement du plateau caoutchoutique a 30°C apres ajout
de TEOS (élongation a la rupture supérieure a 180 %). Au niveau de la conductivité, une amélioration
est visible en-dessous de 60°C mais la conductivité reste trop faible (environ 5.10%S/cm) pour
envisager une application en batterie. A 80°C I'apport de la fraction inorganique est moins important,
un maximum de conductivité est mesuré 3 10* S/cm. Le réseau de silice ne perturbe ainsi pas les
chemins de conduction du lithium et son mélange avec le PEO permet méme de légérement les

améliorer.

2.4. Fonctionnalisation par un groupement imidazolium
Dans cette partie, le rapport massique entre le PEO et le PVDF-HFP est fixé a 50/50, le rapport
molaire [EO]/Li a 13,1, et le taux organique/inorganique est de 70/30. Ce réseau de silice va étre
fonctionnalisé a I'aide I'un liquide ionique (ou plutdt un cation imidazolium) possédant une fonction
éthoxysilane (appelé RTIL pour Room Temperature lonic Liquid par la suite, voir Figure 2.25). L'objectif

est ici d’augmenter la conductivité de I'électrolyte en augmentant le nombre d’espéce ioniques et
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d’augmenter le nombre de transport du lithium en créant des interactions entre le cation imidazolium
et le PEO, ce qui affaiblirait la coordination du lithium. Delacroix et al.’?® ont montré qu’en fixant le
liquide ionique sur des particules de silice, la diffusion de I'anion TFSI est fortement ralentie par ses

interactions avec les cations, ce qui permet d’atteindre un nombre de transport du lithium de 0,56.

Une partie du précurseur de silice (le TEQS) est ainsi remplacée par le liquide ionique afin
d’obtenir des fonctionnalisations de 9 TEOS pour 1 RTIL et de 4 TEOS pour 1 RTIL. Les conditions de

préparation des électrolytes sont ensuite les mémes que dans la partie précédente.

taux de référence 9TEOS:1 4TEOS:1
fonctionnalisation RTIL RTIL

masse de PEO 175 mg 175 mg 175 mg

masse de PVDF-
HFP

masse de LiTFSI 87,5 mg 87,5 mg 87,5 mg

175 mg 175 mg 175 mg

masse de TEOS 150 mg 135 mg 120 mg

masse de liquide
ionique
Tableau 2.11 : Formulation des électrolytes étudiés.

/ 41 mg 82 mg

2.4.1. Synthése du liquide ionique

La synthése du liquide ionique fonctionnalisé éthoxysilane est adaptée de Fu et al.?%. La voie
conventionnelle consiste a chauffer a reflux les réactifs dans un solvant adapté durant plusieurs
dizaines d’heures. L'utilisation du micro-onde permet de se passer de solvant et de considérablement
diminuer le temps de chauffage puisque celui-ci passe de la vingtaine d’heures!? 3 quelques minutes.
Le méthylimidazole et le 3-chloropropyltriéthoxysilane sont introduits en quantité stoechiométriques

dans le réacteur micro-ondes en boite a gants.
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Figure 2.25 : Synthése du liquide ionique fonctionnalisé par réaction du méthylimidazole et du 3-
chloropropyltriéthoxysilane sous micro-ondes

Les conditions choisies sont une rampe de température permettant de passer de la
température ambiante a 245 °C en trois minutes puis un plateau a cette température pendant une
minute, le tout sous agitation constante. La température est suivie a la fois par infrarouge et grace a
une sonde plongeant dans le milieu réactionnel. Lors du chauffage, la puissance maximale fournie par

le micro-onde est de 100 W et la pression dans le réacteur ne dépasse pas les deux bars.
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Figure 2.26 : Evolution du milieu réactionnel — avant passage au micro-onde (a), aprés passage au
micro-onde (b), apres ajout de 1,1 équivalent de LiTFSI (c), apres lavage et évaporation du
dichlorométhane(d).

Apres refroidissement, le milieu réactionnel est passé d’incolore a un jaune limpide et est
également devenu plus visqueux (Figure 26). Le réacteur est ensuite ouvert en boite a gants afin de
récupérer le produit de la réaction et de procéder a I'échange d’anion. En effet, afin de simplifier notre
systeme, il est souhaitable de ne garder qu’un seul type de contre-ion. Le produit récupéré est donc
mélangé avec 1,1 équivalent de LiTFSI et est ensuite placé sous agitation vigoureuse a 70 °C pendant
la nuit. La solution obtenue est laiteuse et jaune clair. Elle est diluée dans 50 mL de dichlorométhane
et est lavée cinq fois avec 15 mL d’eau distillée. L’absence de chlorures dans I'’eau de lavage est vérifiée
a I'aide d’une solution de AgNOs. Le dichlorométhane est ensuite éliminé a I'aide d’'un évaporateur
rotatif. Le produit final est un liquide jaune clair, limpide, et visqueux. Sa masse molaire est de

567 g/mol.

Le liquide ionique avant et aprés échange d’ion est analysé par RMN H (voir Figure 2.27) et 13C

(voir Figure 2.28) dans CDCls.
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Figure 2.27 : Comparaison des spectres RMN H du liquide ionique avant (bleu) et aprés (rouge)
I’échange d’anion (CI par TFSI').

L'analyse du spectre obtenu en bleu sur la Figure 2.27 permet de confirmer que la réaction

attendue lors de la synthése micro-ondes a bien eu lieu. L'intégration et l'interprétation de la
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multiplicité des différents pics permettent de les attribuer aux différents groupes de proton du liquide
ionique synthétisé dans un premier temps (voir tableau en annexe). Par intégration des impuretés qui
correspondent aux produits de départ, il est possible d’estimer le rendement de la synthéese micro-
ondes qui est d’environ 91 %. Le spectre proton du produit obtenu apres I'échange d’ion, en rouge sur
la Figure 2.27, montre un blindage des protons les plus proches du cycle imidazolium, ce qui peut étre
expliqué par un effet électro-donneur plus fort de I'anion TFSI" que de I'anion ClI". L’échange peut
également étre confirmé par I'apparition d’un pic supplémentaire vers 115 ppm sur le spectre RMN

13C en rouge sur la Figure 2.28.

0\\5 AN S// 4
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Figure 2.28 : Comparaison des spectres RMN 3C du liquide ionique avant (bleu) et aprés (rouge)
I’échange d’anion (CI par TFSI').

Le spectre infrarouge de la molécule (voir Figure 2.29, Tableau 12) confirme également
I’obtention d’un imidazolium puisque nous observons les bandes de vibration des liaisons C=C et N=C,
gue celui-ci est bien fonctionnalisé car certaines bandes sont caractéristiques du TEQS, et enfin que

I’échange d’anion a bien été réalisé au vu des bandes caractéristiques du TFSI2®!,
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Figure 2.29 : Spectre FTIR du liquide ionique aprés I’échange d’anion (CI par TFSI').

ref. (261
v (cm?) 4, attribution attribution

(cm™)
569 569 cycle, CF3 1228 1227 CFs
601 600 SO, cycle, CH3(N)CN 1330 1331 f’:fiz(,fl‘)’é'ﬁ CC, CHaN),
613 611  cycle, SO, CHs(N)CN 1349 1348 SO,
651 650  cycle, SNS 1391 1390 cycle, CHy(N), CC, CHs(N)CN
739 741 cycle, CHs(N), CHo(N), CN | 1445 1446  CHs;TEOS?

CCH HCH, CH3(N)HCH,

761 762 cycle HCCH, SNS 1467 1464 CHsHCH
789 789 cycle HCCH, CS 1574 1574  cycle CH3(N), CH2(N)CN
847 843 cycle NC(H)N, CCH 2891 2892  Asym CH TEOS??
956 960 CC 2931 2930 CH, TEOS!?
1053 1051 cycle, CC, NCHs, SNS, Si-O 2977 2980 CH;HCH
1099 1088 CC, cycle 3119 3126  cycle NC(H)NCH
1134 1132 SO, Si-O 3151 3165 cycle HCCH
1180 1182  cycle, CH3(N), CH(N),CF;

Tableau 2.12 : Attribution des bandes de vibration du spectre FTIR du liquide ionique aprés échange
d’anion.

2.4.2. Mesure de la cristallinité

Les mesures de DSC donnent des résultats similaires a ceux obtenus jusqu’ici. Les
thermogrammes des électrolytes contenant une partie inorganique fonctionnalisée par le cation
imidazolium présentent un seul pic de fusion, qui correspond au PVDF-HFP, ainsi qu’une importante
transition vitreuse vers - 40 °C (Figure 2.30, Tableau 2.13). Aucun pic pouvant correspondre a la fusion
ou a la cristallisation du liquide ionique n’est observé sur les deux cycles, ce qui permet de supposer

que le cation imidazolium est réparti de fagon homogene au sein de I'électrolyte.
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2. Préparation et caractérisation physico-chimique Chapitre 2 : Etude du systéme préparé par
coulée-évaporation
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Figure 2.30 : Evolution des thermogrammes obtenus & 10 °C/min sous air en fonction du taux de
fonctionnalisation par le liquide ionique.

De plus, la température de transition vitreuse passe de - 49,1 °C a environ - 43 °C apres I'ajout
du liquide ionique. Cela montre que de la méme fagon que Li*, le cation imidazolium joue également
un role de réticulant physique pour les chaines polyméres de PEO et entrave leur liberté de
mouvement. La cristallinité du PVDF-HFP n’est cette fois pas affectée par la fonctionnalisation du

réseau de silice puisqu’elle reste aux alentours de 40 %.

TEOS:RTIL  Tg(°C) T{PEO) AH{PEO) X(PEO) TH{PVDF-  AH{(PVDF-  Xc(PVDF-

(°C) /g) (%) HFP) (°C)  HFP) (J/g)?  HFP) (%)
non- 491 31,3 13 ~0 141,2 44,9 42,9
fonctionnalisé
9:1 434 ) / ~0 139,9 402 384
41 426 ) / ~0 1416 411 393

Tableau 2.13 : Evolution des parameétres de transition vitreuse et de fusion en fonction du taux de
fonctionnalisation par le liquide ionique - *les enthalpies de fusion mesurées ont été corrigées suivant
la composition massique des échantillons.

Les mesures de DMA (Figure 2.31, Tableau 2.14) ne montrent pas de modification radicale de
la température de transition vitreuse qui est décalée de deux degrés vers les hautes températures
apres ajout du liquide ionique. La transition observée est néanmoins bien plus marquée : le maximum

de tan(6) passe de 0,25 environ a plus de 0,5.
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Figure 2.31 : Evolution du module de stockage (gauche) et du facteur de perte (droite) en fonction du
taux de fonctionnalisation par le liquide ionique. Le balayage est effectué a 3 °C/min sous air.

L'introduction du liquide ionique entraine un affaiblissement des propriétés mécaniques qui
se traduit par une difficulté a décoller la membrane du moule en téflon aprées évaporation du solvant
lors de la préparation de I'électrolyte. Ceci est confirmé par les mesures DMA, ol nous observons une
diminution du module de stockage entre I'électrolyte référence contenant simplement de la silice et
ceux ou celle-ci est fonctionnalisée par le cation imidazolium : il passe ainsi de 78 a 17 MPa environ a

30 °Cet de 15 a 5 MPa environ a 80 °C.

Nous avons vu dans les parties précédentes que les propriétés mécaniques a haute
température de I'électrolyte étaient surtout assurées par le PVDF-HFP. La nette diminution du module
de stockage constatée permet donc de supposer que le liquide ionique introduit dans le systeme
interagit avec le polymere fluoré. Guan et al.?”! ont mis en évidence des interactions entre un liquide
ionique imidazolium-TFSI et la partie HFP du PVDF-HFP. On peut imaginer que la silice fonctionnalisée

se place a l'interface entre le PEO et le PVDF-HFP.

E'a-60°C E'a30°C E a80°C

TEOS:RTIL  Tu (°C)

(MPa) (MPa) (MPa)
référence -26 4654 78 15
9:1 -25 3639 19 5,5
4:1 -24 4369 15 5

Tableau 2.14 : Evolution de la température de transition vitreuse et du module de stockage d trois
températures différentes en fonction de la fonctionnalisation en liquide ionique.

2.4.3. Mesure des propriétés mécaniques
Cette diminution des propriétés mécaniques est confirmée par des mesures de traction (Figure
2.32, Tableau 2.15). Aprés fonctionnalisation par le cation imidazolium, la membrane perd son

caractére ductile et redevient fragile a température ambiante. Le plateau caoutchoutique observé
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dans I’échantillon non fonctionnalisé disparait et I’électrolyte casse a des élongations de quelques

dizaines de pourcents. Cela est d’autant plus marqué pour I'échantillon contenant le plus de liquide

ionique.
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Figure 2.32 : Traction a 30°C (en nuances de bleu) et a 80°C (en nuances de rouge) d’électrolytes ol la
silice est fonctionnalisée par le liquide ionique a différents taux (non fonctionnalisée a gauche,
9TEOS:1RTIL au milieu, et 4 TEOS:1RTIL a droite). Chaque nuance de couleur correspond a un
échantillon. Le tableau recense les épaisseurs des échantillons testés.

Pour une fonctionnalisation de 9:1 le module d’Young est similaire a celui de la membrane non
fonctionnalisée (environ 33 MPa). En revanche, il diminue d’un tiers environ et passe a 22 MPa lorsque
le taux de fonctionnalisation est de 4:1. La tendance est similaire bien que moins prononcée a 80 °C.

Ces constatations soutiennent I’'hypothése d’une interaction entre le liquide ionique et le PVDF-HFP.

T e "
TEOS:RTIL Ea30°C Ea80°C or(MPa)

(MPa) (MPa) £ (%)
référence 35+3 11+0,5 /
2,9
. +
9:1 33,5+2,5 13 62
1,8+0,5
. + +
4:1 22+1 9+1 30+ ,10

Tableau 2.15 : Evolution du module d’Young E en fonction du taux de fonctionnalisation & 30 et 80°C.
Les moyennes et écart-types sont calculés sur au moins 2 échantillons. *contrainte et déformation a
la rupture a 30°C.

2.4.4. Mesure de la conductivité

Nous allons ici nous intéresser a I'influence du taux de fonctionnalisation sur la conductivité
ionique de I'électrolyte (Figure 2.33). Le rapport [EO]/Li est fixé a 13,1 pour les trois électrolytes
étudiés. L’évolution de la conductivité avec la température suit la loi d’Arrhenius entre 30 et 100 °C

avec un changement de pente autour de 60 °C.
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Figure 2.33: Evolution de la conductivité ionique en fonction de la température et du taux de
fonctionnalisation. Les mesures ont été effectuées sur trois échantillons et les barres d’erreur
correspondent a deux écart-types.

La fonctionnalisation par le liquide ionique n’améliore cependant pas la conductivité, celle-ci
est méme bien plus faible pour I’échantillon fonctionnalisé a 4:1 puisqu’elle atteint 1,4.10° S/cm a
60 °C et 5,4.10° S/cm a 80 °C. L'obtention de conductivités similaires, voire plus faibles apreés
fonctionnalisation par le liquide ionique montre que celui-ci ne permet pas de créer de nouveaux
chemins de conduction. Cela va encore une fois dans le sens de I'hypothéese d’un liquide ionique se
plagant a l'interface entre les domaines hydrophiles de PEO et de silice et les domaines hydrophobes

de PVDF-HFP, ce qui ne lui permet pas « de participer » au mécanisme de conduction.

2.4.5. Conclusion

Apres synthése d’un liquide ioniqgue comportant une fonction éthoxysilane par voie micro-
ondes, celui-ci est pré-hydrolysé avec des précurseurs de silice (le TEOS) dans la solution de
I’électrolyte afin de former un réseau de silice fonctionnalisée par voie sol-gel. L'ajout du liquide
ionique n’a pas d’influence sur la cristallinité du PEO, qui reste majoritairement amorphe. Un décalage
de sa température de transition vitreuse vers les hautes températures suggére cependant qu'’il
diminue la mobilité des chaines en jouant un réle de réticulant physique similaire a celui de Li*. La DMA
et les mesures de traction montrent néanmoins un affaiblissement mécanique de la membrane, qui
perd son comportement ductile et devient plus fragile. Le module d’Young a 30°C est de I'ordre de 20-
30 MPa et il atteint environ 5 MPa a 80°C. Cette diminution des propriétés mécaniques, qui sont
surtout liées au PVDF-HFP, peut étre expliquée par une interaction entre le liquide ionique et le

polymeére fluoré. On peut ainsi supposer que la silice fonctionnalisée par le liquide ionique se place a
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I'interface entre les domaines hydrophiles de PEO et les domaines hydrophobes de PVDF-HFP. Cette
hypothése est confirmée par les mesures de conductivité ionique en température. En effet, a rapport
[EO]/Li égal, aucune amélioration de la conductivité n’est observée aprés la fonctionnalisation par le
cation imidazolium, que ce soit & basse ou & haute température. Celle-ci reste plafonnée a8 10* S/cm a
80°C, ce qui signifie que le liquide ionique ne participe pas au mécanisme de conduction et donc qu’il

est plutot localisé au niveau du PVDF-HFP.

La conductivité ionique n’est cependant pas le seul parameétre a prendre en compte dans
'optique de I'utilisation d’un électrolyte au sein d’une batterie. La prochaine partie sera ainsi

consacrée a la caractérisation électrochimique de nos membranes hybrides.
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3. Caractérisation électrochimique de I'électrolyte

Dans cette partie nous allons nous intéresser aux propriétés électrochimiques de nos
électrolytes. Les trois systémes principaux sont comparés afin de comprendre I'influence de I'ajout de

la partie inorganique puis du liquide ionique (voir Tableau 2.16).

Dans un premier temps, il s’agira de déterminer la fenétre de stabilité électrochimique des
électrolytes afin de pouvoir choisir un couple d’électrode adapté. Une fois celui-ci choisi, il sera
possible d’effectuer des mesures galvanométriques a différents régimes et a différentes températures.
Enfin, le nombre de transport du lithium sera mesuré par la méthode de Bruce-Vincent et par RMN a

gradient de champ pour discuter des variations de performances obtenues.

nom SPE1 SPE2 SPE3

masse de PEO 175 mg 175 mg 175 mg

masse de
PVDE-HFP 175mg ~ 175mg  175mg
masse de

LITFSI 87,5mg  875mg  875mg
masse de

TEOS / 150 mg 135 mg
masse de / / N—

liguide ionique
Tableau 2.16 : Formulation des trois systémes étudiés.

3.1.Choix des électrodes

3.1.1. Stabilité face au lithium

Afin d’évaluer la stabilité de nos électrolytes face au lithium des piles-bouton symétriques
Li/SPE/Li ont été réalisées en boite a gants (H20 < 0,1 ppm). Le lithium utilisé est fourni par Aldrich, il
se présente sous la forme de rouleaux de 0,28 mm d’épaisseur. Avant de découper les électrodes, la
surface visiblement oxydée du lithium est nettoyée en la grattant avec une spatule. Les piles-bouton
sont ensuite laissées 2h a I'OCV a 80 °C et des mesures de spectroscopie d'impédance sont effectuées
toutes les deux heures (voir Figure 2.34). La gamme de fréquence balayée est fixée par les limites de
I"appareil, qui ne permet pas de travailler a des fréquences supérieures a 10 kHz. Cela explique la forme
des diagrammes a un temps donné. En effet, ceux-ci consistent en un demi-cercle dont I'intersection
basse avec I'axe des abscisses, Ri, ne varie pas, contrairement a I'intersection haute, R,. L'intersection
basse correspond a la résistance de I'électrolyte, qui ne varie pas dans le temps, tandis que le demi-
cercle observé correspond a la contribution de I'interface entre le lithium et I'électrolyte. La résistance

de cette interface peut donc étre définie comme étant R,-R;.
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Figure 2.34 : Evolution dans le temps du diagramme d’impédance d’une cellule Li/SPE1/Li & 80 °C.

Amplitude de la perturbation: 10 mV — balayage entre 10 kHz et 100 mHz. Surface : 1,13cm?
Epaisseur : 68 um

L’évolution de la résistance de cette interface dans le temps pour les trois types d’électrolyte
étudiés est représentée Figure 2.35. Deux comportements distincts sont observés. Pour I'électrolyte
SPE1, qui correspond au simple mélange des deux polyméres et du sel de lithium, la résistance de
I'interface décroit rapidement au cours des dix premiéeres heures, avant de recroitre de fagon lente et
réguliere jusqu’a t = 62h, qui représente la fin de la mesure. Pour les électrolytes SPE2 et SPE3, la

résistance de I'interface lithium/électrolyte est quasiment stable au cours du temps.

Ainsi, I'ajout de la composante inorganique semble aider a stabiliser I'interface entre le lithium
et I'électrolyte, ce qui est également confirmé dans la littérature!?®2, ’origine de la SEI qui se forme
entre les électrolytes de type PEO-LiX et le lithium est encore discutée mais il semblerait qu’elle
provienne de la dégradation du sel de lithium, avec une contribution éventuelle du polymere mais
aussi d’'impuretés (traces d’eau, solvant organique, plastifiant ...) présentes dans |'électrolyte. Les
charges inorganiques ajoutées permettent de piéger et/ou de réagir avec ces impuretés et d’éviter
leur réaction avec le lithium. En effet, les mesures d’impédance sur une cellule symétrique Li/PEO/Li
(sans sel de lithium) a 80°C montrent que le diagramme n’évolue quasiment pas sur quelques dizaines
d’heures. L'introduction du liquide ionique a également un effet positif puisqu’aprés 62 h, la résistance
de l'interface est abaissée a 97 Q, contre 161 Q pour SPE2 et 187 Q pour SPE1. Cette amélioration est
également constatée dans la littérature®-32 et est justifiée par le fait que le liquide ionique participe
a la formation d’une SEl plus stable et plus fine. Dans notre cas il n’est pas supposé étre libre puisqu’il
est greffé au réseau de silice. Cependant, une quantité de cations imidazoliums greffés peut se

retrouver en contact avec I'électrode de lithium et ainsi participer a la formation de la SEI.
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Figure 2.35 : Evolution dans le temps de la résistance interfaciale de cellules symétriques Li/SPE/Li a
80 °C. Surface : 1,13 cm? e(SPE1) = 68 um ; e(SPE2) = 75 um ; e(SPE3) = 73 um.

3.1.2. Détermination de la fenétre de stabilité électrochimique

Afin de déterminer la limite haute de la fenétre de stabilité électrochimique de nos
électrolytes, des mesures de voltamétrie cyclique sur des piles-bouton Li/SPE/acier inoxydable ont été
réalisées. Deux balayages en potentiel successifs ont été réalisés a 80 °C et a 0,1 mV/s (voir Figure
2.36). Lors du premier balayage, I'électrolyte SPE1 présente un pic d’oxydation a 4,6 V vs Li/Li*, qui
semble ensuite se décaler avec I'introduction de la partie inorganique puis disparaitre avec celle du
liguide ionique. L'intensité du courant mesuré lors du second balayage est nettement inférieure, ce

qui implique gqu’une couche de passivation se forme lors de la premiére montée en potentiel.

50— 15 —
| — SPE1

0| — SPE2 -
— SPE3

4 42 44 46 48 5 4 42 44 46 48 5
E (V vs Li/Li") E (V vs Li/Li")

Figure 2.36 : Premier (gauche) et second (droite) balayage en potentiel d’une cellule Li/SPE/SS a
0,1 mV/s a 80 °C. La surface de I’électrode de lithium est de 0,785 cm?.

Ces mesures sont cependant effectuées face a une électrode en acier inoxydable, dont la
réactivité est sans doute inférieure a une électrode classique, qui contient notamment du carbone. La
fenétre de stabilité électrochimique réelle de nos électrolytes est donc certainement inférieure a celle

mesurée ici.
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Les trois systemes étudiés ici semblent avoir une fenétre de stabilité qui s’étend de 0a 5V vs
Li/Li*. l'introduction d’une composante inorganique ainsi que d’un liquide ionique permettent
d’abaisser la résistance de l'interface entre I’électrolyte et I'électrode de lithium. Ce dernier
améliore également la stabilité cathodique de I’électrolyte, qui est alors supérieure a 5 V vs Li/Li*
dans la configuration mesurée.

3.1.3. Définition du systeme d’électrodes choisi

Au vu de la fenétre de stabilité électrochimique de nos systémes, nous avons de choisi de
travailler sur des cellules LiFePO4/Li. Plutét que de fabriquer nous-mémes nos électrodes en utilisant
notre électrolyte polymeére comme liant (comme on peut le voir dans la plupart des publications), nous
avons choisi d’utiliser des électrodes fabriquées au HUB-Réseau RS2E. Cela a pour avantage de nous
faire gagner du temps, cependant nous gardons en téte qu’un moins bon contact entre cette derniere
et I'électrolyte est surement établi, ce qui minimise les performances de notre systéme. Les électrodes
de LFP (référence LFP-R30) ont une capacité surfaciqgue théorique de 1,5 mAh/cm? et une porosité de
40 %. Elles ont d’abord été caractérisées a température ambiante face a une contre-électrode de
lithium avec un séparateur Whatman et un électrolyte LP30 (LiPFs a 1 mol/L dans un mélange EC/DMC
a 50/50) (Figure 37). Les mesures de voltamétrie cyclique a 0,1 mV/s montrent un pic d’extraction du
lithium a 3,7 V vs Li/Li* et un pic d’insertion a 3,15 V vs Li/Li*. Les mesures galvanométriques montrent
quant a elles des plateaux de potentiel centrés sur 3,4 V vs Li/Li*. Une diminution non négligeable de
la capacité est observée a partir d’'un régime de 2C. Il est également intéressant de noter que la
capacité atteinte est de 1,2 mAh/cm? a C/10, soit 80 % de la capacité théorique annoncée. Dans cette
configuration idéale (séparateur modele, électrolyte liquide commercial, contre électrode de lithium,
régime lent), il parait peu probable d’attribuer cette faible capacité au matériau d’électrode.
L’explication la plus plausible est que I'électrode fournie a des disparités d’épaisseur, ce qui fait varier

la capacité surfacique d’un échantillon a I'autre.
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Figure 2.37 : Voltamétrie cyclique d’une cellule LFP/Li a 0,1 mV/s (gauche) — Profils de charge et de
décharge de cellules LFP/Li a différents régimes (droite)
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Pour la suite, les tensions de fin de charge et de décharge sont respectivement fixées a 4,2 et
2,7 V vs Li/Li*. Les courants des régimes de charge et de décharge sont calculés a partir de la capacité
surfacique théorique fournie malgré les disparités observées. Les mesures galvanométriques sont
réalisées apres un équilibrage de trois heures en température durant lequel la tension en circuit ouvert

est enregistrée.

Les cellules LFP/SPE/Li sont montées en boite a gants, ou la teneur en eau est inférieure a
0,1 ppm, sous le format de piles-bouton tel que décrit sur la figure suivante. Ces dernieres sont scellées

avec une pression de 5 tonnes.

Figure 2.38 : Schéma de I'assemblage en pile-bouton d’une batterie LFP/SPE/Li. L’électrode de LFP a un
diamétre de 12 mm, légérement supérieur a celle de Li qui ne fait que 10 mm de diamétre. L’électrolyte
polymére a un diametre de 20 mm et une épaisseur généralement comprise entre 40 et 80 um.

3.2. Mesures galvanométriques
Les mesures galvanométriques sont effectuées a 80 °C sur des piles boutons LFP/SPE/Li tel que
décrit précédemment (Figure 39). Aprés 3h de mesure de I’OCV, plusieurs cycles a C/20, C/10, C/5, puis

de nouveau C/20 sont effectués.

3.2.1. Résultats pour les électrolytes de type SPE1 (mélange de polymeéres + LiTFSI)

L'influence de la quantité de sel de lithium est évaluée (Figure 2.39) en effectuant cinq cycles
de charge/décharge a chaque régime. Le comportement des trois électrolytes étudiés est similaire :
une chute importante mais réversible de la capacité est observée lors de 'augmentation du régime de

charge.
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Figure 2.39 : Evolution de la capacité surfacique en fonction du régime de charge/décharge et du taux
de LiTFSI. e(15%) = 62 um ; e(20%) = 48 um ; e(25%) = 68 um.

Apreés cing cycles a C/20, les capacités de décharge des échantillons a 15, 20, et 25 % en masse
de LiTFSI sont respectivement de 1,22, 1,13, et 1,05 mAh/cm?, ce qui peut aussi bien étre expliqué par
la disparité d’épaisseur des électrodes que par I'utilisation incompléte de I'ensemble du matériau
d’électrode. Pour les trois électrolytes, le passage a un régime plus élevé se traduit par une perte de
capacité réversible. Ainsi, apres cinqg cycles a C/10, les différentes cellules n’atteignent plus que 45%
de leur capacité maximale, indépendamment de la quantité de LiTFSI. Cet effet est encore plus net
aprés cing cycles a C/5 ou la cellule a 15% de LiTFSI atteint a peine 5 % de sa capacité maximale et celle
a25% de LiTFSI 12 %. Pour les trois électrolytes étudiés, un retour a un régime lent permet de retrouver

la capacité initialement observée.

La littérature recense des systemes PEO-LiFSI similaires au notre cyclant jusqu’a des régimes
de C/5 dans des configurations LFP/Li & 80 °C. Zhang et al.l’ atteignent ainsi une capacité de
144 mAh/g (soit 85 % de la capacité théorique) apres 20 cycles dans ces conditions. Il existe cependant
peu de données sur ces systemes simples, leur conductivité étant jugée insuffisante pour passer aux
tests en batterie. La plupart des études publiées concernent des électrolytes contenant des
plastifiants, des charges inorganiques, ou encore des liquides ioniques, ce qui permet de cycler a des
températures plus raisonnables. Wetjen et al.3 proposent ainsi un électrolyte quaternaire composé
de PEO plastifié par du LiTFSI, un liquide ionique, et des nanoparticules de silice qui permet d’obtenir

une capacité de I'ordre de 130 mAh/g a C/20 pour des cellules LFP/Li a 49°C.

3.2.2. Influence de I'ajout du réseau inorganique (électrolyte SPE2)
La comparaison des performances des cellules contenant les électrolytes SPE1 (mélange de
polymeéres + sel de lithium, en noir sur la figure) et SPE2 (ajout d’un réseau de silice, en rouge sur la

figure) est donnée Figure 2.40. Leur comportement est similaire a ce qui est observé dans la partie
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précédente mais le réseau inorganique a un effet bénéfique puisque les capacités obtenues sont

supérieures quel que soit le régime de charge et pour un rapport [EO]/Li constant.
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Figure 2.40 : Influence de I'ajout d’une fraction inorganique sur la cyclabilité des cellules a 80°C a
différents régimes. e(SPE1) = 48 um ; e(SPE2) = 55 um.

Au cours des 5 premiers cycles a C/20, il y a un phénomeéne d’activation plus marqué apres
ajout du réseau de silice mais la capacité atteinte est de 1,28 mAh/cm?. Le passage a un régime de
C/10 provoque une perte de capacité de 40 % (contre 55 % pour le systéme SPE1) et aprés 5 cycles a

C/5 la capacité atteinte représente encore 20 % de la capacité maximale (contre 7 %).

Cette amélioration peut étre reliée a I'amélioration de conductivité constatée dans la partie
2.3.3 (o(SPE1) = 7.10° S/cm et o(SPE2) = 1,3.10* S/cm a 80 °C) ainsi qu’a la diminution de la résistance
interfaciale entre I'électrolyte et le lithium mise en évidence dans la partie 3.1.1. L’ajout du réseau de
silice permet sans soute la création de nouveaux chemins de conduction pour le lithium mais la part

importante de PVDF-HFP reste limitante pour fonctionner a des régimes supérieurs a C/20.

3.2.3. Influence de la fonctionnalisation du réseau de silice par I'imidazolium
(électrolyte SPE3)

La Figure 2.41 illustre la comparaison des performances en cyclage des trois types
d’électrolytes étudiés tout au long de ce chapitre. La fonctionnalisation du réseau de silice par un
cation imidazolium ne modifie pas le comportement général observé pour les électrolytes de type SPE1
et SPE2 : la capacité mesurée diminue drastiquement mais de facon réversible lorsque le régime de

charge/décharge augmente.
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Figure 2.41 : Influence de I'ajout du liquide ionique sur la cyclabilité des cellules LFP/Li a 80°C a
différents régimes. e(SPE1) = 48 um ; e(SPE2) = 55 um ; e(SPE3) = 72 um

Le phénoméne d’activation déja observé dans le cas de la cellule SPE2 est encore plus marqué
aprés fonctionnalisation du réseau de silice puisque la capacité passe de 0,53 mAh/cm? 3
0,99 mAh/cm? aprés cing cycles a C/20, puis a 1,16 mAh/cm? au bout de dix cycles a ce régime. Aprés
cing cycles a C/10 la capacité atteinte représente 53 % de la capacité maximale de la cellule, puis 7 %
aprés cing cycles a C/5. Le retour a un régime de C/20 permet de récupérer 96 % de la capacité
maximale mesurée. Les performances en cyclage ne sont donc pas améliorées par I'introduction du

liguide ionique dans le réseau de silice.

Ce résultat peut étre expliqué par la non-participation du liquide ionique au mécanisme de
conduction. En effet, en se placant a l'interface entre les domaines hydrophiles de PEO (par lesquels
transite le lithium) et les domaines hydrophobes de PVDF-HFP il ne permet pas d’améliorer la
conductivité et augmente certainement la tortuosité des chemins de conduction. Le phénomene
d’activation observé correspondrait alors a la « construction » des chemins de conduction les plus
efficaces a travers I'électrolyte. Un autre parametre important pouvant jouer sur les performances est
I'interface entre I'électrolyte et le lithium d’une part et celle entre I'électrolyte et le LFP d’autre part.
Nous avons montré que I'ajout du réseau de silice ainsi que du liquide ionique permettaient d’abaisser
la résistance interfaciale avec le lithium mais nous n’avons pas regardé ce qui se passait a I'interface
avec le LFP. De plus, il faudrait essayer d’ouvrir les cellules aprés cyclage et de décoller I'électrolyte

des électrodes afin d’en observer la surface et d’en analyser la composition chimique.
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Les trois systemes d’électrolytes étudiés dans ce chapitre permettent tous de cycler
correctement une cellule LFP/Li a 80°C et a un régime de C/20. Le passage a des régimes plus
élevés conduit a une perte réversible de la capacité. Les meilleures performances sont obtenues
pour les électrolytes contenant un réseau de silice non fonctionnalisé (la capacité tombe a 60 %
de la capacité maximale a C/10 et a 20 % a C/5). Celui-ci permet d’augmenter la conductivité en
créant des chemins de conduction supplémentaires au sein du PEO. La fonctionnalisation du
réseau de silice par le cation imidazolium ne permet pas d’améliorer les performances, ce qui
\confirme I’hypothese d’une localisation a I'interface avec le PVDF-HFP. J

3.3. Mesure du nombre de transport du lithium

3.3.1. Définition du nombre de transport

Le nombre de transport, qui est noté t. ou t., définit la part du courant qui est transportée par
un certain ion dans I'électrolyte. Par exemple, dans le cas d’un électrolyte classique LiPF¢ dissous dans
un solvant organique, une part du courant est transportée par Li* et 'autre par PFs. Généralement, t.
est inférieur a 1. car le lithium est entouré d’une sphére de solvatation bien plus importante que son
anion. Il dépend du ratio de mobilité des ions et est défini selon la relation suivante avec pu la mobilité,
o la conductivité, et D le coefficient d’auto-diffusion :

__ M 0 D,
uy+u-  oy+o-. Dy +D_

ty

Dans une batterie en fonctionnement, le lithium est consommé a I’électrode plus vite qu’il ne
migre sous I'effet du champ électrique. Cela crée un gradient de concentration au sein de I’électrolyte
qui va imposer une diffusion du lithium dans le méme sens que la migration électrique. La formation
de ce gradient de concentration peut ainsi limiter le fonctionnement de la batterie : si la concentration
en lithium devient nulle a la surface d’une électrode, I'augmentation de la résistance ionique provoque

I’arrét de la batterie.

La valeur de t. détermine ainsi la vitesse de formation de ce gradient de concentration et
définit donc le courant maximal de fonctionnement de la batterie. Dans le cas idéal ou t: vaut 1, I'anion

est completement immobile et seul Li* se déplace.

3.3.2. Les différentes méthodes de mesure

3.3.2.1. La méthode de Bruce-Vincent
Cette méthode, publiée en 1987, est surtout utilisée pour mesurer le nombre de transport du
lithium dans les électrolytes solides polymeéres®4B3, Elle repose sur I'hypothése que le sel est

complétement dissocié et que I'électrolyte suit la loi de Nernst-Einstein.

Elle consiste a appliquer une faible différence de potentiel (de I'ordre de la dizaine de mV) aux

bornes d’une cellule symétrique Li/SPE/Li. La force de Coulomb ainsi créée induit un déplacement des
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ions. Les cations Li* peuvent aller d’une électrode a I'autre de fagon continue grace aux réactions
d’oxydation a la cathode et de réduction a I'anode, tandis que les anions sont bloqués aux électrodes.
En conséquence, un gradient de concentration en sel se développe a travers la cellule, ce qui d’apres
la loi de Fick provoque une diffusion des espéeces de facon a égaliser les concentrations. Ces deux
phénomeénes étant antagonistes, un régime permanent finit par s’établir lorsque la migration

électrique des anions est exactement compensée par leur diffusion dans la direction opposée.

Ainsi, a t = 0, toutes les espéces chargées se déplacent et contribuent au courant mesuré,
tandis que dans le régime permanent seul les ions Li* peuvent aller d’'une électrode a I'autre. Il est donc

possible de déterminer t. en utilisant la relation suivante :
I
ty = T

Cependant, les systemes étudiés ne sont généralement pas idéaux et des espéeces peuvent
réagir aux électrodes, ce qui conduit a la formation de couches de passivation qu’il convient de prendre
en compte. L'évolution de I'interface entre I'électrolyte et I'électrode de lithium peut facilement étre
suivie par spectroscopie d’'impédance, il est donc possible de mesurer la résistance de I'interface avant
et aprés polarisation et d’ajouter un facteur correctif a la relation précédente, qui devient alors :

I (AV —IyRyp)
T T AV~ IuRw)

Il est important de garder a I'esprit que cette méthode repose sur I’hypothése d’un systéeme
binaire dilué, ol les différents ions n’interagissent pas entre eux. C'est évidemment rarement le cas
dans les électrolytes étudiés ol la concentration en sel est plutdt de 'ordre de 1 mol/L et ol I'ajout de
liguides ioniques augmente encore la concentration en ions. La formation de paires voire méme de
triplets d’ions va donc fausser le résultat. Le nombre de transport mesuré par la méthode de Bruce
Vincent est donc incorrect dans la plupart des cas et il convient de prendre ses précautions lors de la

comparaison de deux systémes ou méme de deux méthodes de mesurel*®.,

3.3.2.2. Mesure par RMN a gradient de champ pulsé
Cette méthode permet de sonder le mouvement des molécules sur une échelle de temps allant
de la milliseconde a la seconde. La séquence d’'impulsions utilisée a été développée en 1965 par
Stejskal et TannerB”), Elle consiste a appliquer deux impulsions de gradient identiques qui permettent
de détecter la position des noyaux avant et aprés une période de diffusion induite par la séquence

(voir Figure 2.42).
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Figure 2.42 : Séquence d’impulsion de gradient de champ avec écho de spin.

Apres une premiere impulsion de 90°, un gradient de champ est appliqué pendant une durée
6. Cela provoque un déphasage spatial des spins en fonction de leur position suivant I'axe du gradient.
La seconde impulsion de 180° permet de refocaliser au temps T et inverse la précession liée aux
décalages des déplacements chimiques. La seconde impulsion de gradient identique a la premiere
permet d’inverser le codage spatial avant I'enregistrement de I’écho de spin. Le mouvement brownien
des atomes suivant I'axe du gradient se traduit ainsi par un décalage des phases codées et décodées
par les deux impulsions de gradient. Cet effet est mesuré par la décroissance de I'intensité de I'écho

de spin suivant une fonction exponentielle dépendant du coefficient de diffusion.
25 6
E = Eoe—(ygts) (a-3)D

Avec y le rapport gyromagnétique de I'atome suivi, g la force du gradient, 6 sa durée d’application, A

le temps entre les deux impulsions, et D le coefficient de diffusion.

3.3.2.3. La méthode de Newman
Newman et al.38B% ont travaillé sur la détermination de ce nombre de transport dans le cadre
de systéemes concentrés. lls sont arrivés a I’expression suivante, qui ne repose sur aucune hypothése

préalable.

avec

dlnyi)
dlnm

Ne =a 0 (1

c
ou R est la constante des gaz parfaits, T la température, F la constante de Faraday, et c la
concentration de I'électrolyte et o sa conductivité ionique. Le paramétre a est dépendant de la

stcechiométrie du sel et vaut 2 pour les sels monovalents tel que LiTFSI. Le terme (1+d/ny./d/nm) est

un facteur thermodynamique qui permet de prendre en compte I'activité molale du sel et de la
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solution. Il est mesuré en utilisant des cellules de concentration qui sont constituées de deux demi-
piles identiques ou seule la concentration de I'électrolyte differe. Le parameétre Is/lo est mesuré dans
les mémes conditions que pour la méthode de Bruce-Vincent, tandis que D, qui correspond au
coefficient de diffusion du sel, est déterminé électrochimiquement a partir d’expériences de diffusion
restreinte (mesure de la relaxation du potentiel a circuit ouvert apres polarisation de la cellule de Bruce

Vincent).

Cette expression du nombre de transport, plus rigoureuse, nécessite donc la mesure de quatre
parameétres, ce qui augmente grandement les risques d’erreurs expérimentales et explique pourquoi
la communauté scientifique continue de mesurer le nombre de transport du lithium par la méthode

de Bruce Vincent ou par RMN a gradient de champ pulsé.

3.3.3. Résultats

3.3.3.1. Mesures par la méthode de Bruce Vincent
Des piles bouton symétriques Li/SPE/Li ont été montées en boite a gants puis placées dans une
étuve a 80 °C pendant au moins 60 heures de facon a laisser le temps a une interface stable de se
former. Les mesures de spectroscopie d’impédance avant et aprés chronoampérométrie ont été
réalisées dans les mémes conditions que dans la partie 3.1.1. Une différence de potentiel de 10 mV a
été appliquée pendant deux heures et le courant a été mesuré. Un exemple typique de résultat obtenu

est présenté Figure 2.43.
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Figure 2.43 : Chronoampérométrie d’une cellule Li/SPE2/Li a 80 °C— AV = 10 mV. En encart se trouve le
diagramme d’impédance de la cellule avant et apreés la CA.

Les nombres de transport obtenus par cette méthode sont de l'ordre de 0,2 pour les

électrolytes de type SPE1, qui correspondent au mélange de polymére et de sel de lithium dans des
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proportions variables (voir Tableau 2.17). Celui-ci est divisé par deux aprés I'ajout d’une fraction

inorganique et reste aux alentours de 0,1 apres fonctionnalisation par le liquide ionique.

composition

15% LiTFSI

20 % LiTFSI 0,21

25 % LiTFSI 0,18

20 % TEOS 0,08

30 % TEOS 0,06

40 % TEOS 0,10
9TEOS:1RTIL 0,11

Tableau 2.17 : Nombre de transport du lithium mesuré par la méthode de Bruce Vincent.

L'ordre de grandeur de 0,2 mesuré par cette méthode est comparable aux valeurs de la
littérature pour les électrolytes de type PEO-LiX a ces concentrations!'?B6M1401 Shin et al.*! observent
également une diminution du nombre de transport (qui passe de 0,34 a 0,24) lors de I'incorporation
de nanoparticules de silice dans un systeme PEO-LIBETI. L’hypothése communément avancée est que
le lithium interagit fortement avec les groupements —OH de la silice, ce qui ralentit leur diffusion.
L'ajout d’un liquide ionique augmentant fortement la concentration en ions dans I'électrolyte, nous
arrivons aux limites de validité de cette méthode et les valeurs fournies dans la littérature ne sont pas

assez fiables pour permettre une comparaison.

3.3.3.2. Mesure par RMN PFG

Ces mesures ont été effectuées au laboratoire en collaboration avec Frangois Ribot (LCMCP).
Les électrolytes sont roulés et placés dans des tubes RMN de 5 mm scellés en boite a gants. Les
mesures sont effectuées sur un appareil Bruker Avance Ill 300 MHz équipé d’une sonde large bande
haut gradient suivant I'axe Z et d’'une unité de contréle de la température réglée a 77 °C. La diffusion
du lithium et du TFSI" est suivie a I'aide des isotopes “Li et °F. Les séquences d‘impulsion ont été
optimisées afin d’obtenir un signal d’amplitude maximale. Les temps de relaxation T1 ont été mesurés
pour chaque noyau et chaque échantillon a l'aide de séquences d’inversion-récupération afin de
choisir des temps de diffusion A appropriés. La méthode décrite dans la partie 3.3.2.2 est ensuite
appliguée afin de déterminer I'atténuation de I'écho, comme illustré Figure 2.44. Les parameétres
utilisés pour I'acquisition des données sont A =200 ms et § = 4,4 - 5,8 ms pour le ‘Liet A =70 - 100 ms
et & =2 -2,2 ms pour le *F. Pour chaque mesure de diffusion, 32 points sont effectués en faisant varier
I'intensité du gradient suivant Z de facon linéaire entre 22 et 785 G/cm. Les résultats sont rassemblés

dans la Figure 2.44.
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Figure 2.44 : Modélisation de la décroissance du signal du ’Li par une (& gauche) et deux populations
(a droite).

Les courbes obtenues peuvent étre ajustées a 'aide de la méthode des moindres carrés afin
d’obtenir le paramétre D. Un modéle a une population donne un résidu de I'ordre de 102 alors qu’un
modéle a deux populations (une lente avec un coefficient de I'ordre de 1023 m?/s et une rapide avec
un coefficient de diffusion de I'ordre de 102 m?/s) donne un résidu de I'ordre de 10™. Il est logique
d’obtenir un meilleur ajustement en multipliant les parametres mais il est difficile de justifier
I’existence de ces deux populations en |'état des choses. En effet, les proportions entre les populations
varient de 90/10 a 50/50 selon les échantillons et ne sont pas constantes lorsque la mesure est répétée
avec un jeu de parameétres légérement différents. Il faudrait effectuer plus de mesures pour s’assurer
de la réalité physique de ce modeéle, c’est pourquoi les résultats présentés dans le Tableau 2.18 sont
calculés a partir d’un ajustement avec une seule population. Le coefficient de transport du lithium est

calculé pour les trois électrolytes dans I’"hypothése ou seuls Li* et TFSI" sont mobiles.

A (ms) 5 (ms) D(’Li) (m?/s) A (ms) 6 (ms) D(*°F) (m?/s)

85 2 3,7.10%
213 ’
SPE1 200 4,4 8,9.10 70 22 3,8.1012 0,19
90 2 3,0.10%2
113 ’
SPE2 200 4,6 7,2.10 75 22 3,4.1012 0,18
200 5 5,5.10% 100 2 2,4.10"
SPE3 150 5,8 5,6.10%3 85 2,2 2,4.10" 0,19

Tableau 2.18 : Paramétres d’acquisition et coefficient d’autodiffusion obtenus. * Le nombre de
transport du lithium a été calculé a partir des moyennes des coefficients de diffusion lorsqu’ils ont été
mesurés deux fois.

La premiére constatation est que le TFSI" diffuse environ quatre fois plus rapidement que Li*,
quel que soit I'échantillon, ce qui est logique car le cation interagit fortement avec le PEO, son
mouvement est donc plus restreint. De plus, les coefficients de diffusion des deux espéces diminuent
lors de Il'ajout d’une fraction inorganique, ce qui est logique car cela augmente le nombre

d’interactions possibles entre les différents constituants. Le méme effet est observé lors de I'ajout du
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liguide ionique mais il peut étre expliqué de deux fagons. Soit le liquide ionique interagit avec le lithium
et le TFSI et alors ces interactions supplémentaires ralentissent les ions, soit il ne les voit pas car il se
trouve a l'interface avec la phase non conductrice de PVDF-HFP et alors ce ralentissement peut étre
justifié par une augmentation de la tortuosité de la structure. A chaque fois, les coefficients de
diffusion diminuent dans les mémes proportions puisque le nombre de transport du lithium reste

constant a 0,2 environ, contrairement aux résultats donnés par la méthode de Bruce Vincent.

Gorecki et al.™ ont mesuré des coefficients de diffusion d’environ 6.10"2 m?/s et 1.10'1* m?/s
a 80 °C pour Li* et TFSI" respectivement dans un systéme PEO10-LiTFSI. Oradd et al.*?! obtiennent des
valeurs trés proches a 85°C pour des électrolytes similaires, alors que Pesko et al.*® mesurent § 90 °C
un coefficient de I'ordre de 1.10'* m?/s pour le lithium et de 5.10* m?/s pour le TFSI. La diffusion des
espéces chargées est donc ralentie dans nos systémes, et méme si les nombres de transport du lithium
sont aussi de l'ordre de 0,2, cela peut expliquer la chute de performance observée lors de
I’augmentation du régime de cyclage de C/10 et C/5. L'incorporation et I'immobilisation du liquide
ionique ne permettent pas d’augmenter le nombre de transport du lithium comme espéré mais ce

dernier ne diminue pas non plus, ce qui est un point positif.

ﬁs mesures par la méthode de Bruce Vincent donnent des nombres de transport du Iithium
de l'ordre de 0,2 pour le mélange de PEO/PVDF-HFP-LITFSI, ce qui correspond aux valeurs
trouvées dans la littérature. L'incorporation d’un réseau de silice semble faire diminuer ce
nombre en raison des interactions entre les fonctions —OH et le lithium.

Les mesures par RMN-PFG permettent de déterminer les coefficients de diffusion des ions Li
et TFSI,, qui sont respectivement de 'ordre de 9.10™2 m?/s et 4.10'2 m?/s pour le systéme le
plus simple étudié ici. Ces valeurs sont considérablement inférieures a celles observées pour
les électrolytes de type PEO-LITFSI dans la littérature, ce qui signifie que malgré un nombre de
transport du lithium comparable, la diffusion est ralentie dans nos systémes, sans doute a
cause de la microstructure imposée par la présence de la phase de PVDF-HFP non conductrice.
Cela pourrait expliquer les difficultés de cyclage observées a des régimes modérés de C/10.
L'ajout d’un réseau de silice ralentit encore la diffusion des especes chargées, sans doute a
cause de la multiplication des interactions. La fonctionnalisation de ce réseau par le liquide
ionique a également un impact négatif sur les coefficients de diffusion, ce qui peut étre causé
par une augmentation des interactions tout comme une plus grande tortuosité du réseau. Le
nombre de transport calculé a partir de ces coefficients reste cependant constant, ce qui
montre aue Li* et TFSI" sont ralentis de la méme facon.

+
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4. Conclusion

Trois types d’électrolytes solides préparés par coulée-évaporation ont été comparés au cours
de ce chapitre. Le premier est constitué du mélange de PEO et de PVDF-HFP a masse égale avec du
LiTFSI en proportion en variable. Dans le second type d’électrolyte, une quantité variable de TEOS est
introduite en présence d’un catalyseur acide afin de former in situ un réseau inorganique par voie sol-
gel. Des cartographies élémentaires EDX permettent de vérifier ’'homogénéité de la répartition des
différents éléments. Dans le dernier type d’électrolyte, un liquide ionique possédant une fonction
éthoxysilane et synthétisé par voie micro-ondes est introduit dans I'électrolyte dans le but

d’immobiliser le cation imidazolium sur le réseau de silice.

Les mesures de DSC et de DMA montrent que I'ajout de LiTFSI permet a lui seul de supprimer
la cristallinité du PEO. L’introduction du réseau inorganique et sa fonctionnalisation par le cation
imidazolium réduisent la mobilité des chaines de PEO en multipliant les interactions. Elles n’ont pas
non plus d’influence majeure sur les propriétés mécaniques de I’électrolyte, qui sont principalement
assurées par le PVDF-HFP. Avant fonctionnalisation, le module d’Young des membranes est ainsi de
I’ordre de 30 MPa a 30°C et de 10 MPa a 80°C. Les électrolytes ont un comportement ductile et peuvent
supporter de trés grandes élongations. La conductivité ionique, qui est mesurée par spectroscopie
d’'impédance, dépend fortement de la température. En-dessous de 60°C, qui est la température de
fusion du PEQ, la conductivité est basse (inférieure a 10 S/cm) est le déplacement des ions lithium est
difficile (I'énergie d’activation calculée a partir de la loi d’Arrhénius est de I'ordre de 1,5 eV). Au-dessus
de cette température le déplacement du lithium est facilité (I'énergie d’activation est plutét de I'ordre
de 0,4 eV) et la conductivité atteint des valeurs de I'ordre de 10* S/cm a 80°C. Ces valeurs sont
néanmoins un ordre de grandeur en-dessous de celles présentées dans la littérature. Cela peut
s’expliquer par la présence du PVDF-HFP, qui permet d’améliorer les propriétés mécaniques de
I’électrolyte mais ne participe pas a la conduction du lithium. L'introduction du réseau inorganique est
surtout bénéfique a basse température alors que la fonctionnalisation par I'imidazolium n’a pas d’effet
significatif. Plusieurs indices laissent penser que I'imidazolium-TFSl interagit avec le PVDF-HFP : sa non-
participation a la conduction du lithium donc, mais aussi I'affaiblissement des propriétés mécaniques
consécutif a son introduction. En effet, I'électrolyte passe alors d’un comportement ductile a un

comportement fragile, ce qui laisse penser qu’il perturbe I'organisation du PVDF-HFP.

Le suivi au cours du temps de l'interface entre les différents types d’électrolyte et le lithium
par spectroscopie d'impédance a permis de mettre en évidence l'effet bénéfique du réseau
inorganique et de sa fonctionnalisation. La fenétre de stabilité électrochimique des électrolytes

s’étendant jusque 5 V vs Li/Li*, des mesures galvanométriques ont été réalisées sur des cellules LFP/Li
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a 80°C. Les trois types d’électrolyte permettent de cycler correctement a un régime de
charge/décharge de C/20 mais le passage a un régime de C/10 entraine une perte (réversible) de
capacité. Cette perte est minimale (elle représente tout de méme 40 % de la capacité mesurée a C/20)
pour I'électrolyte contenant le réseau de silice non fonctionnalisée. L'absence d’amélioration des
performances aprés ajout du liquide ionique est un indice supplémentaire sur linteraction de
I'imidazolium TFSI avec le PVDF-HFP, qui ne participe pas a la conduction. La mesure des coefficients
de diffusion par RMN-PFG montre que la diffusion du lithium et du TFSI est un ordre de grandeur plus
lente que dans les systemes PEO-LITFSI présentés dans la littérature, malgré des nombres de transport

du lithium comparables (autour de 0,2).

Il reste un certain nombre de mesures a faire afin de mieux comprendre nos systemes. Il
faudrait mieux caractériser sa microstructure en faisant des mesures de SAXS ou de TEM couplé a
I’EDX. Les mesures de RMN du solide sur le proton, le carbone, et le lithium semblent apporter des
informations intéressantes sur les systémes les plus simples, il faudrait donc étudier I'influence de
I'ajout du réseau inorganique et de sa fonctionnalisation. L'étude de la croissance de dendrites a
travers I'électrolyte pourrait étre reliée a la mesure des propriétés mécaniques des électrolytes, ainsi
gu’a leur conductivité et aux coefficients de diffusion. La caractérisation des interfaces entre

I’électrolyte et les électrodes semble aussi nécessaire.

La premiére chose a faire pour améliorer notre systeme serait de diminuer la part de PVDF-
HFP afin d’augmenter la proportion conductrice de lithium dans I'électrolyte. Il faudrait également
remplacer I'imidazolium TFSI par un autre liquide ionique, moins susceptible d’interagir avec le PVDF-
HFP. Enfin, la préparation d’électrodes en utilisant directement notre électrolyte comme liant
permettrait sans doute d’améliorer les performances en galvanométrie. Nous avons cependant décidé

de plutot nous intéresser a I'influence de la microstructure sur les propriétés de I'électrolyte.
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1. Introduction et objectifs

Dans ce chapitre nous allons étudier I'influence de I'introduction d’une micro-structuration sur
les propriétés de notre électrolyte solide. Pour ce faire, I'extrusion électro-assistée est une technique
de choix : elle permet en effet de créer des membranes extrémement poreuses constituées de fibres
nanométriques. Cette architecture particuliere peut étre mise a profit de deux facons. La fibre peut
tout simplement étre utilisée comme support de conduction du lithium : des exemples dans la
littérature montrent qu’une formulation électrofilée posséde de meilleures propriétés de conduction
gue la méme formulation préparée par coulée-évaporation (voir partie 2.1.2). L’autre solution est de
se servir du tapis de fibres préparé par extrusion électro-assistée comme renfort mécanique et de
remplir la porosité par un matériau conducteur du lithium, ce qui permet de découpler ces deux

propriétés.

Les deux approches ont été évaluées dans le cadre de ce travail de thése. L'objectif était
d’améliorer les performances des électrolytes préparés par coulée-évaporation et étudié dans le
chapitre précédent en introduisant une microstructuration. Des premiers essais d’électrofilage de
fibres composées de poly(oxyde d’éthylene) (PEO), de poly(fluorure de vinylidéne-co-
hexafluoropropyléne) (PVDF-HFP), et de LiTFSI ont été réalisés mais les nombreux paramétres
introduits par la complexité de la formulation (voir partie 2.4.1) nous ont poussé a abandonner cette
piste pour se concentrer sur la préparation d’un squelette électrospinné et imprégné d’un mélange

conducteur.

Nous nous sommes inspirés des travaux sur les piles a combustible a membrane échangeuse
de protons de Dos Santos et al.! au sein du laboratoire afin de concevoir un électrolyte novateur. La
combinaison de I’électrospinning et de la chimie sol-gel a permis de développer une membrane
hybride possédant des propriétés de conduction protonique similaires a celle du Nafion, qui est la
référence dans le domaine. Les fibres, basées sur un mélange de PVDF-HFP et de silice fonctionnalisée

par des groupements —SOszH, présentent une nanostructuration qui facilite le transport du proton.
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Silica Domains
onto fiber

100 nm Silica Domaingn
In fiber

Figure 3.1 : lllustration de I'alternance entre les domaines de polymére et de silice sur une fibre
électrospinnée. Reproduit de Dos Santos et al.!

L’objectif ici est donc de reproduire cette alternance de domaines de polymeére et de silice afin
de créer des chemins de conduction privilégiés pour le lithium le long des fibres. La porosité, qui est
remplie par de I'eau dans les piles a combustible, sera ici comblée par un mélange de PEO et de LiTFSI.
En effet, la silice ayant des interactions avec le PEO, cela peut perturber sa cristallisation et « libérer »
le lithium. Plutdét que de fonctionnaliser les domaines de silice avec des groupements —SOsLi réservoir
de lithium, qui sont connus pour leur trop faible dissociation, nous avons choisi de réutiliser les
groupements « imidazolium » (les liquides ioniques dont la synthése a été présentée dans le Chapitre
2) afin d’augmenter la conductivité de I’électrolyte. De la méme facon que dans le chapitre précédent,
les électrolytes solides ainsi obtenus seront étudiés d’un point de vue physique, structural, et

électrochimique.
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2. Préparation de I’électrolyte solide

2.1. Intéréts de I'électrospinning dans le domaine de I'énergie

2.1.1. Pour les électrodes

L'électrospinning, également appelé extrusion électro-assistée, est une technique de
production de fibres nanométriques. Elle est I'objet d’un intérét grandissant depuis les vingt dernieres
années en raison de son énorme potentiel. En effet, elle donne la possibilité de produire une grande
variété de fibres polyméres, inorganiques, ou encore hybrides, tout en controlant leur diameétre ainsi
que leur géométrie® (fibre simple, coeur-coquille, co-electrospinning, arrangement 3D aléatoire,
alignement suivant une direction). Ces matériaux sont principalement utilisés dans les domaines de la

filtration, de la catalyse, du textile, du biomédical®, ainsi que dans I’énergiel®.

Le passage aux dimensions nanométriques dans les matériaux d’électrode a en effet de
nombreux avantages. En réduisant la longueur de diffusion du lithium et de I’électron dans le matériau
actif et en augmentant la surface spécifique de contact entre I'électrolyte et I'électrode, il est possible
d’améliorer les régimes de charge et de décharge et donc la puissance de la batterie. De nombreux
challenges (difficultés de synthése, faible densité volumétrique ...) accompagnent ce changement
d’échelle et [Iélectrospinning est un moyen relativement simple d’obtenir des électrodes

nanostructurées avec une bonne percolation de charge.

La possibilité de protéger le matériau actif en utilisant une géométrie de fibre coeur-coquille
est particulierement intéressante dans I'optique d’empécher la dissolution du cobalt dans les
électrodes LCO par exemplel®l. Cette méme géométrie permet également de grandement améliorer le
régime de charge d’électrodes de LFP. Zhu et al.[? ont ainsi synthétisé des fibres de LFP
monocristallines de 100 nm de diamétre recouvertes d’une couche de carbone de 2 a5 nm d’épaisseur
grace a un simple traitement thermique. L'architecture particuliére de I'électrode permet d’assurer
une bonne conductivité au sein de I'ensemble du matériau, ce qui explique des performances
électrochimiques supérieures a celles du LFP commercial, surtout a haut régime. Le matériau
électrospinné avec 10 % de noir de carbone atteint 93 mAh/g a 10C contre a peine 10 mAh/g pour le

matériau commercial mélangé a la méme quantité de noir de carbone.
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Figure 3.2 : Clichés MET (gauche) et MET haute résolution (milieu) des fibres cceur-coquille (core-shell)
de LCO calcinées. Comparaison des performances en cyclage des fibres de LCO simples et des fibres
cceur coquille (régime non précisé). Reproduit de Gu et al.'®

Concernant les matériaux d’électrode négative, la microstructure particuliere des tapis de
fibres produits par électrospinning est un atout qui permet d’améliorer les performances en puissance
d’électrodes de carbone. Kim et al.'® ont développé des électrodes de carbone a partir de fibres de
polyacrylonitrile (PAN) carbonisées a 1000°C présentant une capacité réversible de 350 mAh/g a un
courant de 100 mA/g (contre 150 mAh/g pour le graphite au méme régime). Il est également possible
de disperser des nanoparticules de silicium au sein de ces fibres de carbone afin d’améliorer la capacité
de I’électrode tout en assurant un bon contact entre les matériaux malgré le changement de volume

important des particules lors de la charge/décharge (voir Figure 3.3).
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Figure 3.3 : Clichés MEB (gauche) et MET (milieu) de nanofibres composites Si@C. Performances en
cyclage & 50 mA/qg (droite). Reproduit de Choi et al.”®!

La grande porosité obtenue par le procédé d’électrospinning peut poser probléme en termes
de densité volumique. Il est donc important de réussir a limiter au maximum ce volume mort sans

impacter les performances, ce qui peut étre fait par pressage par exemple.

2.1.2. Pour les électrolytes et les séparateurs

Les atouts de I"électrospinning sont également utilisables dans le domaine des séparateurs
comme nous avons pu le voir rapidement dans le Chapitre 1. Les membranes obtenues ont
généralement une meilleure rétention de I'électrolyte ainsi que de meilleures propriétés mécaniques
que les séparateurs obtenus par d’autres techniques de mise en forme. Ceux-ci seront traités plus en

détail dans le Chapitre 4. L’élaboration d’électrolytes solides par cette technique est moins courante.
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Plusieurs équipes ont travaillé sur I'électrofilage de fibres de PEO mélangées a de la cellulose”, & des
plastifiants comme le carbonate de propylénel* ou le succinonitrile!?, ou des charges inorganiques
comme le TiO,!*3 ou ZnOM, Toutes ces membranes ont des propriétés similaires a celles décrites dans

le paragraphe suivant.

Freitag et al.* ont électrospinné des membranes PEO/SN/LiBF4 (SN = succinonitrile) avec un
ratio molaire de 36/8/1 (voir Figure 3.4 A et B). Ces électrolytes atteignent une conductivité de I'ordre
de 2.10* S/cm a température ambiante, ce qui est un & deux ordres de grandeur au-dessus des
systémes de type PEQ/LiX préparés par coulée-évaporation (voir Figure 3.4D). Des mesures de RMN
du solide sur la largeur & mi-hauteur des pics du ’Li et du *°F en fonction de la température montrent
gue la mobilité des especes ioniques est meilleure pour les compositions électrospinnées que pour

celles obtenues par coulée-évaporation (voir Figure 3.4C).
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Figure 3.4 : (A) Photo d’'une membrane obtenue par extrusion électro-assistée ou membrane
« électrospinnée ». (B) Cliché MEB d’une membrane électrospinnée. (C) Influence de la température sur
la largeur & mi-hauteur des pics relatifs au ’Li et *°F en RMN en statique. Le décalage de la transition
vers les basses températures pour les membranes électrospinnées et contenant du SN sont
caractéristiques d’une mobilité ionique accrue. sc = solvent casted, es = electrospun. (D) Variation de la
conductivité jonique en fonction de la température. Les rapports indiqués dans la légende
correspondent au rapport molaire PEO:SN:LiClO4. Reproduit de Freitag et al.
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Cependant, les auteurs montrent également que lorsque leurs électrolytes sont pressés (ce qui
permet de diminuer la porosité non utilisée de I’électrolyte), leur conductivité diminue. lls ne donnent
aucune propriété mécanique et toutes les caractérisations sont effectuées en-dessous de 60°C, ce qui
laisse penser que la géométrie particuliere obtenue par extrusion électro-assistée est perdue au-
dessus de cette température. De plus, aucune donnée de cyclage en batterie n’est fournie hormis
quelques voltamétries cycliques sur des cellules symétriques Li/Li. Enfin, en I'absence de SN, qui joue
le rdle d’agent plastifiant, la conductivité des membranes « électrospinnées » ne dépasse pas 10°S/cm
a température ambiante et les courants mesurés sur les courbes de voltamétrie cyclique obtenues a

partir de cellules symétriques sont extrémement faibles.

Quelques travaux ont également été effectués sur la préparation de matrices électrospinnées
et imprégnées par un mélange conducteur. Gao et al.'® ont préparé un squelette de polyuréthane
thermoplastique (TPU) et I'ont imprégné d’un mélange de PEO (M, = 500 000), de nanoparticules de
silice (8 nm de diamétre), et de LiTFSI (voir Figure 3.5). L’électrolyte contenant 5 % en masse de silice
et 20 % en masse de LiTFSI atteint une conductivité de 6,1.10* S/cm a 60°C et la batterie LFP/Li
intégrant cette électrode atteint des capacités de 152 mAh/g et de 121 mAh/g a des régimes de C/5 et

de 1C respectivement.
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Figure 3.5 : Images MEB de la section transverse de la membrane électrospinnée de TPU avant (A) et
aprés (B) imprégnation par le mélange PEQO/SiO,/LiTFSI. (C) Cyclage a différents régimes ¢ 60°C de
cellules LFP/Li fabriquées a partir d’électrolytes imprégnés d’un mélange PEO/SiO,/LiTFSI oli la quantité
de silice varie entre 1 et 10 % en masse.

2.2. Principe de I'extrusion électro-assistée
Cette technique repose sur I'application d’'un champ électrique sur une goutte de solution
polymeére. Les charges de surface ainsi produites subissent alors une répulsion électrostatique, qui,
associée a la force de Coulomb créée par le champ électrique, provoquent la déformation de la goutte
en une forme caractéristique appelée cone de Taylor (voir Figure 3.6). Lorsque ces forces sont

suffisamment grandes pour vaincre la tension de surface de la solution polymére, un jet est expulsé de
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la goutte. Tout au long de son vol, ce jet s’affine en raison de I'évaporation du solvant et finit par

devenir une fine fibre solide qui se dépose ensuite sur le collecteur mis a la masse.
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convectif
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Extrusion de la Transition liquide-
solution i solide

Haute tension

=1kV/cm

Robert Lamberts - The New Zealand Institute
for Plant and Food Research Ltd

Image SEM-FEG de fibres électrospinnées

Figure 3.6 : Schéma du principe de fonctionnement de I’électrospinning, reproduit avec la permission
de Jérémie-Luc Sanchez (LCMCP).

Un montage classique d’électrospinning est relativement simple : il consiste en une seringue
placée sur un pousse-seringue afin de controler le débit de solution polymere, d’une aiguille ou d’une

buse reliée a un générateur de haute tension, et d’un collecteur relié a la masse.

2.3.Influence des différents parametres

De nombreux parametres ont une influence sur le diameétre et I'aspect des fibres obtenues. En

VOicCi une revue succincte.
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2.3.1. Latension appliquée

L’application d’une tension sur 'aiguille métallique contenant la solution polymére provoque
la déformation de la goutte sphérique en un céne de Taylor. Lorsque la tension critique est atteinte, la
solution polymere est alors éjectée sous la forme d’un jet fin. Cette tension critique, qui est de 'ordre
de la dizaine de kilovolts, dépend entre autres de la viscosité de la solution ainsi que de sa conductivité.
Lorsque la tension appliquée est trop grande, la vitesse d’éjection de la solution dépasse le débit de la
seringue, ce qui provoque des discontinuités dans le jet et conduit a la formation de défauts sous forme

de chapelets sur la fibre, voire de spray.

Figure 3.7 : Déformation d’une goutte en sortie de buse sous I'effet de I'augmentation du champ
électrique!*”),

2.3.2. Le débit

Une augmentation du débit conduit a la formation de fibres ayant un diamétre plus élevé
comme le montrent Megelski et al. dans le cas de solution de PS dans le THF*¥l, Un débit trop grand
conduit néanmoins a la formation de défauts (voir Figure 3.8) a cause de la difficulté d’évaporation du
solvant, ainsi qu’a I'éjection de gouttelettes non extrudées. Le débit et la tension sont directement
liés : plus le débit est élevé, plus la tension nécessaire pour « électrospinner » la solution est grande.

Les débits utilisés sont généralement de I'ordre de quelques dizaines de microlitres par minute.

10 jm

Figure 3.8 : Exemples de défauts sur des fibres de PS : fibre en chapelet de perles (gauche) et fibre en
ruban (droite)™*,
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2.3.3. La solution

Différents parametres de la solution sont a prendre en compte : le solvant utilisé, la
concentration en polymere, ou encore la conductivité de la solution ont une importance capitale. Le
polymeére doit tout d’abord étre parfaitement soluble dans le solvant choisi. De plus celui-ci doit étre
suffisamment volatile pour permettre a la fibre de sécher durant son trajet entre l'aiguille et le
collecteur, mais pas trop pour éviter que la goutte ne seche dés la sortie de la buse. Le solvant doit
également avoir une perméabilité relative élevée afin de permettre la création de charges de surface.
Jarusuwannapoom et al.**! ont électrospinné du polystyréne (PS) en mettant en oeuvre 18 solvants
différents. Des résultats satisfaisants n’ont été obtenus que pour cing solvants, mettant en évidence

I'importance des parametres cités précédemment.

La viscosité de la solution est quant a elle principalement liée a la concentration en polymere.
Lorsque celle-ci est trop faible, il est compliqué de former des fibres car il n'y a pas assez
d’enchevétrements entre les chaines polyméres pour assurer une cohésion sur une longue distance!?..
A linverse, une concentration trop grande ne permet pas a la solution de s’écouler et bloque
I’extrusion de fibres. Il existe donc une plage de concentration pour laquelle I'extrusion est possible et
ou une augmentation de la concentration du polymeére en solution permet d’obtenir des fibres plus

grosses (voir Figure 3.9). Comme la concentration, la longueur des chaines polyméres influence les

propriétés rhéologiques de la solution: plus le polymeére utilisé est long, plus la solution est visqueuse.

1835 cP

Figure 3.9 : Evolution de la morphologie de fibres de PEO en fonction de la viscosité de la solution. Le
champ électrique est de 0,7 kV/cm. Adapté de Fong et al.!?!

Une solution de conductivité nulle est impossible a électrospinner. En effet, I'absence de
charges de surface ne permet pas la formation du céne de Taylor. Dans ce cas, I'ajout d’un sel a la
solution permet la formation du cdne. Les fibres obtenues sont plus petites. Fong et al.? ont ainsi
montré qu’en ajoutant du NaCl a une solution de PEO dans I’eau, il était possible de réduire les défauts
et de diviser le diametre des fibres par 2,5. Cependant, une trop grande quantité de sel en solution

« écrante » le champ électrique appliqué et empéche la goutte de se déformer.
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2.3.4. Ladistance entre la buse et le collecteur

Cette distance est un parametre critique car elle joue sur le champ électrique appliqué ainsi
que sur le temps de vol, et donc de séchage de la fibre. Elle est spécifique a chaque systéme et est
généralement de I'ordre de la dizaine de centimétres. Généralement, le collecteur est placé le plus loin
possible afin de s’assurer que les fibres obtenues sont seches et homogenes. Il est rapproché dans

certain cas pour éviter la mise en ceuvre d’une trop grande tension au niveau de la buse.

2.3.5. L'humidité relative

L’humidité présente dans I'atmosphére a une influence sur le diamétre et la morphologie des
fibres car elle joue un rdle dans I’évaporation du solvant. Pelipenko et al.?? ont ainsi montré qu’une
augmentation de I'humidité relative permettait de diminuer le diamétre des fibres obtenues dans le
cadre de I'extrusion de solutions de PVA dans I'eau (667 nm pour 4 % RH a 161 nm pour 60 % RH) et
de PEO dans I'acide acétique (252 nm pour 4 % RH a 130 nm pour 40 % RH).

2.3.6. Le type de collecteur utilisé

Il existe une grande variété de géométrie de collecteur : il est possible de récupérer les fibres
électrospinnées sur des cadres, des cibles fixes, des cyclindres rotatifs, ou encore des disques.
L'important est que le collecteur soit a un potentiel inférieur a celui de la buse. Il peut étre relié a la
masse ou fixé a un potentiel opposé, ce qui permet de focaliser le dép6t. L'utilisation d’un support
rotatif permet de faciliter I’extrusion en ajoutant une force d’enroulement des fibres et peut méme

permettre leur alignement lorsque la vitesse de rotation est suffisamment élevée.

Figure 3.10 : Exemple d’alignements de fibres obtenus en utilisant des collecteurs a deux et quatre
électrodes. Reproduit de Li et al.?!

2.4. Montage d’électrospinning et parametres expérimentaux

2.4.1. Le montage
Les expériences d’électrospinning réalisées par la suite ont été faites sur un appareil de marque
Electrospinz relié a un générateur haute tension. La tension est appliquée sur une aiguille métallique

non biseautée de 0,75 mm de diamétre. Le débit est régulé a I’aide d’un pousse-seringue Fischerbrand.
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L'appareil et le collecteur sont isolés dans une boite afin de pouvoir contréler I’humidité. Celle-ci est
régulée al'aide d’un flux continu d’air comprimé et est mesurée a I'aide d’'un hygrometre. Le collecteur

consiste en un rouleau recouvert d’aluminium et de papier sulfurisé relié a la masse.

Figure 3.11 : Photo du montage d’électrospinning utilisé au laboratoire.

Les premiers essais d’électrospinning ont été réalisés sur des solutions correspondant aux
électrolytes SPE1 du chapitre 2 (PVDF-HFP et PEO a 50/50 en masse et 15 % de LiTFSI en masse).
Cependant, cette solution s’est révélée étre impossible a extruder a cause de la trop grande quantité
de sel présente (voir 2.3.3). Une solution alternative consiste a électrospinner un squelette puis a
I'imprégner avec un polymere conducteur du lithium afin de découpler les propriétés de transport du

lithium des propriétés mécaniques de la membrane.

2.4.2. Réalisation d’'une membrane hybride PVDF-HFP/silice

Au vu de I'étude effectuée précédemment et de I'expertise de I’équipe dans le domaine de
I’électrospinning, le PVDF-HFP a été choisi pour former le squelette mécanique de la membrane.
L’hydrophobie prononcée de ce polymere fluoré est cependant un frein a son imprégnation par une
solution hydrophile. L’inclusion de domaines de silice dans la fibre permet de rendre la membrane
hydrophile comme I'a montré Leslie Dos Santos au cours de sa thése au laboratoire. Ces domaines de

silice sont formés in situ par voie sol-gel.

La solution utilisée pour I'électrospinning est préparée de la fagon suivante. Le PVDF-HFP est
dissous a hauteur de 10 % en masse dans du diméthylformamide puis la solution est placée sous
agitation a chaud pendant une nuit afin d’obtenir un mélange homogéne. Le précurseur de silice est
ensuite ajouté a hauteur de 30 % en masse séche, ainsi qu’une quantité catalytique de HCl 3 0,1 mol/L.
La solution est ensuite placée sous agitation a 60°C pendant trois heures afin de pré-hydrolyser le

systeme.
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Composition Parameétres

DMF 6,3g Débit 0,02 mL/min
PVDF-HFP 0,78 Tension 26 kV
TEOS 03¢g Vitesse du rouleau 450 rpm
HCI 100 pL a 0,1 mol/L Distance buse collecteur 15cm
Humidité <a10% RH

Tableau 3.1 : Composition de la solution et résumé des paramétres utilisés pour I'obtention de
membranes PVDF-HFP/silice par électrospinning.

La solution est ensuite transférée dans une seringue placée sur un pousse-seringue. Le débit
est fixé a 0,02 mL/min et la tension a 26 kV de fagon a obtenir un cone de Taylor stable. Les fibres ainsi
extrudées sont récupérées sur un collecteur rotatif (v, = 450 rpm) recouvert de papier sulfurisé.
L'utilisation de ce dernier a la place de I'aluminium permet de décoller plus facilement la membrane.
Le rouleau, qui est placé a une distance de 15 cm de la buse, n’est dans notre cas pas utilisé pour
aligner les fibres mais pour faciliter leur extrusion : il permet de « tirer » les fibres a la sortie de la buse.
Un flux d’air sec est maintenu dans la boite contenant le montage afin de maintenir I’'humidité relative
en-dessous de 10 %. Un volume de 2,5 mL est extrudé, ce qui donne une membrane d’environ 12 cm
de long pour 8 cm de large, avec une épaisseur variant entre 30 et 150 um, le dép6t ne se faisant pas
uniformément sur toute la longueur. La membrane est ensuite séchée a 80°C pendant une nuit afin
d’évaporer le solvant résiduel et de finaliser la condensation du réseau de silice. Le tapis de fibre

obtenu est décrit Figure 3.12.
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Figure 3.12 : (A) et (B) Clichés MEB a différents grossissements et photo d’une membrane PVDF-
HFP/silice avec un rapport massique 70/30 d’environ 50 um d’épaisseur. (C) Histogramme de la
répartition du diamétre des fibres mesurées sur un échantillon de 50 fibres sur ImagelJ. Diamétre
moyen : 75 nm + 25 nm.

2.4.3. Réalisation d’'une membrane hybride PVDF-HFP/silice fonctionnalisée

Ces membranes PVDF-HFP/silice ont également été fonctionnalisées a I'aide du liquide ionique
dont la synthése par voie micro-ondes est décrite dans le Chapitre 2. L'objectif est ici de renforcer le
caractére hydrophile du squelette électrospinné afin d’obtenir une meilleure imprégnation par la
solution conductrice de lithium. La solution est préparée de la méme fagon que dans la partie
précédente, un équivalent sur dix du précurseur de silice TEOS étant simplement remplacé par le

liquide ionique possédant une fonction éthoxy silane (voir Tableau 3.2).

Composition Parameétres

DMF 6,3g Débit 0,01 mL/min
PVDF-HFP 0,7g Tension 28 kV
TEOS 270 mg Vitesse du rouleau 450 rpm
II-Si(OEt)s 82 mg Distance buse collecteur 15cm
HCI 100 uL a 0,1 mol/L Humidité <a1l0% RH

Tableau 3.2 : Composition de la solution et résumé des paramétres utilisés pour I'obtention de
membranes PVDF-HFP/silice fonctionnalisée par électrospinning.
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L’extrusion de la solution contenant le liquide ionique est Iégerement plus difficile : il est
nécessaire de diminuer le débit a 0,01 mL/min et d’augmenter la tension a 28 kV afin d’obtenir un céne
de Taylor stable. Cela est di a 'augmentation de la quantité de charges en solution qui écrantent le
champ électrique appliqué. Macroscopiquement, les membranes obtenues ont un aspect identique
aux membranes PVDF-HFP/silice décrites précédemment. Les observations en microscopie
électronique a balayage montrent cependant la présence de défauts plus nombreux (gouttes non
électrospinnées, grosses fibres ...). De trés petites fibres (de diamétre inférieur a 40 nm), qui n’étaient
pas présentes sur les membranes PVDF-HFP/silice, font également leur apparition entre les fibres
principales (voir Figure 3.13B). Dans la suite de ce chapitre, les membrane PVDF-HFP/silice
électrospinnées seront désignées par « ES » et les membranes PVDF-HFP/silice fonctionnalisée le

seront par « ES-f ».
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Figure 3.13: (A) et (B) Clichés MEB a différents grossissements et photo d’une membrane PVDF-
HFP/silice fonctionnalisée d’environ 80 um d’épaisseur. (C) Histogramme de la répartition du diamétre
des fibres mesurées sur un échantillon de 50 fibres sur Imagel. Diamétre moyen : 73 nm + 33 nm.

La présence des groupements imidazolium-TFSI a été vérifiée par analyse infrarouge (voir
Figure 3.14). Les bandes d’absorption caractéristiques du cycle imidazolium ainsi que du contre-ion
TFSI sont ainsi mises en évidence sur le spectre de la membrane ES-f. Les bandes intenses observées a

840, 875, 1070, 1170, et 1400 cm™ sont attribuables au PVDF-HFP?Y. Les bandes correspondant au
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réseau de silice se superposent a ces bandes intenses. La condensation du réseau ne pourra donc étre

vérifiée que par RMN du silicium.
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Figure 3.14 : Spectres FTIR des membranes ES (en rouge) et ES-f (en bleu) entre 550 cm™ et 1800 cm™.

La porosité des membranes obtenues est évaluée par imprégnation avec du n-butanol®®. Des
disques de 16 mm de diametre sont découpés, pesés, et leur épaisseur est mesurée. lls sont ensuite
trempés dans le n-butanol pendant deux heures puis sont a nouveau pesés. La porosité P est calculée

a partir de I'expression suivante :

MpuoH
p= VBuOH _ /pBuOH

1% ~ Mpyon Mmembrane
tot /pBuOH + /pmembrane

avec Veyon, Meuon, Peuon respectivement le volume, la masse, et la densité de n-butanol absorbé,
Mmembrane €t Pmembrane 1@ Masse de I’échantillon et la densité des fibres électrospinnées. La densité du n-
butanol est de 0,81 a 25°C. Celle des fibres électrospinnées a été estimée en faisant une moyenne
pondérée en masse de la densité du PVDF-HFP, qui est de 1,78 a 25°C, et de celle de la silice, qui est

de 2,65. On obtient ainsi une densité des fibres de 2,04. Les résultats obtenus sont les suivants.

Epaisseur (um) 49 48 49
mo (mMg) 3,8 3,9 3,8
m; (mg) 14,8 14,4 14,7
P (%) 88 87 88
Tableau 3.3 : Evaluation de la porosité des membranes PVDF-HFP/silice électrospinnées. mo est la
masse de la membrane avant imprégnation, m; est la masse aprés imprégnation par le n-butanol.
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La porosité dépendant uniquement de facteurs géométriques, nous pouvons comparer cette
mesure avec d’autres techniques appliquées sur d’autres types de membranes électrospinnées au
laboratoire. Cette porosité de 90 % environ est cohérente avec des mesures de porosimétrie mercure
effectuées sur des membranes de PAN graphitisées. Ce grand volume vide n’étant pas utile pour la

conduction du lithium, nous allons le remplir avec un mélange de PEO et de LiTFSI.

Des membranes hybrides PVDF-HFP/silice ont été obtenues par électrospinning. Le liquide ionique
possédant une fonction éthoxysilane a été inclus dans la formulation afin de fonctionnaliser la
silice avec des cations imidazoliums. Les fibres obtenues ont un diamétre moyen de 75 nm et la
porosité inter-fibre est évaluée a 90 % environ.

2.5. Imprégnation par la solution de PEO

Les membranes électrospinnées sont imprégnées par une solution de PEO/LITFSI dans I'eau.
Le PEO utilisé ici a un poids moléculaire de 20 000 g/mol, ce qui est un ordre de grandeur inférieur au
PEO utilisé dans le Chapitre 2. La diminution de la longueur des chaines permet d’obtenir une solution
moins visqueuse, ce qui facilite I'imprégnation. Teran et al.!*® ont montré que dans |’état amorphe (au-
dessus de 60°C), la longueur des chaines n’avait quasiment pas d’influence sur la conductivité ionique
des systémes P(EO)1,/LiTFSI pour des poids moléculaires supérieurs a 1000 g/mol environ. A basse
température, les chaines courtes ont une plus grande mobilité et les taux de cristallinité des polyméres

a faible poids moléculaire sont donc plus faibles (le PEO 400 g/mol est d’ailleurs liquide).

La solution de PEO est composée de 3 g de PEO 20k et de 1 g de LiTFSI dissous dans 1 g d’eau,
ce qui représente un rapport [EO]/Li de 20 environ. Elle est laissée sous agitation a 60°C pendant une
nuit afin d’obtenir une solution homogene. Les membranes électrospinnées sont ensuite plongées
dans la solution pendant 30 minutes afin de bien s'imprégner. On peut suivre I'avancement de cette
étape par le changement d’aspect de la membrane, qui devient transparente quand la porosité est

remplie (voir Figure 3.15).
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Figure 3.15: Cliché MEB de la membrane électrospinnée apres imprégnation par la solution de
PEOQ/LITFSI. En insert, on peut voir 'aspect de la membrane électrospinnée au cours de I'imprégnation
par la solution de PEO/LITFSI dans I'eau. Les zones transparentes sont imprégnées sur toute I’épaisseur.

Les membranes imprégnées sont ensuite essuyées sur du papier absorbant et raclées avec une
spatule afin d’enlever I'excédent de solution et d’obtenir un électrolyte le plus fin possible (voir
Tableau 3.4). Elles sont ensuite placées sur du papier sulfurisé et mises a I'étuve a 80°C pendant une
nuit afin d’évaporer I'eau. Les membranes sont ensuite laissées a température ambiante quelques

heures afin de permettre au PEO de recristalliser.

Figure 3.16 : (A) Membrane PVDF-HFP/silice électrospinnée. (B) Début de I'imprégnation par une
solution PEO/LITFSI dans I'eau. (C) Au bout d’une minute la membrane est complétement imprégnée
par la solution de PEO/LITFSI dans I'eau. (D) Membrane électrospinnée et imprégnée aprés séchage a
80°C pendant une nuit.

Des mesures d’épaisseur et de masse ont été effectuées sur cinq échantillons de membrane
PVDF-HFP/silice et PVDF-HFP/silice fonctionnalisée, avant et aprés imprégnation et séchage par le
mélange PEO/LITFSI. Les résultats sont résumés dans le Tableau 3.4. On peut noter une plus grande
disparité d’épaisseur pour la membrane ES-f. En moyenne, la membrane PVDF-HFP/silice voit son
épaisseur augmenter de 110 % tandis que cette augmentation n’est que de 65 % pour la membrane
fonctionnalisée. Au niveau massique, les deux types de membrane voient leur masse quintupler aprés

imprégnation. Le squelette électrospinné représente ainsi 20 % de la masse de I'électrolyte.
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2. Préparation de I’électrolyte solide Chapitre 3 : Introduction d’une micro-structuration
par extrusion électro-assistée

PVDF-HFP/silice PVDF-HFP/silice fonctionnalisée

épaisseur avant (um) 59+13 97 +32
épaisseur apres (um) 125+ 22 160 * 46

variation d’épaisseur +110% +65%
masse avant (mg) 51+1,6 6,5+2,1
masse apres (mg) 25,1+2,0 33,0%6,2
variation de masse +390 % +410%

Tableau 3.4 : Evolution moyenne de I’épaisseur et de la masse des membranes électrospinnées avant
et apres imprégnation par le mélange PEQO/LITFSI. Les mesures ont été effectuées sur cing disques de
16 mm de diamétre.

Grace a ces mesures et connaissant les compositions massiques des solutions électrospinnées
et de la solution d’'imprégnation, nous pouvons estimer les compositions massiques de nos électrolytes
imprégnés (voir Tableau 3.5). Les compositions des membranes fonctionnalisées ou non sont
guasimentidentiques, les processus d’'imprégnation sont donc sensiblement les mémes. On peut noter
gue la proportion massique de PEO est bien plus grande dans les membranes électrospinnées puis
imprégnées que dans les électrolytes préparés par coulée-évaporation puisqu’elle passe de 30 % a
60 %.

PVDF-HFP/silice PVDF-HFP/silice
imprégnée fonctionnalisée imprégnée

e PVDF-HFP 14.% 13%
emEsra”e Silice 6% 5%
RTIL / 1%
PEO 60 % 60 %

EO/Li
REO/LITESE Ry 20 % 20 %

Tableau 3.5 : Composition massique des électrolytes imprégnés.

Les membranes hybrides électrospinnées ont été imprégnées a I'aide d’une solution de PEO
(Mn=20 000 g/mol) et de LiTFSI dans I'eau. Aprés évaporation du solvant, on constate que la
structure de fibres est maintenue et que la porosité est bien remplie par le mélange PEO/LITFSI.
La proportion massique de PEO est de 60 % dans les membranes électrospinnées puis imprégnées
contre 30 % dans les électrolytes préparés par coulée-évaporation.
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3. Caractérisation physico-chimique de I'électrolyte

De la méme fagon que dans le chapitre précédent nous allons maintenant nous intéresser aux

propriétés physico-chimiques des électrolytes préparés par électrospinning puis imprégnation.

3.1. Mesure de la cristallinité des polymeres

Le PEO utilisé dans ce chapitre a un poids moléculaire un ordre de grandeur plus faible que
celui utilisé dans la partie précédente. Sa cristallinité devrait donc étre réduite. Cependant, le rapport
molaire [EO]/Li du mélange PEO 20k/LiTFSI n’étant que d’environ 20, le polymeére ne sera peut-étre
pas totalement amorphe. En effet, un rapport molaire de 13 a d{ étre atteint, dans la partie 2.2.1.2 du
Chapitre 2, pour completement supprimer la cristallinité du PEO. La cristallinité du PVDF-HFP
composant les membranes hybrides électrospinnées ne devrait quant a elle pas étre
fondamentalement affectée par le procédé de mise en forme. Le confinement du PEO dans la porosité

de ces membranes pourrait par contre avoir un effet sur sa cristallinité.

3.1.1. Avantimprégnation

Des mesures de DSC ont été effectuées sur le mélange PEO/LITFSI ainsi que sur les deux types
de membranes hybrides électrospinnées. Pour le mélange PEO/LITFSI, une goutte de la solution dans
I'eau a été déposée dans une capsule de DSC. Celle-ci a ensuite été placée a 80°C pendant une nuit
afin d’évaporer I'eau, puis a été scellée normalement. En raison de la faible densité des membranes
électrospinnées, ces derniéres ont été pliées plusieurs fois sur elles-mémes avant d’étre découpées

afin d’obtenir un échantillon de masse suffisante. Les thermogrammes sont donnés Figure 3.17.
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Figure 3.17 : Thermogrammes du mélange PEO/LITFSI a 25% en masse (en noir, m = 12,42 mg), de la
membrane ES (en rouge, m = 6,69 mg) et de la membrane ES-f (en bleu, m = 5,9 mg), obtenus a
10°C/min sous air.
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Le mélange PEO 20k/LiTFSI a un rapport [EO]/Li de 20 environ (en noir sur la Figure 3.17) n’est
pas totalement amorphe. Une transition vitreuse relativement marquée est ainsi observable vers -39°C
mais un pic de fusion est toujours présent vers 52°C. La recristallisation, qui a lieu vers 30°C, est quasi-
totale : I'enthalpie de fusion est de 57,6 J/g tandis que celle de recristallisation est de 55 J/g. Le taux

de cristallinité du PEO dans ces conditions est de 36 %.

Les membranes hybrides électrospinnées (en rouge et en bleu) ont un comportement
relativement similaire. Leurs thermogrammes ne présentent pas de transition vitreuse. Le pic de fusion
du PVDF-HFP est observé vers 138°C et sa recristallisation a lieu vers 112°C. La encore cette derniére
est quasi-totale puisqu’on observe des enthalpies de fusion et de recristallisation de 22,4 J/g et de
21,7 J/g respectivement pour la membrane PVDF-HFP/silice, et de 22,9 J/g et de 20,2 J/g
respectivement pour la membrane PVDF-HFP/silice fonctionnalisée. On note cependant que la forme
du pic de fusion est légerement plus étalée vers les hautes températures pour la membrane PVDF-
HFP/silice fonctionnalisée (voir la courbe bleue sur I'agrandissement Figure 3.17). Ce phénomeéne peut
étre d a une interaction entre I'imidazolium-TFSI et les segments HFP du polymére fluoré, comme

cela a été mis en évidence par Guan et al.!?’.,

échantillon T(°C)  Te(°C)  AH:(J/g)"  Xd(%)
PEO/LITFSI -38,7 51,7 76,8 36

PVDF-HFP/silice / 137,4 32 30,5

PVDF-HFP/silice
fonctionnalisée
Tableau 3.6 : Résumé des températures de transition vitreuses ainsi que des températures et des
enthalpies de fusion relevées sur les thermogrammes Figure 3.17. * les enthalpies de fusion ont été
corrigées suivant la composition massique des échantillons. Les pourcentages de cristallinité ont été
calculés & partir des enthalpies de fusion standard suivantes: AHP=213,7J/g pour le PEO et
AHP =104,7 J/g pour le PVDF-HFP.

/ 137,9 34,4 33

~

Le mélange PEO20k/LITFSI est semi-cristallin. Le thermogramme présente une température de
transition vitreuse de -39°C ainsi qu’une fusion des domaines cristallins a 52°C. Son taux de
cristallinité est de 36 %.

Les thermogrammes des membranes hybrides électrospinnées ne présentent qu’un pic de fusion
vers 138°C correspondant au PVDF-HFP. Son taux de cristallinité est de 30,5 % dans la membrane
ES et de 33 % dans la membrane ES-f. La déformation du pic de fusion pour cette derniere
pourrait étre due a une interaction entre les segments HFP du polymere et I'imidazolium-TFSI de

la silice.
%

3.1.2. Apresimprégnation par le mélange PEO/LITFSI
Les mémes mesures de DSC ont été effectuées sur des membranes imprégnées et séchées a

80°C pendant une nuit puis laissées recristalliser a température ambiante pendant quelques heures.
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Les résultats sont donnés Figure 3.18. Les thermogrammes des membranes imprégnées ont des allures
tres similaires. On observe tout d’abord une transition vitreuse vers -50°C. Ce décalage vers les basses
températures est caractéristique d’'une amorphisation du systeme et donc d’une plus grande liberté
du mouvement des chaines polymeéres. Le pic endothermique consécutif a la transition vitreuse
correspond a une recristallisation a froid du PEO. La fusion du PEO a ensuite lieu vers 45°C et celle du

PVDF-HFP vers 143°C.
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Figure 3.18 : Thermogrammes du mélange PEO/LITFSI a 25% en masse (en pointillés noirs, m = 12,42
mg), de la membrane ES imprégnée du mélange PEO/LITFS! (en rouge, m=12,14 mg) et de la
membrane ES-fimprégnée du mélange PEO/LITFSI (en bleu, m = 6,76 mg), obtenus a 10°C/min sous air.

Notons que le pic de fusion du PEO est décalé vers les basses températures lorsqu’il est confiné
dans les membranes électrospinnées. Ce décalage est associé a une diminution de la cristallinité, qui
passe de 36 % a 27 % environ. Le PVDF-HFP n’est quant a lui pas affecté par I'imprégnation puisque
son taux de cristallinité reste autour de 32 % pour la membrane ES (en rouge sur la Figure 3.18). Ce
taux n’est pas mesuré sur la membrane ES-f (en bleu sur la Figure 3.18) car comme nous avons pu le
voir Figure 3.17, le pic de fusion est fortement élargi et sa faible intensité ne permet pas de mesurer

son aire avec précision.

T{PEO) AH{PEO) X.(PEO) T{PVDF- AH{(PVDF- X.(PVDF-

echantillon — Tel*C) " oc) © (/g (%) HFP)(°C) HFP)(/g) HFP) (%)
PVDF-HFP/silice ) 463 59 276 1433 332 317
imprégné
PVDE-HFP/silice
fonctionnalisée  -50,9 44,4 55,7 26,0 144,3 / /
imprégné

Tableau 3.7 : Résumé des températures de transition vitreuses ainsi que des températures et des
enthalpies de fusion relevées sur les thermogrammes Figure 3.17. * les enthalpies de fusion ont été
corrigées suivant la composition massique des échantillons.
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Une fois imprégnées, les deux types de membranes électrospinnées présentent des
thermogrammes similaires. La température de transition vitreuse du PEO est décalée vers les
basses températures a -50°C environ. Le confinement du mélange PEO/LITFSI semble réduire sa
cristallinité puisque celle-ci passe de 36 % a 27 % environ, tandis que le pic de fusion est déplacé
a 45°C. Le PVDF-HFP est quant a lui peu affecté par le processus d’'imprégnation.

3.2. Mesure des propriétés mécaniques

Des mesures de traction ont été effectuées sur la membrane PVDF-HFP/silice avant et aprés
imprégnation par le mélange PEO/LITFSI (voir Figure 3.19). Ces mesures ont été effectuées dans les
conditions décrites dans le Chapitre 2. Les membranes étant trés peu denses, la mise en place des
échantillons dans I'appareil s’est avérée étre plus complexe que pour les échantillons préparés par
coulée-évaporation. De plus, les échantillons ont été découpés dans des directions aléatoires alors
gu’il est possible que la direction d’enroulement des fibres ait une influence sur leurs propriétés
mécaniques't. Les résultats ci-dessous permettent donc uniquement de donner une idée du
comportement mécanique des membranes, une étude plus approfondie serait nécessaire pour étre
plus quantitatif. Il est notamment compliqué de mesurer le module d’Young des membranes (car on
ne peut pas précisément déterminer le domaine d’élasticité) et de faire la différence entre la mise sous

tension initiale de I’échantillon et sa déformation.
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Figure 3.19 : Traction a 30°C (en nuances de bleu) et a 80°C (en nuances de rouge) de membranes PVDF-
HFP/silice électrospinnées avant (A) et apres (B) imprégnation par le mélange PEO/LITFSI. Chaque
nuance de couleur correspond & un échantillon. La vitesse de traction est de 1 mm/min.

L'allure des courbes de traction des membranes avant imprégnation est différente de celle des
électrolytes préparés par coulée-évaporation : on n’observe pas de domaine élastique linéaire puis de
domaine plastique avec un plateau caoutchoutique. Cela est a relier a la structure méme des
membranes électrospinnées, qui sont composées de fibres organisées non tissées dans les différentes
directions de I'espace. Le fait de tirer sur ces fibres va forcer leur alignement et provoquer une striction
continue de I’échantillon, qu’il faudrait donc prendre en compte dans le calcul de la contrainte. Cet

effet est d’ailleurs moins visible aprés imprégnation, ou les fibres sont prises dans le mélange
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PEO/LITFSI et sont donc « moins libres ». Les mesures effectuées permettent au mieux de justifier la

tenue mécanique de la membrane a haute température.

3.3. Mesure de la conductivité

La cristallinité du PEO n’ayant pas été totalement supprimée, on ne s’attend pas a une
amélioration de la conductivité en-dessous de 45°C, qui est la température de fusion du PEO dans nos
membranes imprégnées. L’utilisation d’'un PEO ayant un poids moléculaire plus faible ainsi que sa plus
grande proportion massique par rapport aux électrolytes préparés par coulée-évaporation permet par

contre d’espérer une meilleure conductivité a haute température.

La conductivité ionique des deux types de membranes hybrides imprégnées a été mesurée en
fonction de la température par spectroscopie d’impédance. Le protocole suivi est le méme que dans
le Chapitre 2. Elles sont comparées a I'électrolyte SPE2 (mélange de PEO, de PVDF-HFP, de silice, et de
LiTFSI) obtenu par coulée-évaporation. Cet échantillon possédait la meilleure conductivité ionique

dans le Chapitre 2 et est tracé en noir sur la Figure 3.20.
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Figure 3.20 : Evolution de la conductivité ionique en fonction de la température. La conductivité de
I’électrolyte SPE2, préparé par coulée-évaporation (en noir, épaisseurs de 55, 76, et 77 um) est
comparée a la conductivité des deux membranes électrospinnées et imprégnées par le mélange
PEQO/LITFSI (en rouge, épaisseurs de 105,120, et 130 um et en bleu, épaisseurs de 125, 163, et 275 um).
Les mesures ont été effectuées sur trois échantillons d’une surface de 2 cm? et les barres d’erreur
correspondent a deux écart-types.
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En-dessous de 60°C, les conductivités sont relativement similaires : elles ne dépassent pas
5.10° S/cm a 40°C. A ces températures, le PEO contient encore des domaines cristallins qui limitent le
mouvement des chaines polymeéres et donc blogquent le mouvement du lithium. Dés 60°C, la
conductivité des membranes électrospinnées et imprégnées devient bien supérieure a celle des
membranes préparées par coulée-évaporation (voir Tableau 3.8). Cela peut étre relié a la plus grande
proportion de PEO ou au poids moléculaire plus faible des chaines polyméres. On remarque également
une diminution de I'énergie d’activation du mécanisme de conduction modélisé par une loi d’Arrhenius
a haute température : celle-ci passe de 0,55 a 0,37 environ. Le mouvement du lithium est donc facilité
dans la structure des membranes électrospinnées et imprégnées. La conductivité des électrolytes
élaborés a partir des membranes ES-f est du méme ordre de grandeur que celle des électrolytes
préparés a partir des membranes ES.

0a40°C 0a60°C 0a80°C

(S/cm) (S/cm) (S/cm) Ea1 (eV) Ea2 (eV)

électrolyte

SPE2 55+0,4.10° 4,1+1,2.10° 1,3+0,4.10* 0,78+0,07 0,55+0,03

ES imprégné 56+04.10° 1,8+0,6.10* 4,3+0,7.10* 1,33+0,15 0,3910,02

ES fonctionnalisé
imprégné
Tableau 3.8 : Valeurs de conductivité a 40, 60, et 80°C et énergies d’activation tirées des lois d’Arrhenius
avant 60°C (E41) et aprés 60°C (Eqz). Les épaisseurs des électrolytes sont données dans la Iégende de la

Figure 3.20.

50+0,7.10° 2,5+0,3.10* 5,1+0,4.10* 1,45+0,20 0,35%0,02

/En—dessous de 50°C, la conductivité des électrolytes élaborés a partir des membranes hybrides\
électrospinnées est similaire a celles des électrolytes préparés par coulée-évaporation. Cela est
sans doute lié au transport du lithium qui est ralenti par les domaines cristallins encore présents.
Augmenter la quantité de LiTFSI permettrait sans doute de supprimer la cristallinité du PEO et
donc d’améliorer la conductivité.

A partir de 60°C, la conductivité des électrolytes électrospinnés et imprégnés est bien meilleure
que celle des électrolytes préparés classiquement. Elle atteint ~ 5.10* S/cm & 80°C. Cela peut
étre expliqué par la plus grande proportion massique de PEO dans I'électrolyte (60 % contre
seulement 30 %) ou encore par la diminution du poids moléculaire du polymere utilisé. La
diminution de I"’énergie d’activation du modele d’Arrhenius utilisé ici montre que le mouvement
!:Iu lithium est facilité dans cette architecture. /
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4. Caractérisation électrochimique de I'électrolyte

La stabilité électrochimique des membranes hybrides électrospinnées et imprégnées va étre
évaluée avant d’effectuer des tests en cellule LFP/Li. Le nombre de transport du lithium sera ensuite
mesuré. Les performances électrochimiques seront comparées a celles des électrolytes préparés par

coulée évaporation dans le Chapitre 2.

4.1. Stabilité électrochimique

De la méme fagon que dans le Chapitre 2, la stabilité de I'électrolyte vis-a-vis du lithium est
évaluée par spectroscopie d’'impédance sur des piles-bouton symétriques Li/SPE/Li. Les mesures sont
effectuées toutes les deux heures aprés deux heures de repos a 80°C. La gamme de fréquence balayée
s’étend de 10 kHz a 0,1 Hz. Elle permet d’observer un demi-cercle dont le diamétre correspond a la
résistance de l'interface entre I'électrolyte et le lithium. L’évolution de cette résistance interfaciale est
représentée en fonction du temps Figure 3.21. Les membranes hybrides électrospinnées puis
imprégnées (en rouge et en bleu) sont comparées a I'électrolyte SPE3 (composé du mélange de PEO
et de PVDF-HFP, de LiTFSI, et de silice fonctionnalisée par I'imidazolium TFSI, en noir), qui avait donné

les meilleurs résultats dans le Chapitre 2.
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Figure 3.21 : Evolution dans le temps de la résistance interfaciale de cellules symétriques Li/SPE/Li &
80°C. La surface des électrodes de lithium est de 1,13 cm?

La résistance de l'interface entre les électrolytes électrospinnés puis imprégnés et le Liest a la
fois plus faible et plus stable que celle de I'électrolyte préparé par coulée évaporation. Ce résultat est
étonnant car nous avons montré dans le Chapitre 2 que le mélange PEO/LITFSI n’était pas stable vis-a-

vis du lithium. Or les électrolytes imprégnés contiennent une plus grande part de PEO et celui-ci est a
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priori plus mobile du fait de son poids moléculaire plus faible. La bonne stabilité observée peut donc
étre expliquée par une bonne rétention du PEO aux interfaces par le squelette hybride électrospinné,
ou alors par la participation des fibres électrospinnées (et notamment de la silice qu’elles contiennent)

a la formation d’une couche de passivation efficace.

La stabilité anodique de I'électrolyte préparé par imprégnation de la membrane hybride PVDF-
HFP/silice a été vérifiée par un balayage en potentiel a 0,1 mV/s a 80°C d’une cellule Li/acier inoxydable
(voir Figure 3.22). Un courant de 20 uA/cm? est atteint a 4,85 V vs Li/Li*, ce qui est comparable aux

valeurs trouvées dans la littérature pour les systémes de type PEO-LIX.

200 /——

150

I (pA/em?)

50

P R I R I
3 3,5 4 4,5 5 5,5
E (V vs Li/Li")

Figure 3.22 : Balayage en potentiel a 0,1 mV/s sur une cellule Li/SPE/SS & 80°C. L’épaisseur de
I’électrolyte solide est de 120 um, sa surface est de 1,13 cm?.

4.1. Mesure du nombre de transport
Le nombre de transport du lithium a été mesuré par la méthode de Bruce-Vincent pour les
deux types d’électrolytes hybrides électrospinnés puis imprégnés. La courbe de chronoampérométrie
ainsi que les diagrammes d’impédance avant et aprés la mesure pour |'électrolyte ES-f sont donnés

Figure 3.23.

Les nombres de transport du lithium obtenus dont de 0,30 et 0,33 pour les électrolytes
préparés a partir des membranes ES et ES-f respectivement. Ces valeurs sont supérieures a toutes
celles mesurées sur nos électrolytes préparés par coulée-évaporation, qui étaient de I'ordre de 0,2
pour les mélanges PEO/PVDF-HFP/LITFSI et de I'ordre de 0,1 aprés introduction du réseau de silice.
Elles sont dans la moyenne haute des valeurs mesurées par cette méthode sur des électrolytes de type

PEO-LIiTFSI.
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Figure 3.23 : Chronoampérométrie d’une cellule symétrique Li/ES-f/Li a 80°C avec AV = 10 mV. En encart
se trouve le diagramme d’impédance de la cellule entre 10 kHz et 0,1 Hz avant et aprés la CA.

Le nombre de transport du lithium a 80°C mesuré par la méthode de Bruce-Vincent est de 0,30 et
de 0,33 pour les électrolytes préparés a partir des membranes ES et ES-f respectivement. Ces
valeurs sont supérieures a celles mesurées pour nos électrolytes préparés par coulée-évaporation
et dans la moyenne haute des valeurs données pour des systemes PEO-LITFSI dans la littérature.

4.2. Montage en batterie LFP/Li

Des piles-bouton LFP/SPE/Li identiques a celles du Chapitre 2 ont été assemblées avec les
membranes hybrides imprégnées afin de tester leur réponse en galvanométrie. Apres trois heures de
repos a 80°C, des cycles a C/20, C/10, C/5, puis a nouveau C/20 ont été effectués et la capacité
surfacique a été mesurée (voir Figure 3.24). Pour rappel, la capacité théorique des électrodes de LFP

utilisées est de 1,5 mAh/cm?.

Le défaut principal des électrolytes préparés par coulée-évaporation dans la partie précédente
était la trop grande proportion de PVDF-HFP. Le polymere fluoré ne participant pas a la conduction du
lithium, une perte importante de capacité était observée lors du passage d’un régime de C/20 a un
régime de C/10 (voir courbe noire Figure 3.24). Les membranes électrospinnées puis imprégnées
contenant une plus grande proportion massique de phase PEO/LITFSI et ayant une meilleure

conductivité, devraient conduire a de meilleures performances a « haut régime ».
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Figure 3.24 : Evolution de la capacité surfacique de piles-bouton LFP/SPE/Li en fonction du régime de
charge/décharge a 80°C. Les performances de |’électrolyte SPE2 (e = 55 um) préparé par coulée-
évaporation sont tracées en noir a titre de comparaison. Celles de la membrane ES imprégnée (e = 110
um) sont tracées en rouge et celles de la membrane ES-f imprégnée (e = 101 um) en bleu.

Les capacités surfaciques a C/20 des membranes électrospinnées et imprégnées sont
supérieures a celle de I'électrolyte préparé par coulée-évaporation et il n’y a pas de période
d’activation. Aprés trois cycles, elles sont déja de 1,70 et 1,48 mAh/cm? pour les membranes ES-f et ES
respectivement. Encore une fois, ces capacités supérieures peuvent soit étre expliquées par une
meilleure utilisation du matériau d’insertion, soit par une disparité entre les électrodes. La différence
majeure entre les électrolytes coulés et ceux « électrospinnés » apparait plutét lors de 'augmentation
du régime de charge/décharge. En effet, on observe pour I'électrolyte SPE2 une rétention de capacité
de 60 % lors du passage a C/10 et de 20 % a C/5. Cette rétention est de 85 % et de 83% aprés 5 cycles
a C/10 pour les électrolytes ES et ES-f respectivement. Aprés cing cycles a C/5, la rétention est méme

de 76 % pour I’électrolyte ES-f.
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Figure 3.25 : (A) Evolution de la capacité surfacique de la pile-bouton LFP/ES-f-imprégnée/Li en fonction
du régime de charge/décharge a 80°C. (B) Profils de charge/décharge de la méme pile bouton. Les
régimes choisis sont C/10 (en noir), C/5 (en rouge), C/3 (en bleu), C/2 (en vert), puis C/5 (en rose).
e=105um.
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L’électrolyte ES-f imprégné permet d’atteindre des régimes de charge/décharge bien plus
élevés que les électrolytes préparés par coulée-évaporation (voir Figure 3.25 A). Les rétentions de
capacité apres cinqg cycles sont ainsi de 95 % a C/5, 86 % a C/3, puis 59 % a C/2, et enfin de nouveau
94 % a C/5 de nouveau. Cependant, I'observation des profils de charge/décharge (Figure 3.25 B)
montre qu’a partir de C/3, la tension de fin de charge (4,2 V) n’est jamais atteinte et les plateaux de
charge deviennent plus bruités. Ces phénomenes de surcharge sont sans doute dus a la formation de

dendrites.

Le passage a une architecture électrospinnée permet donc de considérablement améliorer les
performances en cyclage a « haut régime » de cellules LFP/Li. L’utilisation de PEO a plus faible poids
moléculaire et en plus grande proportion par rapport aux électrolytes préparés par coulée-évaporation
permet d’atteindre des rétentions de capacité supérieures a 80 % pour des régimes allant jusqu’a C/3.
Cela pourrait aussi étre expliqué par la formation d’une meilleure interface par rapport au matériau
préparé par coulée-évaporation. Malgré la forte interaction entre le PVDF-HFP et les paires
imidazolium-TFSI montrée par DSC, la fonctionnalisation de la silice contenue dans les fibres
électrospinnées semble avoir un effet bénéfique sur les performances en cyclage. Cela pourrait
signifier que des chemins de conduction privilégiés du lithium sont créés le long des fibres, ce qui

facilite leur diffusion a haut régime. |l semble néanmoins que des dendrites se forment a haut régime.

L'électrolyte préparé a partir de la membrane ES-f atteint des rétentions de capacité supérieures
a 80 % pour des régimes allant jusqu’a C/3 sur des cellules LFP/Li a 80°C, ce qui est largement
supérieur aux performances des électrolytes préparés par coulée-évaporation. Cela peut étre
expliqgué par une meilleure conductivité, un meilleur nombre de transport et de meilleures
interfaces.
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Figure 3.26 : Evolution de la rétention de capacité en fonction du régime de charge/décharge pour des
cellules LFP/SPE/Li a 80°C. En noir I’électrolyte utilisé est le SPE2 (e = 55 um) et en bleu I’électrolyte
utilisé est le ES-fimprégné (e = 100 um).
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5. Conclusion et perspectives

L'objectif de ce chapitre était de modifier la microstructure de I’électrolyte afin de créer des
chemins de conduction préférentiels du lithium. Au vu de I'expertise de I'équipe, nous avons choisi
d’utiliser le procédé de mise en forme par électrospinning. Cette technique, qui permet de créer des
tapis de fibres a I'échelle nanométrique, a été utilisée dans la littérature afin de créer des fibres
PEO/SN/LiBF, dans lesquelles le transport du lithium est plus efficace que dans un électrolyte similaire
préparé par coulée-évaporation[*®. Cette approche est néanmoins limitée par I'importante porosité
des membranes obtenues et par la difficulté a électrospinner des solutions contenant une grande
concentration d’espéces ioniques. L'approche suivie a donc été de se servir de I'électrospinning afin
de créer un squelette poreux résistant mécaniquement et pouvant apporter de nouveaux chemins de
conduction a sa surface, puis de remplir I'importante porosité restante par un systéme conducteur du

lithium. Le mélange PEO/LITFSI, déja étudié dans le Chapitre 2, a été choisi pour remplir ce réle.

En se basant sur des travaux effectués il y a quelques années dans le laboratoire, des
membranes hybrides PVDF-HFP/silice ont été préparées par électrospinning d’une solution contenant
le polymére fluoré et des précurseurs de silice pré-hydrolysés. Les domaines de silice créés in situ par
voie sol-gel sont mélangés avec le polymére a I’échelle nanométrique, ce qui confere aux fibres des
propriétés intéressantes. La fonctionnalisation des domaines de silice par des groupements —SOsH a
notamment permis d’obtenir d’excellentes propriétés de conduction du proton. En s’inspirant de ces
travaux, le réseau de silice a été fonctionnalisé par les liquides ioniques possédant une fonction éthoxy
silane synthétisés dans le Chapitre 2 afin d'immobiliser des ions imidazoliums sur la silice le long des

fibres et ainsi de créer des chemins de conduction pour le Li* et/ou de désorganiser le PEO.

Les membranes hybrides électrospinnées sont constituées de fibres d’'un diamétre moyen de
75 nm environ et ont une porosité de I'ordre de 88 %. Elles ont pu étre imprégnées par des solutions
de PEO et de LiTFSI dans I'eau. Ce procédé en deux étapes permet d’utiliser un PEO de poids
moléculaire plus faible (et donc moins cristallin) et d’augmenter la fraction massique de PEO dans
I’électrolyte jusqu’a 60 % sans sacrifier ses propriétés mécaniques. Une fois I'eau évaporée, les

électrolytes obtenus sont denses et les fibres hybrides sont toujours bien présentes.

La cristallinité des polyméres a été évaluée par DSC. Le rapport molaire [EO]/Li, fixé a 20
environ, ne permet pas de supprimer totalement la cristallinité du PEO, qui est de 36 % pour la solution
simple PEO/LITFSI. Une fois piégé dans la membrane électrospinnée, cette cristallinité passe a 27 %
environ, avec une fusion des domaines cristallins vers 50°C. Une interaction entre le PVDF-HFP et les
paires imidazolium-TFSI est également mise en évidence grace a un élargissement du pic de fusion du

polymeére fluoré. La mesure des propriétés mécaniques des électrolytes est compliquée a mettre en
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ceuvre du fait de la morphologie particuliere des échantillons et elle nécessiterait une étude a part
entiére. Les premiéres mesures montrent cependant une tenue mécanique satisfaisante au vu de
I'importante proportion de PEO a faible poids moléculaire. En-dessous de 60°C, la conductivité des
membranes hybrides imprégnées ne dépasse pas 2.10° S/cm du fait de la cristallinité du PEO. A partir
de 60°C, une nette amélioration est constatée par rapport aux électrolytes préparés par coulée-
évaporation et on atteint environ 5.10* S/cm a 80°C. Ce gain de conductivité peut étre expliqué par la
plus grande proportion massique de PEO. Cette valeur reste néanmoins inférieure aux conductivités
des systémes PEO-LIiTFSI décrits dans la littérature qui sont de l'ordre de 103 S/cm & 80°C pour un

rapport molaire [EO]/Li de 20?8 .

Cette amélioration de la conductivité ionique est accompagnée d’une amélioration du nombre
de transport du lithium. Les valeurs obtenues par la méthode de Bruce-Vincent a 80°C sont de I'ordre
de 0,3, ce qui est dans la moyenne haute des électrolytes de type PEO/LiX et est supérieur aux nombre
de transport du lithium mesurés sur les électrolytes préparés par coulée-évaporation dans le Chapitre
2. Il pourrait étre intéressant de confirmer ces valeurs en mesurant les coefficients de diffusion du
lithium et du TFSI par RMN-PFG. La bonne compatibilité des électrolytes avec le lithium a été vérifiée
par un suivi a 80°C de la résistance interfaciale en spectroscopie d'impédance. Malgré la proportion
plus importante de PEO, la stabilité des électrolytes électrospinnés et imprégnés est meilleure que
ceux préparés par coulée-évaporation. Des cellules LFP/Li ont ainsi pu étre cyclées a des régimes allant
de C/20 a C/5 a 80°C. Encore une fois, de meilleures performances ont été obtenues avec les
électrolytes préparés dans ce chapitre puisqu’une rétention de capacité de 83 % et de 76 % a C/10 et
a C/5 respectivement a été observée pour |'électrolyte préparé a partir de la membrane PVDF-
HFP/silice fonctionnalisée. C’'est d’ailleurs la seule caractérisation donnant lieu a une vraie différence
entre les deux types de membrane électrospinnées, I'lautre membrane hybride ne permettant pas de
cycler a C/5. Jusqu’ici, la membrane contenant les paires imidazolium-TFSI possédait des propriétés
|égerement supérieures a I'autre mais sans vraiment se démarquer. La différence réside ainsi peut étre

dans les coefficients de diffusion de Li et de TFSI.

Il existe plusieurs pistes d’amélioration des résultats obtenus. Il faudrait d’'une part augmenter
le rapport [EO]/Li afin de diminuer la cristallinité du PEO et augmenter la conductivité ionique, surtout
a basse température. Il est également possible d’introduire des plastifiants dans le PEO dans le méme
but. Une diminution du poids moléculaire du PEO utilisé est aussi envisageable, tout comme
I'utilisation d’autres polymeéres conducteurs du lithium. Concernant le squelette électrospinné, il
pourrait étre intéressant d’augmenter le taux de silice dans les fibres afin de favoriser I'interaction
entre le squelette et le PEO, ce qui « libérerait » le lithium. Au vu de l'interaction observée entre les

paires imidazolium-TFSI et le PVDF-HFP, il faudrait envisager une autre molécule pour fonctionnaliser
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la surface de la silice et ainsi favoriser cette interaction. Il pourrait également étre intéressant
d’envisager une fonctionnalisation par d’autres molécules que des liquides ioniques afin de donner un

nouveau role a I'électrolyte.
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CHAPITRE 4

Réalisation d’un séparateur
hybride pour électrolyte agueux
super-concentreé
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1. Introduction et objectifs

Les électrolytes aqueux sont I'objet d’un intérét grandissant pour plusieurs raisons. Les
questions de sécurité et de respect de I'environnement se font de plus en plus pressantes, et la
perspective de remplacer les solvants organiques inflammables utilisés aujourd’hui par de I'eau est
enthousiasmante. De plus, cela permettrait de réduire les colts de production liés a I’électrolyte. Les
sels utilisés (LINOs, LiOH, Li>SO4 ...) sont en effet bien moins chers que le LiPF¢ ou le LiTFSI et
I’élimination de la boite a gants dans la chaine de production est un gain de temps et d’argent non

négligeable.

La premiere partie de ce chapitre sera consacrée a I'état de I'art. Nous ferons tout d’abord un
point sur les électrolytes aqueux utilisés aujourd’hui et les matériaux d’électrodes auxquels ils sont
associés. Aprés avoir analysé les forces et les faiblesses de ces systémes, nous nous intéresserons a la
classe récemment mise au jour des électrolytes aqueux super-concentrés, également appelés « water-

in-salt ».

Le reste de ce chapitre sera ensuite dédié a I'analyse des performances d’'une membrane
électrospinnée de PVDF-HFP/silice déja décrite dans le Chapitre 3 dans le cadre d’une utilisation en
tant que séparateur avec un électrolyte super-concentré hybride aqueux/non-aqueux. Les capacités
de rétention de I'électrolyte et la sécurité apportées par ce couple seront comparées a un séparateur
en fibre de verre classiquement utilisé dans le domaine. La cyclabilité de batteries LiMn,04/TiO;

intégrant ces deux séparateurs sera également discutée.
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2. Etat de I'art

2.1. Les systemes Li-ion aqueux

Avant la technologie lithium-ion, le marché était dominé par les batteries au plomb (Pb-H;SO.4),
nickel cadmium (Ni-Cd), et nickel hydrure métallique (Ni-MH). Ces derniéres souffraient cependant de
problémes de stabilité a long terme, de densité d’énergie peu élevée, et de toxicité. Elles ont donc
rapidement été remplacées par les batteries au lithium, qui fournissent une tension deux a trois fois
supérieure et n’ont pas de probleme d’effet mémoire. Les électrolytes organiques utilisés dans cette
technologie posent toutefois des probléemes de sécurité (d’inflammabilité notamment), ce qui fait que
des 1995 un systéme basé sur des électrodes de LMO et de VO; associé a un électrolyte aqueux de
LiNOs est proposé par Li et al.l¥l. Un important travail a depuis été effectué afin d’optimiser les
matériaux d’électrode et la composition de I'électrolyte des systémes a base de lithium. Les batteries
aqueuses reviennent donc au go(t du jour et de nombreux groupes travaillent également sur les

batteries Zn-ion et Zn hybrides aqueuses!?.

2.1.1. Principe de fonctionnement

Le fonctionnement de la technologie lithium-ion a déja été évoqué dans le Chapitre 1 : il repose
sur I'intercalation réversible de I'ion lithium dans un matériau hote. Le fait de travailler en électrolyte
aqueux ne remet pas en cause ce principe de « rocking chair » mais cela modifie la fenétre de stabilité
électrochimique de I'électrolyte. Le domaine de stabilité de I'eau pure est défini par le diagramme de
Pourbaix (voir Figure 4.1). La fenétre de stabilité de I'eau est théoriquement de 1,23 V mais de fagon
pratique elle est plus étendue grace a des effets cinétiques. La limite haute est située a peu prés entre
3 et 4 V vs Li/Li*, ce qui implique gu’un grand nombre de cathodes utilisées avec des électrolytes
organiques peuvent également étre utilisées avec des électrolytes aqueux. Le probléeme se situe plutot

au niveau des matériaux d’anode, comme nous le verrons plus tard.
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Figure 4.1 : Diagramme de Pourbaix de I'eau et domaines de fonctionnement de quelques matériaux
d’électrode.

Mi et al.® ont montré qu’il était possible d’intercaler de fagon réversible Li* dans du LiFePO,
(LFP) en électrolyte aqueux. En effet, les pics d’insertion et de désinsertion dans le LP30 (LiPFs a 1 mol/L
dans EC/DMC) sont observés a 3,1 et 3,8 V vs Li/Li* (avec une vitesse de balayage de 0,2 mV/s). Les
mémes pics sont observés a 2,95 et 3,7 V vs Li/Li* (avec une vitesse de balayage de 1 mV/s) dans Li,SO4
a 1 mol/L (voir Figure 4.2). Les réactions d’évolution de I’hydrogéne et de 'oxygéne sur le platine
n’interviennent pas avant 2,2 et 4,7 Vvs Li/Li* (avec une vitesse de balayage de 1 mV/s), ce qui
représente une fenétre de stabilité de 2,5V bien supérieure a celle de I'eau pure et rend possible

I"utilisation du LFP dans un systéme aqueux.
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Figure 4.2 : Voltamétrie cyclique de LFP immobilisé sur du platine®®. Le balayage se fait & 1 mV/s et le
potentiel en abscisse est calculé par rapport a I’électrode a calomel saturé.

2.1.2. Propriétés des électrolytes aqueux

Les sels généralement utilisés dans les électrolytes aqueux sont Li,SO,, LiOH, LiNOs, ou encore
LiCl, qui sont non toxiques (ou en tout cas moins que LiPFs ou LiTFSI) et peu onéreux. lls sont dissous
dans I'eau a des concentrations allant de 0,1 mol/L a plusieurs mol/L. La conductivité des électrolytes
obtenus est de I'ordre de 10 S/cm!¥, ce qui est un & deux ordres de grandeur supérieur 3 la

conductivité des électrolytes organiques. Cette propriété est tres intéressante pour augmenter les
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vitesses de charge et de décharge des électrodes, qui, comme nous le verrons par la suite, peuvent
atteindre dans ces milieux 100C. Les principaux parametres a controler dans ces électrolytes aqueux

sont la concentration en sel, le pH, et la quantité d’oxygéne dissous.

e Influence de la concentration
Tian et al.™ ont étudié les performances électrochimiques du LMO dans un électrolyte aqueux
a 1,5 et 9 mol/L de LiNOs. Les meilleurs résultats sont obtenus pour une concentration de 5 mol/L avec
une capacité initiale de 120 mAh/g et une rétention de capacité de 71,3 % aprés 1500 cycles a un
régime de 500 mA/g. Augmenter la concentration en sel permet en effet d’augmenter la conductivité

de I'électrolyte jusqu’a un certain point a partir duquel la dissociation ne se fait plus correctement.

e Influence du pH
Le pH de I'électrolyte a une importance majeure car il gouverne la stabilité des électrodes en
solution. La stabilité en cyclage d’une électrode peut ainsi étre différente suivant le pH de I’électrolyte,
mais elle peut également varier suivant l'électrolyte a pH égal. Ainsi, il a été montré que
LiNio,33Mng 33C00,3302 (NMC) avait de meilleures performances dans une solution de Li,SOs a pH 13 qu’a

pH 11 tandis que cette électrode fonctionnait de fagon optimale dans LiNOs a pH 11,

e Influence de I'oxygene dissous
He et al'® ont étudié l'influence de la présence d’oxygéne dissous en solution sur les
performances en cyclage du LFP. lls ont montré qu’une électrode immergée dans Li,SO4 a 0,5 mol/L
sans traitement particulier avait une capacité de 115 mAh/g alors que faire buller de I'azote pendant
huit heures permettait d’augmenter cette derniére jusqu’a 124 mAh/g. La perte de capacité provoquée

par la présence d’oxygene est également bien visible en voltamétrie cyclique, comme on peut le voir

Figure 4.3.
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Figure 4.3 : Voltamétrie cyclique de LFP effectuée a 5 mV/s sur 50 cycles dans différentes conditions.
(A) a pH 7 apres 8h de bullage sous N, — (B) a pH 7 sans bullage — (C) a pH 7 aprés 2h de bullage sous
O,. Reproduit de He et al.
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2.1.3. Les électrodes

2.1.3.1. Les cathodes

Les matériaux d’électrode positive les plus utilisés avec les électrolytes aqueux sont LiCoO,
(LCO), LiMn,04 (LMO), LiFePO4 (LFP), et LiNig33Mno,33C00,3302. La structure de ces matériaux a déja été
décrite dans le Chapitre 1. La principale différence avec les électrolytes organiques est que ces
matériaux montrent une meilleure réversibilité et un courant plus intense en voltamétrie cyclique

grace a la plus grande conductivité ionique des électrolytes aqueux (voir Figure 4.4).
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Figure 4.4 : Voltamétrie cyclique d’électrodes de LCO (A et B) et de LMO (C et D) en solvant aqueux

saturé en Li,SO4 (A et C) et en solvant organique LiPFs a 1 mol/L dans un mélange EC/DEC/DMC a 1/1/1
en volume (B et D). Reproduit de Tang et al.®.

Ces propriétés permettent d’atteindre des régimes de charge et de décharge bien plus élevés
gue dans les électrolytes organiques classiques. Un grand nombre d’études récentes sont ainsi dédiées
a la nano-structuration des matériaux actifs afin de réduire la longueur des chemins de diffusion du
lithium et de tirer parti de cet avantage. Les propriétés électrochimiques de quelques matériaux de

cathode en électrolyte aqueux sont résumées dans le Tableau 4.1.
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Matériau Electrolyte Capacité Régime Cyclage

. . 143 mAh/g 7C >a 40 cycles (10]
Nanoparticules de LCO 0,5 mol/L Li,SO4 133 mAh/g 70C /
Nanochaines de LMO i 110 mAh/g 4,5C >3 200 cycles (11]
LMO poreux 0,5mol/LLizSOs 170 ah/e  9cC 10000 cycles 112
Nanoparticules de LFP 0,5 mol/L Li»SO4 110 mAh/g 20C / (23]

Tableau 4.1 : Propriétés électrochimiques de quelques matériaux d’électrode positive en électrolyte
aqueux.

2.1.3.2. Les anodes

La recherche de matériaux d’électrode négative adaptés aux électrolytes aqueux est bien plus
complexe que pour les matériaux de cathode. Parmi les matériaux les plus étudiés on retrouve les
oxydes de vanadium (comme VO,*, VOOH™!, H,V305!*, V,0517), LiVs05*® ...) et de molybdéne
(comme Mo0s!*?). Ceux-ci souffrent cependant de problémes de stabilité en cyclage, en raison
notamment de la dissolution des cations métalliques. Cette dissolution peut étre évitée a I'aide d’une
couche protectrice, comme du polypyrrole par exemple??2!, Les matériaux appartenant a la famille
des NASICON, tel que LiTi(PO4)s (qui insére le lithium a 2,5 V vs Li/Li*) sont également étudiés en tant
qu’anode sous forme nanométrique et une fois recouverts de carbone??. Tous ces matériaux
d’électrode sont dans le domaine de stabilité de I’eau et fonctionnent a des potentiels de I'ordre de 2
a 3 V vs Li/Li*, ce qui limite a 1 V voire 1,5 V la tension délivrée par la batterie et donc sa densité

énergétique.

Pour remédier a ce probléme, Hou et al.”3! ont développé une électrode protégée de lithium
métallique pouvant étre utilisée dans les systemes aqueux. Le lithium est d’abord recouvert d’un
électrolyte polymere gélifié (GPE) d’une conductivité de 2.10* S/cm, puis d’une couche de LISICON qui
est un électrolyte solide. L’électrolyte polymere est une tri-couche PVDF-PMMA-PVDF de 50 um
d’épaisseur imprégné de LiClO; a 1 mol/L dans un mélange EC/DEC/DMC a 1/1/1 en volume. Le film de
LISICON a quant a lui une épaisseur de 150 um et une conductivité de 1.10* S/cm a température
ambiante. Le GPE sert de couche tampon entre le lithium et le LISICON et assure le bon contact entre
les deux (voir Figure 4.5A). Les auteurs ont ensuite associé cette électrode a du LCO™?* ou & du LFP?4
en électrolyte aqueux ce qui permet d’atteindre des tensions comparables aux batteries Li-ion

organiques et donc des densités d’énergie de 465 et 342 Wh/kg, respectivement (voir Figure 4.5B).
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Figure 4.5 : (A)Principe de fonctionnement d’une batterie LCO/[Li] en électrolyte aqueux'?®.
(B) Performances en cyclage d’une batterie LFP/[Li] en électrolyte aqueux a une densité de courant de
100 mA/g™*.

2.1.4. Conclusion

Les batteries Li-ion aqueuses ont de nombreux avantages. Les sels de lithium utilisés sont
abondants et bon marchés et les électrolytes obtenus ont une conductivité (environ 10 S/cm) un a
deux ordres de grandeur supérieure a celle des électrolytes organiques. Cela permet de travailler a
trés haut régime (jusqu’a 100C dans certains cas) et donc d’obtenir des densités de puissance
particulierement intéressantes (de 'ordre de 2000 a 6000 W/kg). De plus, ces électrolytes apportent
de meilleures garanties de sécurité puisqu’ils ne sont pas inflammables et sont moins toxiques que les

électrolytes organiques classiques.

Cependant, ces systemes présentent en pratique des densités d’énergie bien inférieures aux
batteries Li-ion organiques utilisées aujourd’hui (généralement 30 a 55 Wh/kg contre 90 a 280 Wh/kg),
notamment a cause de leur tension délivrée qui est trop faible. Pour améliorer cette derniere, il
faudrait pouvoir abaisser le potentiel de réduction de I'eau afin d’avoir accés a des matériaux insérant
le lithium a des potentiels plus bas que 2,5-3 V vs Li/Li*. La dégradation de I'’eau ne permettant pas la
formation d’une couche de passivation, il faudrait développer des additifs se dégradant dans cette

gamme de potentiel, solubles dans I'’eau, et permettant la formation d’une SE| efficace.

2.2. Les électrolytes agueux super-concentrés

Nous avons vu que le principal probleme des électrolytes aqueux était leur fenétre de stabilité
électrochimique limitée, ce qui bride la tension délivrée et donc la densité d’énergie de ces systémes.
En 2015, Suo et al.!* ont donc développé un électrolyte aqueux super-concentré qui a une fenétre de
stabilité plus étendue, ce qui permet de faire cycler une batterie délivrant théoriguement une tension

de 2,3 V.
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2.2.1. Les « water-in-salt »

L’électrolyte développé par Suo et al. est constitué de LiTFSI dissous a une concentration de
21 mol/kg dans I'eau. Il a une conductivité de I'ordre de 102 S/cm, ce qui est comparable aux
électrolytes organiques classiques. Sa spécificité provient plutdt de sa concentration tres élevée en sel.
A partir d’une concentration de 5 mol/kg, la fraction volumique et massique de sel dépasse celle de
I’eau. A 21 mol/kg, il n’y a plus que 2,6 molécules d’eau par ion Li*, ce qui permet a I'lanion TFSI" d’entrer
dans la sphere de solvatation du cation (comme le prouvent les mesures en Raman et en RMN de
I’oxygene effectuées par I'équipe de Suo). Des simulations de dynamique moléculaire montrent que la
fraction d’eau libre n’est alors plus que de 15 % environ. Ce passage d’une configuration classique de
« salt-in-water » a une configuration de « water-in-salt » (abrégé WIS par la suite) permet de
considérablement augmenter la fenétre de stabilité électrochimique de I’électrolyte, comme on peut
le voir Figure 4.6. La réduction de I’eau en hydrogéne n’intervient pas avant 1,9 V vs Li/Li* et I'oxydation

de I'eau n’est pas visible avant 5 V vs Li/Li*.
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Figure 4.6 : Fenétre de stabilité électrochimique de solutions de LiTFSI dans I'eau a différentes
concentrations. Ces mesures ont été effectuées en voltamétrie cyclique sur des électrodes d’acier
inoxydable & 10 mV/s avec une électrode de référence Ag/AgCl. Reproduit de Suo 2015,

Les auteurs affirment qu’une couche de passivation est formée par réduction de I’anion TFSI a
la surface de I'électrode, ce qui permet de retarder la réaction de réduction de I’eau. Des calculs de
théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) prédisent qu’a ces concentrations, la réduction du TFSI
peut se produire dés 2,9 V vs Li/Li*, ce qui conduirait a une SEI majoritairement composée de LiF. Cette

hypothese est confirmée par des mesures XPS et par des observations en microscopie électronique a
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transmission couplée a I'EDX sur une anode apreés lithiation. Une étude de Dubouis et al.?® montre
cependant que le mécanisme est |égérement plus complexe : I'eau est bien réduite avant le TFSI, ce
qui génére des HO" tres réactifs qui vont ensuite venir dégrader les fonctions CF; du TFSI afin de former

une couche de passivation composée de LiF et de CF.

Une batterie LMO/MogSs a ensuite été assemblée en utilisant le WIS comme électrolyte et a
été testée a 0,15 et 4,5 C. Cette batterie délivre une tension moyenne de 1,7 V environ (inférieure aux
2,3 V annoncés a cause de la modification de I'activité des ions en solution) et atteint une capacité
initiale d’environ 50 mAh/g a bas régime et d’environ 35 mAh/g a haut régime. La rétention de capacité
est de 78 % aprés 100 cycles a bas régime et de 68 % apres 1000 cycles a haut régime. Le point mis en
avant ici n’est pas tant les performances de cette batterie, qui n’utilise pas pleinement la fenétre de
stabilité de ce nouvel électrolyte, mais plutot la possibilité inédite de former une SEl en électrolyte
aqueux. Cela ouvre en effet de nouvelles perspectives et permet d’imaginer I'utilisation d’anodes

jusque-la inaccessibles.

2.2.2. lLes « water-in-bisalt »

Un an plus tard, la méme équipe propose de dissoudre deux sels de lithium dans I'eau afin
d’encore augmenter la concentration en lithium, et donc diminuer la quantité d’eau libre dans
I'électrolyte?”. Ce « water-in-bisalt » (abrégé WIBS par la suite) est composé de LiTFSI dissous a
21 mol/kg dans I'eau dans lequel est dissous du LiOTf a 7 mol/kg, ce qui permet de descendre a un
ratio Li*/H,O de 1/2. La fenétre de stabilité électrochimique de cet électrolyte est légérement

améliorée comparé aux WIS puisque le potentiel de réduction de I'eau passe de 1,9V a 1,83 V vs Li/Li*.

Les auteurs comparent ensuite les performances électrochimiques d’une batterie LMO/TiO,
avec un électrolyte WIS (LiTFSI a 21 mol/kg dans I'eau, voir Figure 4.7). Les nanoparticules d’anatase
utilisées a I'anode étant connues pour leurs propriétés d’électrolyse de I'eau, elles sont recouvertes
d’une couche nanométrique de carbone par réduction carbothermique afin de réduire leur activité
catalytique et d’augmenter leur conductivité électronique (et sont alors désignées par c-TiO,). Une
augmentation de la cyclabilité est en effet observée Figure 4.7B. L’ajout d’un second sel permet a la
fois une augmentation de I'efficacité coulombique du systéme (80 % contre 58 % au premier cycle puis
99 % contre 97 % apres 100 cycles) ainsi qu’une meilleure rétention de capacité (environ 80 % contre

42 % apres 100 cycles).

179



24| WIBS: 80 % 60}
5 WIS:578 % | 5 50 ® WIBS and C-TiO:
el = 9
P < \
S 2 40 -
< 18} =
o 2 30 .
O o 5
S 8 .
12 100 Whikg 10 1\
AN &L Io R = WIS and TiO:
09l (2.1 V + 48 mAh/g) A ok B
0 10 20 30 40 50 60 70 010 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Capacity (mAh/g) Cycle number (N)

Figure 4.7 : Performances électrochimiques de batteries LMO/c-TiO, ou TiO, a 0,5 C entre 0,8 et 2,5 V.
(A) Premiere charge-décharge d’une batterie LMO/c-TiO, dans un WIS (LiTFSI 21m) (en noir) et dans un
WIBS (LiTFSI 21m + LiOTf 7m) (en bleu). (B) Stabilité en cyclage pour différentes combinaisons d’anode
et d’électrolyte. Reproduit de Suo et al.”?’).

2.2.3. Les électrolytes hybrides aqueux/non-agqueux

Nous avons vu dans la partie précédente qu’une augmentation de la concentration en lithium
de 7 mol/kg conduisait a un gain de seulement 0,1 V sur la fenétre de stabilité. Cela laisse supposer
gu’augmenter encore la concentration en sel ne permettra pas d’améliorer significativement ce
paramétre. Wang et al.?® ont donc adopté une autre stratégie : ils ont développé une nouvelle classe
d’électrolyte hybride présentant a la fois les caractéristiques des solvants aqueux et organique. En
mélangeant a masse égale une solution de LiTFSI dans I’eau a 21 mol/kg avec une solution de LiTFSI
dans le DMC a 9,25 mol/kg, ils obtiennent un électrolyte homogéne, non-inflammable, et capable de

former une couche de passivation composée de carbonates et de fluorures a la surface de I'anode.

L’électrolyte hybride aqueux/non-aqueux obtenu (abrégé HANE par la suite) a une
conductivité de I'ordre de 4.10° S/cm a température ambiante et un nombre de transport du lithium
(mesuré par RMN-PFG mais sans préciser les valeurs des coefficients de diffusion) de 0,65. Des
simulations de dynamique moléculaire montrent la formation de complexes de coordination Li,TFSI et
Li,DMC au sein de I"électrolyte ainsi qu’au niveau de l'interface avec I'anode, ce qui permettrait aux
deux molécules de participer a la formation d’une SEIl. Cette participation est mise en évidence
expérimentalement par voltamétrie cyclique d’une électrode d’aluminium dans un montage a trois
électrodes avec une contre-électrode en carbone activé et une électrode de référence Ag/AgCl. Lors
du premier cycle, un pic de réduction apparait a 1,5 V vs Li/Li* et disparait a partir du cinquiéme cycle,
ce qui permet de repousser la limite de stabilité en réduction de I'électrolyte HANE jusqu’a 1 V vs Li/Li*.
Ce pic correspond bien au potentiel de réduction de Li, DMC prévu par les simulations numériques. La
limite de stabilité en oxydation étant mesurée a 5,1 V vs Li/Li* par voltamétrie cyclique sur une
électrode de platine, la fenétre de stabilité électrochimique de I’électrolyte HANE est donc de 4,1 V

(voir Figure 4.8A).
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Les auteurs ont ensuite tiré parti de cette fenétre de stabilité étendue pour fabriquer une
cellule LNMO/LTO. Cette cellule intégrant I'électrolyte HANE délivre une tension d’environ 3,1 V. Les
capacités de décharge initiales de ce systéme sont de 163 mAh/g a C/2 et de 94 mAh/g a 6C. La
cyclabilité est trés bonne puisque la perte de capacité est de seulement 0,053 % par cycle a C/2 sur
200 cycles et de 0,024 % par cycle a 6C sur 1000 cycles (voir Figure 4.8 B et C). llIs ont également analysé
par XPS la surface de I'électrode de LTO apres lithiation afin de déterminer la composition de la couche
de passivation. lls montrent ainsi que I'extréme surface est surtout composée d’espéces carbonées
résultant de la dégradation du DMC. Cependant, sous cette couche, un dépét de LiF, qui provient de
la dégradation du TFSI est aussi observé. Cela valide ainsi I’hypothése de la formation d’une SEl en
deux étapes, avec d’abord la dégradation du TFSI vers 2,5V vs Li/Li*, puis celle du DMC vers
1,5 V vs Li/Li*.
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Figure 4.8 : (A) Fenétre de stabilité électrochimique de I’électrolyte HANE (mélange & 1/1 massique
d’une solution de LiTFSI dans le DMC et de LiTFSI 21m dans I'eau) (en noir) mesurée par voltamétrie
cyclique a 5 mV/s sur une électrode d’aluminium en réduction et sur une électrode de platine en
oxydation avec une électrode de carbone activé en contre et une électrode Ag/AgCl en référence. Les
voltamétries cycliques du LTO (en rouge) et du LNMO (en bleu) ont été mesurées a 0,5 mV/s. (B) et (C)
Performances en cyclage de cellules LTO/LNMO & C/2 et a 6 C. Reproduit de Wang et al.!?®,

2.2.4. Conclusion
Le développement de systémes aqueux super-concentrés a effectivement permis d’augmenter

la fenétre de stabilité électrochimique de I’électrolyte et donc d’améliorer la tension délivrée par les
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batteries aqueuses. Cela s’explique notamment par la dégradation possible de I'anion TFSI a I'anode
qui permet de former une couche de passivation composée surtout de LiF et de repousser la réaction

de réduction de I'eau.

Le gain de performance apporté par la premiére génération de WIS (LiTFSI a 21 mol/kg) est
cependant discutable (batterie LMO/MogSs délivrant une tension de 1,7 V environ avec une capacité
spécifique de 50 mAh/g a 0,15 C), notamment vis-a-vis du colt important du sel utilisé et de la quantité
élevée qui est nécessaire. Le passage aux WIBS (LiTFSI a 21 mol/kg + LiOTf a 7 mol/kg) a permis
I'utilisation d’électrodes négatives a base de TiO, avec de meilleures performances électrochimiques
(batterie LMO/c-TiO, délivrant une tension de 2,1 V environ avec une capacité spécifique de 50 mAh/g
a C/2 et une rétention de capacité supérieure aux systémes WIS). Ce gain de performance se fait
néanmoins au détriment du colt de I"électrolyte puisqu’on augmente encore la quantité de sel de
lithium. Pour remédier a ces problémes de colit et de toxicité, Lukatskaya et al.’! ont proposé un
électrolyte WIS composé d’acétate de potassium a 32 mol/kg dans lequel est dissous de I'acétate de
lithium a 8 mol/kg. L’électrolyte obtenu a une fenétre de stabilité électrochimique comparable aux
WIS présentés précédemment et permet de faire cycler une batterie LMO/c-TiO, délivrant une tension

de 2,1 V environ avec une capacité de I'ordre de 40 a 50 mAh/g a C/2.

L'hybridation des systemes aqueux et non-aqueux permet d’allier les bénéfices des
deux mondes. La concentration élevée en LiTFSI permet en effet de rendre miscibles I'eau et le DMC,
et donc de conjuguer la sécurité des électrolytes aqueux a la stabilité apportée par les électrolytes
organiques. Les dégradations successives du TFSI et du DMC créent une couche de passivation
composée de LiF et de carbonates qui permet de repousser la réaction de réduction de I’eau plus loin
et donc d’augmenter la fenétre de stabilité de I'électrolyte. Il est ainsi possible de faire cycler des

batteries LNMO/LTO délivrant une tension de 3,1 V avec une capacité de 150 mAh/g environ a C/2.

2.3. Les séparateurs

Il'y a relativement peu de travaux publiés récemment sur les séparateurs pour les batteries
aqueuses. En I'absence de lithium métallique et de solvant inflammable, il y a moins de risques
d’emballement et I'effet « shutdown » apporté par la structure particuliere des séparateurs comme le
Celgard est moins critique. Les séparateurs polyméres utilisés dans le domaine des batteries Li-ion
(polyéthylene et polypropyléne principalement) ne possédent généralement pas une assez bonne
mouillabilité vis-a-vis des électrolytes aqueux. Il est donc nécessaire de les rendre plus hydrophiles en
greffant des fonctions de type hydroxile, carbonyle, ou encore sulfonyle (par plasma ou par traitement

chimique), ou en ajoutant des charges inorganiques®®”,
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L'extrusion électro-assistée permet d’obtenir des membranes polyméres extrémement
poreuses, ce qui est idéal dans le cadre d’une utilisation en tant que séparateur. Les membranes
électrofilées a partir de PVDF et de ses copolymeéres ont une excellente affinité avec la plupart des
solvants organiques et ont de tres bonnes capacités de rétention de I'électrolyte, ce qui les place a la
limite des électrolytes polymeres gélifiés. De la méme facon que ci-dessus, il est possible de rajouter
des nanoparticules inorganiques dans la solution électrospinnée afin d’augmenter la prise en
électrolyte et de rendre la membrane plus hydrophilel®*32, De plus, ce procédé permet d’envisager
des architectures originales comme le cceur-coquille, qui permet de retenir un composé dans les fibres
dans le but de le relarguer de fagon contrélée. Liu et al.?® ont ainsi électrospinné des fibres coeur-

coquille contenant de la triphénylphosphine, qui est un retardateur de flamme.

Cependant, les séparateurs fabriqués a parti de fibres de verre sont les plus utilisés dans les
études sur les batteries aqueuses malgré leurs mauvaises propriétés mécaniques. Cela s’explique par
leur disponibilité et leur faible coit. Nous allons donc comparer ces séparateurs en fibres de verre avec
un séparateur hybride électrospinné dont la préparation a été décrite dans le Chapitre 3. L’électrolyte
étudié sera I'électrolyte HANE décrit dans la partie 2.2.3. Il permet a priori de fabriquer des batteries
aqueuses (et donc non inflammables) délivrant une tension supérieure a 3 V. Cependant, la grande
guantité de LiTFSI utilisée augmente fortement son co(t par rapport aux électrolytes aqueux
classiques. La finesse des membranes préparées par électrospinning ainsi que leur trés grande porosité
permettent d’espérer une bonne imprégnation et donc de diminuer la quantité d’électrolyte
nécessaire pour le bon fonctionnement du systéme, ce qui permettrait de réduire les co(ts. Au vu de
la morphologie des fibres, qui présentent des domaines de silice sur toute leur longueur, il est
également possible d’utiliser des molécules possédant une fonction éthoxysilane afin de les
immobiliser sur le séparateur. On peut ainsi imaginer le fonctionnaliser de facon a piéger des ions

métalliques, par exemple.

La suite de ce chapitre sera dédiée a I'étude de lI'imprégnation du séparateur hybride
électrospinné par [I'électrolyte hybride water-in-salt, puis a I'analyse des performances

électrochimiques obtenues avec une cellule LMO/TiO».
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3. Le couple séparateur-électrolyte

3.1. Rappel sur I'élaboration du séparateur
Le séparateur est une membrane composée de PVDF-HFP et de silice préparée par
électrospinning de la méme fagon que dans la partie 2.4.2 du Chapitre 3. Le ratio massique entre le
polymeére fluoré et les précurseurs de silice est de 70/30. Les membranes font en moyenne 50 um
d’épaisseur et les fibres ont un diametre moyen de 75 nm. La porosité, mesurée par imprégnation par

le n-butanol, est de I'ordre de 90 %.

3.2. l’électrolyte hybride
L’électrolyte utilisé est un électrolyte aqueux super-concentré hybride dénommé HANE et
décrit dans la partie 2.2.3. Il est composé d’un mélange a masse égale de LiTFSI a 21 mol/kg et d’'une
solution de LiTFSI dans le diméthyle carbonate (DMC) a 9,25 mol/kg (voir Figure 4.9). La composition
moléculaire de cet électrolyte est donc de 1 Li/1,43 H,0/0,55 DMC.

i 1

L e v g

DMC+
H,0+
LiTFS

Figure 4.9 : L’eau et le DMC ne sont pas miscibles mais la concentration élevée en LiTFSI permet
d’obtenir un mélange homogéne. Reproduit de Wang et al.!*®!

La stabilité électrochimique de I’électrolyte est mesurée par Wang et al.?® par voltamétrie
cyclique a 5 mV/s dans un montage a trois électrodes avec du carbone activé et Ag/AgCl
respectivement en contre-électrode et en référence. La stabilité cathodique est évaluée a 1V vs Li/Li*
avec une électrode d’aluminium tandis que la stabilité anodique est évaluée a 5,1 V vs Li/Li* avec une
électrode de platine. A 25°C, la conductivité ionique de I'électrolyte est de 4.103 S/cm et le nombre de

transport du lithium, évalué par RMN a gradient de champ, est de 0,65.

3.3. Imprégnation du séparateur par |'électrolyte hybride water-in-salt
La mouillabilité du séparateur est un parameétre important. Elle peut étre évaluée

qualitativement en déposant une goutte d’électrolyte a la surface du séparateur et en regardant la
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facon dont elle est absorbée. Moins la surface est mouillable, plus I'angle de contact (défini Figure

4.10) est grand.

Figure 4.10 : Définition de I'angle de contact ¥ d’une goutte sur un solide.

La mouillabilité de la membrane électrospinnée par I'électrolyte HANE a été évaluée de la
facon décrite ci-dessus. On peut voir sur la Figure 4.11 que I'angle de contact initial est inférieur a 90° :
la surface est donc bien mouillable. De plus, on note que la goutte est trés rapidement absorbée
puisqu’elle s’étale en moins d’une seconde (I’angle de contact devient nul). La membrane devenant

transparente, on peut affirmer que la porosité est bien imprégnée dans toute I'épaisseur.

’th h

Figure 4.11 : Imprégnation d’un séparateur hybride électrospinné (épaisseur 40 um) par I’électrolyte
HANE en fonction du temps.

La rétention de I'électrolyte a été mesurée pour le séparateur électrospinné et le Whatman.

. e . mi—my U] . .
La prise en électrolyte est donnée par —, avecm; la masse aprés imprégnation et mg la masse
0

avant. Les séparateurs ont été pesés et leur épaisseur mesurée avant et aprés imprégnation. Sans
surprise, la prise en électrolyte du Whatman est énorme car ce séparateur est tres épais. La prise en
électrolyte du séparateur hybride électrospinné atteint 430 % massique, ce qui est considérable au vu
de sa faible épaisseur de 40 um. L'utilisation de ce séparateur est donc bénéfique dans I'objectif de

réduire la quantité d’électrolyte et de réduire les colts associés.
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Séparateur
P Whatman

électrospinné

Epaisseur initiale (um) 39,7+0,6 680 £ 30
Epaisseur aprés imprégnation (um) 44 +1 /
Prise en électrolyte (% massique) 430+ 35 2080+ 110
Rétention de I'électrolyte apres 48 h (% massique) 270+ 35 1570 + 150

Tableau 4.2 : Rétention de I’électrolyte hybride water-in-salt par le séparateur électrospinné et par le
Whatman. L’épaisseur aprés imprégnation du Whatman n’est pas donnée car la pression du pied a
coulisse faisait visiblement sortir de I’électrolyte. Les moyennes et les écart-types ont été calculés sur
cing échantillons coupés sous la forme de disque de 16 mm de diamétre.

3.4.Test de flamme et de résistance en température
Comme affirmé dans la publication de Wang et al., I'électrolyte hybride water-in-salt utilisé
dans ce chapitre n’est pas inflammable : lorsqu’on met en contact un séparateur en fibre de verre
imprégné dudit électrolyte avec une flamme, celui-ci s’évapore sans prendre feu. Bien que ce
parametre garantisse une partie de la sécurité de la batterie, la résistance au feu et a la température
de nos séparateurs ont été évaluées. Ainsi, lorsque les séparateurs sont exposés a une flamme, le
séparateur hybride électrospinné se rétracte puis fond, mais il ne prend pas feu (voir Figure 4.12), tout

comme les séparateurs Whatman ou Celgard. Il est difficile de comparer les temps d’exposition des

différents séparateurs car cela dépend fortement de la distance a la flamme.

e

Os 0,2s 0,5s

Figure 4.12 : Photos du séparateur hybride électrospinné exposé a une flamme a différents instants.

Le séparateur hybride électrospinné a également été placé a I'étuve a 120°C pendant deux
heures afin de voir s’il se contractait. Le résultat est négatif, ce dernier gardant méme son intégrité
apres trente minutes a 150°C (température supérieure a la température de fusion du PVDF-HFP, qui

est de 140°C environ) alors que le Celgard fond (voir Figure 4.13).

120°C 150°C

Figure 4.13 : Photos du séparateur hybride électrospinné aprés 2 h & 120°C et aprés 30 min & 150°C. A
titre de comparaison, le Celgard a complétement fondu.

186



4. Performances électrochimiques d’un systéeme LMO/TiO,

L'objectif de cette partie est de comparer les performances en cyclage de notre séparateur
hybride électrospinné avec celles d’un séparateur en fibres de verre Whatman (dont I'épaisseur varie
entre 650 et 750 um environ) dans le cadre de I'utilisation de I'électrolyte hybride de type water-in-
salt décrit précédemment. Pour ce faire, il a fallu dans un premier temps préparer les électrodes

adéquates, puis les tester en configuration swagelok.

4.1.Choix et préparation des électrodes

4.1.1. Tests préliminaires

La stabilité de I'électrolyte hybride water-in-salt a été vérifiée par voltamétrie cyclique dans
un montage a trois électrodes. L'électrode de travail est le collecteur de courant en aluminium et la
contre électrode est faite de graphite. Nous avons choisi d’utiliser un fil d’argent comme pseudo
électrode de référence plutot qu’une électrode Ag/AgCl car nous avons constaté qu’un dépdt se
formait sous cette derniére au cours des mesures. Le potentiel de repos du fil d’argent est de
0,166 V vs Ag/AgCl. Les mesures sont faites a 5 mV/s. La fenétre de stabilité est ainsi évaluée a 5,5V

environ.

E (V vs Li/Li%)

1 (u.a.)
I

=4,5V

A
h

. M P B B B
-3 -2 -1 0 1
E (V vs fil d’argent)

Figure 4.14: Fenétre de stabilité électrochimique de [Iélectrolyte hybride water-in-salt. Les
voltamogrammes sont effectués a 5 mV/s sur des collecteurs de courant en aluminium avec une contre
électrode en graphite et un fil d’argent en pseudo électrode de référence. La CV du TiO; sur FTO (en
bleu) est effectuée a 10 mV/s tandis que celle du LMO sur FTO (en rouge) est effectuée a 1 mV/s, avec
la méme pseudo électrode de référence et une contre électrode de platine.

Afin de nous affranchir dans un premier temps des considérations liées au choix du liant
polymeére et du carbone nécessaires a I'élaboration d’une électrode, nous avons effectué les premiers
tests en déposant les matériaux d’insertion sur du FTO. Les matériaux, formés par voie sol-gel, ont été

déposés en couche fine par dip coating. Les voltamétries cycliques obtenues (voir Figure 4.14)
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correspondent bien a la signature du TiO; et du LMO. Ayant la preuve que ces matériaux pouvaient
insérer le lithium de facon réversible dans notre électrolyte hybride water-in-salt, nous avons préparé

des électrodes de facon classique afin de pouvoir tester notre séparateur électrospinné hybride.

4.1.2. Préparation des électrodes

Les matériaux d’électrode choisis sont LiMn,04 (fourni par Sigma) a la cathode et TiO, (anatase,
de taille inférieure a 25 nm, fourni par Sigma) a I’anode. Le protocole de fabrication de I'électrode est
le suivant. Le matériau actif est mélangé avec du noir de carbone acéthyléne en proportion de 80:10
en masse pour le LMO et de 70:15 en masse pour le TiO,. Le mélange est introduit dans un vibro-
broyeur Retsch MMA400 contenant une bille de zircone et fonctionnant a une fréquence de 20 Hz
pendant cing minutes. Cette étape permet d’obtenir un mélange homogéne et reproductible. Le
mélange est ensuite ajouté a une solution de PVDF-HFP dans la N-méthyl-2-pyrrolidone de facon a
obtenir des ratios massiques LMO:CB:PVDF-HFP de 80:10:10 et TiO,:CB:PVDF-HFP de 70:15:15. L'encre
obtenue est placée sous agitation a chaud pendant trois heures. Sa viscosité est ajustée par ajout de
solvant jusqu’a l'obtention d’une solution convenable. L'encre est ensuite étalée sur une feuille
d’aluminium de 20 um d’épaisseur a l'aide d’un applicateur de film. L’électrode est finalement séchée
guelgues minutes sous hotte puis quelques heures sous vide a 100°C. Les charges obtenues sont de

I'ordre de 8 mg/cm? pour le LMO et de 4 mg/cm? pour le TiO».

Les électrodes ainsi fabriquées ont été testées en configuration pile-bouton face a une
électrode de lithium avec un électrolyte LP30 (LiPF¢ a 1 mol/L dans un mélange EC/DMC) et un
séparateur en fibres de verre type Whatman. Les galvanométries obtenues a température ambiante
sont données dans la Figure 4.15. Les courants de charge/décharge ont été calculés a partir des

capacités spécifiques théoriques des matériaux.

Le TiO, présente des plateaux d’insertion et de désinsertion du lithium a 1,7 et 1,9 V vs Li/Li* a
un régime de C/2 (courbes bleues Figure 4.15 A). La capacité de décharge du premier cycle a C/2 est
de 185 mAh/g mais elle n’est pas stable : au quatriéme cycle, elle est de 168 mAh/g. Le passage a un
régime de charge/décharge de 1C (courbes rouges Figure 4.15 A) implique une diminution de la

capacité a 138 mAh/g au premier cycle (98 mAh/g au quatrieme).

Le LMO présente des doubles plateaux caractéristiques a 4 et 4,15 V vs Li/Li* pour la charge et
a 4,05 et 3,9 V vs Li/Li* pour la décharge (courbes bleues Figure 4.15 B). Les capacités de charge sont
largement supérieures aux capacités de décharge mais cette irréversibilité s’atténue au fur et a mesure
des cycles. La capacité spécifique de décharge reste relativement constante a 59 mAh/g a C/2 eta C.
Au vu des potentiels d’insertion respectifs des deux matériaux, nous nous attendons donc a ce que le

couple LMO/TiO, délivre une tension légérement supérieure a 2 V.
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Figure 4.15 : (A) Cyclage d’une cellule TiO,/Li avec un séparateur Whatman imprégné de LP30. (B)
Cyclage d’une cellule LMO/Li avec un séparateur Whatman imprégné de LP30. En dégradé de bleu le
régime de charge/décharge est de C/2, en dégradé de rouge de C. La teinte la plus foncée représente
le premier cycle, la plus claire le quatriéme.

Les électrodes de LMO et de TiO, fabriquées ici ne sont pas totalement optimisées : la capacité
du TiO; baisse au fur et a mesure des cycles et la capacité spécifique du LMO est loin de sa capacité
théorique. Nous avons essayé de changer de source de carbone et de modifier la technique de
préparation de I'électrode (binder carboxyméthylcellulose dans I'eau, pate de PTFE dans I'éthanol)
sans amélioration notable. Nous n’avons cependant pas souhaité travailler outre mesure sur
I’élaboration de ces électrodes, I'objectif étant ici de les tester avec un électrolyte de type water-in-
salt hybride et de comparer les performances avec un séparateur type Whatman et notre séparateur

hybride électrospinné.

4.2. Mesures galvanomeétriques

4.2.1. Comparaison entre le Whatman et le séparateur hybride électrospinné

Les mesures galvanométriques ont été effectuées en configuration swagelok (Figure 4.16). Les
électrodes de LMO et de TiO; ainsi que le séparateur sont imprégnés quelques minutes dans
I’électrolyte avant I'assemblage, qui se fait sous air. Le rapport massique LMO/TiO; a été fixé a 2/1. Les
courants ont été calculés a partir de la capacité théorique du LMO, qui est de 148 mAh/g, et les

capacités mesurées sont également normalisées a partir de la masse de LMO.

Figure 4.16 : Photographie du montage swagelok, des électrodes, et du séparateur Whatman utilisés.
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Les cellules obtenues présentent un plateau de charge autour de 2,4 V et un plateau de
décharge autour de 2,1 V comme on peut le voir Figure 4.17. Les tensions de fin de charge et de

décharge sont respectivement fixées a 3,1Vet0,8 V.

3,5¢ 35p
3f af =
25f 25f 3
2 2 =
15} 15f =

1f 1f
osblee il [ L osbleiiiiliiiiitin,., L

0 20 40 60 80 100 0 20 40 60 80 100
Capacité spécifique (mAh/g) Capacité spécifique (mAh/g)

Figure 4.17 : Profils de charge/décharge a 2C de cellules LMO/TiO avec un électrolyte hybride water-
in-salt. En bleu le séparateur utilisé est un séparateur en fibres de verre de type Whatman (e = 650-
700 um), en rouge il s’agit de notre séparateur hybride électrospinné (e = 48 um). La teinte la plus
foncée représente le premier cycle, la plus claire le dixieme.

Les premiéres mesures sont effectuées a haut régime : des séries de dix cycles sont effectuées
a 2C, 5C, 10C, puis de nouveau 2C (voir Figure 4.18). Pour les cellules fabriquées avec le séparateur
type Whatman (en bleu sur la figure), les capacités atteintes aprés dix cycles sont respectivement de
63 mAh/g, 47 mAh/g, 35 mAh/g, et 52 mAh/g a 2C, 5C, 10C, puis de nouveau 2C. L'efficacité
coulombique atteint 95 % a 2C et dépasse 98 % a 5C et 10C. Les capacités des cellules fabriquées avec
notre séparateur hybride électrospinné sont supérieures : elles atteignent 71 mAh/g, 55 mAh/g,
41 mAh/g, puis 63 mAh/g dans les mémes conditions. Leur efficacité coulombique est similaire a 5C et
10C mais elle est de I'ordre de 93 % a 2C. Pour les deux séparateurs étudiés, la capacité diminue au
cours des cycles. Cela signifie que cette baisse est plutét imputable aux électrodes, qui comme nous

I"avons vu, ne sont pas parfaitement optimisées.
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Figure 4.18 : Cyclage a différents régimes de cellules LMO/TiO, avec un électrolyte hybride water-in-
salt. En bleu le séparateur utilisé est un séparateur en fibres de verre de type Whatman (e = 650-
700 um), en rouge il s’agit de notre séparateur hybride électrospinné (e = 55 um).
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a des régimes de C/2, 2C, et 10C (voir Figure 4.19).

Des mesures ont ensuite été effectuées dans les mémes conditions mais sur cinquante cycles
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Figure 4.19 : Comparaison des performances en cyclage a différents régimes des cellules LMO/TiO,avec
un électrolyte hybride water-in-salt. En bleu le séparateur utilisé est un séparateur en fibres de verre
de type Whatman (e = 650-700 um), en rouge il s’agit de notre séparateur électrospinné. (e(C/2) = 47
um, e(2C) =61 um, e(10C) = 55 um)

A un régime de C/2, I'efficacité de la cellule préparée avec le séparateur type Whatman ne
dépasse pas 80 % et la rétention de capacité est de seulement 51 % aprés cinquante cycles. Le
phénomeéne est légérement différent avec notre séparateur puisque la capacité passe de 81 mAh/g a
40 mAh/g en seulement dix cycles avant de diminuer plus lentement jusque 15 mAh/g au bout de
cinquante cycles. Le couple d’électrodes choisies ne permet visiblement pas un fonctionnement
optimal a bas régime. Au vu de la faible efficacité coulombique, I'électrolyte hybride water-in-salt est
dégradé aux électrodes. Le passage a un régime de 2C permet de passer a des efficacités de 94 % pour
les deux séparateurs. La cellule préparée a partir du Whatman a une capacité initiale de 66 mAh/g et
une rétention aprés cinquante cycles de 65 %, tandis que celle préparée a partir du séparateur

électrospinné a une capacité initiale plus élevée de 76 mAh/g mais une rétention de 65 % également.
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Le passage a un régime de 10C a des conséquences similaires. L'efficacité coulombique atteint 99 %
pour les deux séparateurs. La capacité initiale de la cellule préparée a partir du séparateur
électrospinné est encore une fois supérieure a celle préparée a partir du Whatman (67 mAh/g contre
62 mAh/g) et a également une meilleure rétention de capacité aprés cinquante cycles (70 % contre
56 %). Les capacités mesurées Figure 4.19 sont légerement différentes de celles Figure 4.18 car ce sont

deux séries d’électrodes différentes qui ont été utilisées.

‘ N

Les cellules LMO/TiO, en électrolyte hybride water-in-salt délivrent environ 2,1 V. Elles

fonctionnent mieux a haut régime (supérieur ou égal a 2C) car cela permet de limiter la
dégradation de I'électrolyte.
L'utilisation de notre séparateur hybride électrospinné a la place d’un séparateur en fibres de
verre (Whatman) permet d’améliorer la capacité spécifique initiale des cellules, qui atteint ainsi
67 mAh/g a 10C, ainsi que la rétention de capacité, qui est de 70 % au méme régime (contre

\62 mAh/g et 56 % pour le whatman). j

4.2.2. Mesure de la pression interne pendant le cyclage

Afin de vérifier que la faible efficacité coulombique était bien due a une dégradation de
I’électrolyte, la pression a été enregistrée pendant le cyclage d’une cellule LMO/TiO; a un régime de
2C. Cette mesure a été faite au College de France avec I'aide de Manel Ben Osman (LCMCP). Une
swagelok a été préparée dans les mémes conditions que précédemment sauf que cette derniére
intégre un capteur de pression. Le gaz utilisé dans notre cas est I'azote, qui est introduit de facon a

atteindre une pression de 1 bar environ.
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Figure 4.20 : Mesure de la pression interne de la swagelok pendant le cyclage d’une cellule LMO/TiO;
dans un électrolyte hybride water-in-salt avec un séparateur Whatman a 2C. Le potentiel de la cellule
est tracé en noir, la pression est en rouge.
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On peut voir que pendant les trois heures de repos, la pression (en rouge Figure 4.20) diminue
légerement mais que des que les cycles commencent, elle augmente de fagon continue. Nous pouvons
donc affirmer qu’un gaz est produit au cours du cyclage, sans doute a cause de la dégradation de
I’électrolyte. Le couplage de cette technique a une analyse du gaz produit nous permettrait d’avoir
plus d’informations sur ce qui arrive a I'électrolyte, méme s'il est d’ores et déja possible d’émettre

I’hypothese qu’il s’agit de la réaction d’évolution de I'hydrogene.

4.2.3. Comportement en puissance

Afin de comparer le comportement en puissance des cellules fabriquées a I'aide des deux
séparateurs, une étude du C-rate a été effectuée. Cela consiste a décharger de fagon successive la
cellule a des régimes décroissants en laissant un temps de repos entre chaque décharge. Aprés deux
cycles a C/2 entre 0,8 et 3,1 V la cellule est chargée a C/2 jusque 3,1 V. Des décharges successives
jusque 0,8 V sont ensuite effectuées a des régimes décroissants (10C puis 5C, 2C, C, C/2) avec trois

heures de relaxation entre chaque.
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Figure 4.21 : Comparaison du C-rate des systemes LMO/TiO, avec un séparateur en fibres de verre (en
bleu) et notre séparateur hybride électrospinné (en bleu, e = 58 um)). Aprés deux cycles a C/2 entre 0,8
et 3,1V la batterie est chargée a C/2 jusque 3,1 V. Des décharges successives jusque 0,8 V sont ensuite
effectuées a des régimes décroissants (10C puis 5C, 2C, C, C/2) avec trois heures de relaxation entre
chaque.

Pour la cellule fabriquée a partir du séparateur type Whatman (en bleu Figure 4.21),
I'intégralité de la capacité de décharge (51 mAh/g) est récupérée a 10C. Pour celle fabriquée a partir
de notre séparateur hybride électrospinné (en rouge), une capacité de décharge de 57 mAh/g est
récupérée a 10C, puis une capacité additionnelle de 7 mAh/g est récupérée a 5C. Cela confirme que
cet électrolyte est compatible avec des applications de puissance et que notre séparateur permet
d’atteindre des performances supérieures a celles du Whatman et comparables aux systémes aqueux

présentés dans la littérature (voir Figure 4.22).
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4. Performances électrochimiques

Chapitre 4 : Réalisation d’un séparateur hybride
pour électrolyte aqueux super concentré
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Figure 4.22 : Diagramme de Ragone de différents systémes aqueux reportés dans la littérature. En
rouge et en bleu sont indiquées les performances de nos systéemes LMO/TiO2 préparés avec notre
séparateur hybride électrospinné et I’électrolyte hybride water-in-salt. Les masses prises en compte
sont celles des matériaux actifs, du carbone, et du liant pour les deux électrodes. La figure est reproduite

de Yang et al.3%
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5. Conclusion et perspectives

Au vu des problémes de sécurité liés a I'inflammabilité des électrolytes organiques utilisés dans
les batteries Li-ion, les systémes aqueux sont I'objet d’un intérét grandissant. En effet, les électrolytes
aqueux utilisent des sels moins onéreux et moins toxiques et ils peuvent atteindre des conductivités
un a deux ordres de grandeur supérieures a celles des électrolytes organiques classiques. Cela permet
notamment de considérablement augmenter les régimes de charge et de décharge des batteries. Le
probléeme principal de ces électrolytes aqueux est leur fenétre de stabilité électrochimique limitée par
les réactions d’évolution de I'oxygene et de I'hydrogéne. Ce n’est pas génant pour I'électrode positive
ou les matériaux d’insertion sont les mémes que ceux utilisés pour les batteries Li-ion organiques, mais
cela limite le choix pour I'électrode négative. Les matériaux utilisés sont généralement des oxydes de
vanadium ou de molybdéne ou encore des NASICONSs, qui insérent le lithium entre 2 et 3 V vs Li/Li*. Ce
potentiel d’insertion élevé de I'électrode négative limite fortement la tension délivrée par la batterie

(qui est généralement de 'ordre de 1,5 V), et donc les densités d’énergie et de puissance.

En 2015, Suo et al. ont proposé un électrolyte aqueux super-concentré appelé water-in-salt.
Cet électrolyte, composé de LiTFSI dissous a 21 mol/kg, permet d’étendre la fenétre de stabilité
électrochimique jusqu’a 1,9 V vs Li/Li* et de fabriquer des batteries LMO/MogSs délivrant une tension
de 2 V environ. La concentration extrémement élevée en sel de lithium permet de former une couche
de passivation a la surface de I'électrode négative en dégradant le TFSI selon un mécanisme encore
discuté. Ces systemes super-concentrés ont ensuite été améliorés en diminuant encore la quantité
d’eau par I'ajout d’un second sel de lithium (comme LiOTf) ou d’un second solvant. C’'est cette solution

gue nous avons choisi de privilégier dans ces travaux de these.

L’électrolyte hybride aqueux/non-aqueux utilisé ici est composé d’'un mélange a masses égales
de LiTFSI a 21 mol/kg dans I'’eau avec une solution de LiTFSI a 9,25 mol/kg dans le DMC. L'incorporation
de ce solvant organique permet d’étendre la fenétre de stabilité électrochimique jusque 1 V vs Li/Li*
environ car il participe a la formation d’une SEI. Le mélange reste néanmoins ininflammable, ce qui est

|"avantage principal des électrolytes aqueux.

Nous avons ensuite étudié |'utilisation de cet électrolyte avec un séparateur hybride PVDF-
HFP/silice électrospinné. Ce séparateur étant extrémement poreux et mouillable par I'électrolyte, il
permet de réduire la quantité d’électrolyte nécessaire au fonctionnement de la batterie par rapport a
un séparateur en fibres de verre de type Whatman (d’une épaisseur de I'ordre de 700 um). Cela permet
de réduire les colits associés, le LiTFSI étant relativement onéreux. De plus, la finesse de ce séparateur

(de I'ordre de 50 um dans cette étude mais elle peut encore étre réduite) est intéressante dans
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I'optique d’augmenter la densité volumique des batteries et d’améliorer leur flexibilité. Il s’avere

également que le séparateur électrospinné est ininflammable et stable jusqu’a au moins 150°C.

Afin de tester notre séparateur en batterie nous avons mis au point des électrodes a base de
LMO et de TiO,. Ces électrodes ne sont pas du tout optimisées en termes de capacité et de cyclabilité
mais elles nous permettent de comparer notre séparateur hybride électrospinné avec un séparateur
type Whatman. Les batteries LMO/TiO, ainsi obtenues délivrent une tension de 2,1 V environ a 2C et
atteignent une capacité initiale de 76 mAh/g avec le séparateur électrospinné. L’efficacité a ce régime
est de 94 % et la rétention de capacité de 65 %, ce qui pourrait sans doute étre amélioré en optimisant
les électrodes. Les cellules LMO/TiO, fonctionnent mieux a haut régime gu’a bas régime car nous
n’avons pas réussi a complétement passiver la surface de TiO,, ce qui fait que I’électrolyte se dégrade
au fur et a mesure des cycles. Cela pourrait étre amélioré en modifiant la formulation de I'électrode
ou en recouvrant la surface des nanoparticules par une couche de carbone. Notre systéme est donc
surtout adapté a des applications de puissance puisque la capacité atteinte a 10C est de 67 mAh/g,

avec une rétention de capacité de 70 % et une efficacité de 99 %.

Les prochaines étapes de ce travail sont de comparer les performances de notre séparateur
hybride électrospinné avec d’autres séparateurs polymeéres d’épaisseur similaire, tel que le Celgard-
Al;0Os. Avant de s’y intéresser il conviendrait d’optimiser la préparation des électrodes afin de garantir
des performances maximales et reproductibles. Le recouvrement des nanoparticules de TiO; par une
fine couche de carbone devrait notamment permettre de limiter la réaction d’évolution de I’hydrogene
et faciliter la formation d’une SEl. Il est également envisageable de remplacer le TiO; par du LTO (lui
aussi protégé par du carbone), qui n’est pas connu comme étant un catalyseur de la réaction

d’évolution de I’hydrogene, et le LMO par du LNMO afin d’augmenter la puissance délivrée.
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Afin de remédier au probléme d’inflammabilité des électrolytes organiques utilisés dans le
domaine du lithium ion nous avons développé un électrolyte solide hybride. Celui-ci est composé pour la
partie organique de deux polymeres commerciaux : le PEO et le PVDF-HFP. Le premier a été choisi pour
ses propriétés reconnues de conduction du lithium et le second pour ses propriétés mécaniques
supérieures, surtout a haute température lorsque le PEO est dans un état fondu. Le sel utilisé tout au long
de I'étude est le LiTFSI, qui a d’excellente propriété de dissociation. Concernant la partie inorganique, nous
avons choisi de mettre en ceuvre la voie sol-gel afin de former un réseau de silice in situ. L'objectif est de
renforcer mécaniquement I'électrolyte tout en améliorant sa conductivité. L'immobilisation du cation d’un
liguide ionique sur ce réseau a pour but d’encore améliorer la conductivité tout en augmentant le nombre
de transport du lithium. Enfin, nous avons travaillé sur la microstructure de I’électrolyte en proposant deux
procédés de mise en forme : la coulée-évaporation et I'extrusion électro-assistée suivie d’une étape

d’imprégnation.

Le Chapitre 2 est consacré a I'étude des électrolytes préparés par coulée-évaporation et a
I'influence des différentes parties (concentration en LiTFSI, introduction du réseau inorganique,
fonctionnalisation par I'imidazolium-TFSI) sur leurs propriétés physico-chimiques et électrochimiques.
L'électrolyte donnant les meilleurs résultats est celui composé du mélange des deux polymeéres, de LiTFSI,
et du réseau de silice. La cristallinité du PEO y est quasiment nulle grace a I'ajout du LiTFSI. La membrane
a un comportement ductile et mou (E = 35 MPa a 30°C et 11 MPa a 80°C), elle peut supporter de trés
grandes élongations. L’ajout du réseau inorganique ne semble pas apporter de renforcement mécanique
car celles-ci sont principalement assurées par le polymere fluoré. Par contre, il permet d’améliorer la
conductivité ionique de I’électrolyte (surtout a basse température) en créant de nouveaux chemins de
diffusion. La conductivité atteinte est ainsi de I'ordre de 10* S/cm a 80°C. L’électrolyte étant compatible
avec des électrodes de lithium et de LiFePO,, des tests de galvanométrie ont été effectués sur des piles-
bouton a 80°C. Pour des régimes de charge/décharge de C/20, I'intégralité de la capacité de I'électrode
semble étre exploitée. Cependant, la rétention de capacité n’est plus que de 60 % a C/10, puis 20 % a
C/5. Les difficultés observées a « haut régime » peuvent s’expliquer par la conductivité relativement basse
deI’électrolyte (elle est un ordre de grandeur en-dessous de la littérature) et par un coefficient de diffusion
du lithium relativement faible lui aussi (D(’Li) = 7.10"*3> m?/s a 80°C, soit un ordre de grandeur en-dessous
de la littérature la encore). Ces valeurs peuvent s’expliquer par la présence importante de PVDF-HFP, qui
ne participe pas a la conduction. La fonctionnalisation du réseau de silice par I'imidazolium possédant une
fonction éthoxysilane ne permet pas d’améliorer les performances de I'électrolyte car il semble que le

couple imidazolium-TFSI interagit préférentiellement avec les domaines HFP du polymere fluoré et
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n‘interagit donc pas avec le PEO et le lithium. Nous atteignons donc ici les limites de notre systeme et du

procédé de mise en forme par coulée-évaporation, qui laisse les différents constituants s’auto-organiser.

Le Chapitre 3 est dédié a I'introduction d’une micro-structuration par extrusion électro-assistée
et a ses conséquences sur les propriétés de I'électrolyte. Nous avons choisi de découpler les propriétés
mécaniques des propriétés de conduction du lithium. Un squelette hybride mélangeant PVDF-HFP et
silice préparée in situ par voie sol gel a ainsi été électrofilé puis la porosité a été remplie par un mélange
de PEO (M, = 20 000 g/mol) et de LiTFSI. Le liquide ionique possédant une fonction éthoxysilane utilisé
dans le Chapitre 2 a également été utilisé ici afin de fonctionnaliser les fibres. Les membranes hybrides
électrospinnées sont constituées d’un tapis de fibres non orientées de 75 nm de diametre environ, avec
une porosité de I'ordre de 88 %. Une fois imprégnée par le mélange P(EQ),-LiTFSI, les électrolytes
atteignent une conductivité de 5.10* S/cm a 80°C, ce qui est cinqg fois supérieur aux systémes préparés
par coulée évaporation. Le nombre de transport mesuré par la méthode de Bruce Vincent s’éleve a 0,3 a
80°C, ce qui est sensiblement plus élevé que pour les systemes préparés par coulée-évaporation mais
mériterait d’étre confirmé par RMN-PFG. Ces propriétés supérieures se retrouvent dans les mesures
galvanométriques : des capacités de rétention supérieures a 80 % sont observées jusqu’a des régimes de
charge/décharge de C/3 a 80°C, malgré I'apparente formation de dendrites. Cette amélioration générale
des performances peut s’expliquer par la plus grande proportion de PEO par rapport aux systémes
préparés par coulée-évaporation, par la formation d’une meilleure interface avec le lithium, mais aussi

peut étre par la création de chemins de conduction privilégiés le long des fibres hybrides.

Ce travail sur les électrolytes solides pourrait étre amélioré sur plusieurs points. Concernant les
électrolytes préparés par coulée-évaporation, il faudrait augmenter la part de PEO par rapport au PVDF-
HFP afin d’essayer d’améliorer les performances générales. L’utilisation de la RMN du solide ou encore du
SAXS devrait donner des informations supplémentaires sur les interactions entre les différents composants
et sur la structure de I'électrolyte. Concernant les électrolytes préparés par « électrospinning » puis
imprégnation, il faudrait travailler sur le squelette afin de comprendre sa participation aux mécanismes de
conduction, mais aussi sur la phase conductrice afin d’améliorer les performances globales (en
introduisant un plastifiant par exemple). Enfin, une fonctionnalisation par d’autres types de molécules

permettrait de donner un réle supplémentaire a I'électrolyte.

Dans le Chapitre 4, nous avons utilisé ces membranes hybrides « électrospinnées » en tant que
séparateurs pour des électrolytes liquides hybrides de type water-in-salt (mélange a masse égale de

LiTFSI a 21 mol/kg dans I'’eau avec une solution de LiTFSI a 9,25 mol/kg dans le DMC, abrégé HANE). Cet
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électrolyte a pour avantage d’étre non inflammable et d’avoir une fenétre de stabilité électrochimique
s’étendant théoriquement de 1 a 5,1 V vs Li/Li* grace a la formation d’une SEI par décomposition du DMC
et du TFSI. Les membranes hybrides « électrospinnées » ont de bonnes propriétés de mouillage et de
rétention (prise initiale en masse d’électrolyte de 430 % et rétention 270 % aprés 48 h), ce qui permet
de réduire la quantité d’électrolyte nécessaire au bon fonctionnement de la batterie, et donc de réduire
les couts associés. Elles ont été utilisées dans un systéme d’électrodes LMO/TiO, délivrant une tension de
2 V environ et ont donné des résultats satisfaisants a haut régime (67 mAh/givoa 10C, avec une rétention

de 70 % apreés 50 cycles et une efficacité de 99 %).

Avant de comparer les performances de notre séparateur hybride « électrospinné » a des
séparateurs similaires (de type Celgard-Al,0s), il faudrait optimiser la préparation des électrodes afin
d’obtenir des performances semblables a ce qui est présenté dans la littérature (i.e. des capacités proches
de la valeur théorique méme a bas régime). De la méme fagon que pour les électrolytes polymeres solides,
I'introduction d’une fonctionnalisation de la silice pourrait permettre de donner un nouveau réle au

séparateur.
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1. Liste des abréviations

ATG
CPE
DEC
DFT
DMA
DMC
DMF
DSC

E

EI

EI’

E.

EC
EDX
EMC
ES
ES-f
FSI
GPE
HANE
LCO
LFP
LIPON
LISICON
LLZO
LMO
LNMO
LTO
NCA
NMC
ocv
PAN
PC

PE
PEO
PFG
PMMA
PP

PS
PVA
PVC
PVDF
PVDF-HFP
RH
RMN
RTIL

Analyse thermogravimétrique

Constant Phase Element

Carbonate de diéthyle

Density Functional Theory

Analyse Mécanique Dynamique (Dynamic Mechanical Analysis)
Carbonate de diméthyle

N,N-diméthylformamide

Calorimétrie Différentielle a Balayage (Differential Scanning Calorimetry)
Module d’Young

Module de conservation

Module de perte

Energie d’activation

Carbonate d’éthyléne

Energie Dispersive de rayons X

Carbonate d’éthyle-méthyle

Membrane hybride PVDF-HFP/silice électrospinnée
Membrane hybride PVDF-HFP/silice fonctionnalisée électrospinnée
Bis(fluorosulfonyl)imide

Gel Polymer Electrolyte

Hybrid Aqueous/Non-aqueous Electrolyte

LiCoO;

LiFePO4

Lithium phosphorous oxy-nitride

Lithium Super lonic CONductor

Li7La32r2012

LianO4

LiNio,sMn1,504

LisTisO12

LiNig,sC00,15Al0,0s02

LiNio,33Mno,33C00,3302

Open Circuit Voltage

polyacrylonitrile

Carbonate de propyléne

polyéthylene

poly(oxyde d’éthylene)

Pulse Field Gradient

polyméthacrylate de méthyle

polypropyléne

polystyrene

poly(acétate de vinyle)

poly(chlorure de vinyle)

polyfluorure de vinylidéne

poly(fluorure de vinylidéne-co-hexafluoropropyléne)
Relative Humidity

Résonance Magnétique Nucléaire

Room Temperature lonic Liquid
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SEI Solid Electrolyte Interphase

SN succinonitrile

SPE Solid Polymer Electrolyte

TEOS Tétraéthoxysilane

Ts Température de fusion

TFSI bis(trifluorométhanesulfonyl)imide
T Température de transition vitreuse
THF Tétrahydrofurane

To Température de transition vitreuse mesurée par DMA
WIBS water-in-bisalt

WIS water-in-salt

AH¢ Enthalpie de fusion

X taux de cristallinité

2. Produits chimiques utilisés

2.1.Références

Produit Numéro CAS Fournisseur Pureté

PEO 200k 25322-68-3 Sigma Aldrich /

PEO 20k 25322-68-3  Sigma Aldrich /

PVDF-HFP 9011-17-0 Solvay /
> 0

N,N-diméthylformamide 68-12-2 VWR =20
analytical reagent

o)

LiTFS| 90076-65-6  Sigma Aldrich 09> % trace
metals basis

TEOS 78-10-4 Sigma Aldrich ~ >99 % (GC)

1-méthylimidazole 616-47-7 Sigma Aldrich ~ 99%

(3- . . 0

chloropropyl)triethoxysilane AL SR 255

HCI 7647-01-0 VWR 36,5-38,0 % ACS

LiMn.0; 12057-17-9  Sigma Aldrich S ccirochemical
grade

TiO; anatase 1317-70-0 Sigma Aldrich 99,7 %

carbon black acéthyléene 1333-86-4 Alfa Aesar 99,9+%

diméthylcarbonate 616-38-6 Sigma Aldrich ~ anhydre, >99 %

1-Methyl-2-pyrrolidinone 872-50-4 Sigma Aldrich  for HPLC, >99 %

o)

Lithium 7439932 Sigma Aldrich >0 rotrace
metals basis

: . . <15 ppm H,O

électrolyte LP30 / Sigma Aldrich <50 ppm HF

Commentaire
200-500 ppm BHT
inhibitor

voir partie 2.2

conservé en BAG

/

conservé en BAG

conservé en BAG

/
<5 um

<25 nm

100 %
compressed
conservé en BAG
/

0,38 mm
d’épaisseur
conservé en BAG
1M LiPFs EC/DMC
conservé en BAG
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Les produits chimiques ont été utilisés sans purification supplémentaire. De |'eau ultrapure

obtenue d’un systeme Milli-Q Integral 10 équipé d’'un Q-POD dispenser a été utilisée quand nécessaire.

2.2. Fiche produit du PVDF-HFP de Solvay

Référence Solef® 21216

Propriété Va!eur Méthode de test
typique
570 000 - Gel Permeation

M léculai
a55€ MOIECUIaI’® €00 000Da  Chromatography

Température de

. 130-136°C ASTM D3418
fusion

Enthalpie de fusion 20-28 J/g ASTM D3418

Température de 40 °C DMTA
transition vitreuse
400-600  ASTM D6383 1

Module élastique MPa 3 23°C mm/min

3. Techniques de caractérisation

3.1.DSC

Les échantillons sont caractérisés par analyse calorimétrique différentielle a balayage sur un
appareil TA Instrument Q20. Les parametres sont calibrés au préalable avec l'indium, qui a une
température de fusion de 156,60 °C et une enthalpie de fusion de 28,45 J/g, soit 3,27 kiJ/mol. Les
échantillons sont d’abord équilibrés a -80 °C pendant une minute puis une rampe de 10 °C/min est
appliquée jusque 160 ou 200 °C. lls sont ensuite équilibrés a cette température pendant une minute puis
la méme rampe est appliquée jusque -80 °C. Ce cycle est répété deux fois. Les températures de transition

vitreuse et de fusion sont déterminées grace au logiciel « TA Universal Analysis ».

3.2. DMA
Les mesures de DMA ont été effectuées en tension sur un appareil TA Q800 en utilisant des
éprouvettes rectangulaires de 10 a 20 mm de longueur, de 5 mm de largeur, et de 50 a 80 um d’épaisseur
découpées a la main. Apres un équilibrage de 3 min a -80°C (ou a -60°C quand cela n’est pas possible), une
rampe de 3°C/min est appliquée jusque 150°C. La fréquence utilisée est de 1 Hz et la déformation, qui

dépend de I'’échantillon, est comprise entre 0,1 % et 0,5 %.
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3.3.Tests de traction

Les tests de traction uniaxiale ont également été effectués en tension sur un appareil TA Q800 en
utilisant des éprouvettes similaires a celles utilisées pour la DMA. Les essais ont été effectués a 30 et a

80 °C a une vitesse de traction de 1 mm/min.

3.4.Synthése micro-onde
Le micro-onde utilisé est le Monowave 300 d’Anton Paar. Le suivi de température est assuré par
une sonde plongeante Ruby et par infrarouge. Le réacteur est un tube en borosilicate de 30 mL scellé avec
un disque de téflon. Les deux réactifs sont introduits en quantités stoechiométriques en bofite a gants. Les
conditions de chauffage sont une rampe de température permettant d’atteindre 245°C en 3 min, puis un
plateau d’'une minute a cette température. La puissance maximale fournie est de 100 W. La pression dans

le réacteur ne dépasse pas 2 bars.

3.5. Spectroscopie infrarouge a transformée de Fourier

Les mesures ont été effectuées en réflexion sur un appareil PerkinElmer Spectrum 400 avec une

résolution de 4 cm™.

3.6. Montage des piles-bouton

Les piles-bouton sont au format CR2032. Les différents constituants (couvercles, ressort, spacer)
ont été fournis par MTI Corporation. La sertisseuse électrique utilisée a également été fournie par MTI
Corporation : il s’agit du modele MSK 160E. Les piles-bouton ont été serties a une pression de 5 tonnes en

boite a gants.

Le modéle de la boite a gants est UNIlab MBRAUN. La quantité d’eau est maintenue en-dessous

de 0,1 ppm. L’argon utilisé contient moins de 3 ppm d’H,0, 0,5 ppm de CyHm, et 2 ppm d’O,.

3.7. Mesures électrochimiques

Les mesures électrochimiques en piles-bouton et en swagelok ont été effectuées sur un cycleur
BioLogic BCS 805 et 810 avec le logiciel BT-Lab. Les parametres de mesure sont décrits dans les parties

correspondantes.

3.8. Mesures de conductivité ionique

Les mesures d'impédance ont été effectuées sur des piles-bouton sur un appareil Solartron

Instruments SI 1260 Impédance/Gain-phase analyser associé au logiciel Zplot. L’amplitude de la
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perturbation est fixée a 100 mV (elle est modifiée a 50 ou 150 mV lorsqu’on constate qu’un changement

de calibre de I'appareil crée des points aberrants) et la gamme de fréquence étudiée est 10’ Hz - 1 Hz.

3.9. Microscopie électronique a balayage
Les clichés MEB des membranes électrospinnées ont été réalisés sur un microscope électronique
Hitachi S-3400N avec une tension d’accélération de 8 kV. Les échantillons ont été préalablement métallisés

par avec une couche de 15 nm d’or.

Les clichés en MEB a émission de champ ont été réalisés par David Montero (IMPC) sur un
microscope électronique Hitachi SU-70 avec une tension d’accélération de 5 kV. Les échantillons ont été
préalablement carbonés avec une couche de 20 nm de carbone. Les mesures d’EDX ont été réalisées avec

un détecteur Oxford X-Max.

3.10. Appareil d’électrospinning
Les expériences d’électrospinning ont été effectuées sous hotte, dans une boite en PMMA
connectée au réseau d’air compressé du laboratoire. L'appareil utilisé est I'Electrospinz (Blenheim,
Nouvelle-Zélande) ES1. L’humidité relative est maintenue sous 5 % et les fibres sont recueillies sur du
papier sulfurisé recouvrant un rouleau en aluminium. La distance entre la buse et le collecteur est fixée a

15 cm. La tension et le débit utilisés dépendent de la solution électrospinnée.

3.11. Mesures RMN

Les mesures de RMN effectuées sur le liquide ionique dans CDCl; ont été réalisées sur un

spectrométre liquide Bruker AV" 300 avec une sonde BBFO 5 mm X-H.

Les mesures de diffusion de ’Li et de °F ont été réalisées par Francois Ribot (LCMCP) sur le méme

spectrometre mais avec une sonde 5 mm « fort gradient » Diff30 avec les inserts correspondants.

Les mesures de RMN !H, “Li, et 2°Si effectuées sur les électrolytes solides préparés par coulée-
évaporation ont été réalisées par Cédric Lorthioir (LCMCP) sur un spectrométre Bruker AV" 300 équipé

d’une sonde CP/MAS 4 mm *H-X.
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Annexes

3.12. Analyse RMN *H du liquide ionique

Déplacement

multiplicité intégration attribution

(ppm)

0,58 triplet 2,00 g
1,18 triplet 9,68 i

1,98 quintuplet 1,97 f
3,78 quadruplet 6,38 h
4,08 Deux singulets 1,94 et 0,90 a
4,32 ? 2,04 e

7,36 et 7,55 Deux singulets 1,05 et 0,85 c&d

10,61 ? 0,95 b

Tableau 1 : Analyse RMN H du liquide ionique synthétisé par voie micro-onde avec Cl en contre-ion.

Déplacement

multiplicité intégration attribution
(ppm)
0,60 triplet 2,00 g
1,23 triplet 9,31 i
1,99 quintuplet 2,04 f
3,83 quadruplet 6,08 h
3,93 et 3,96 2 singulets 0,57 et 1,99 a
4,21 triplet 1,94 e
7,33 ? 1,85 c&d
8,76 Triplet ? 0,93 b

Tableau 2 : Analyse RMN H du liquide ionique synthétisé par voie micro-onde avec TFSI en contre-ion.

213



214



215



216






RESUME

Au cours de cette thése, nous avons comparé deux voies d’élaboration d’un électrolyte solide hybride
composé d’'un mélange de deux polymeéres (PEO et PVDF-HFP), d’un sel de lithium (LiTFSI), et d’un réseau
de silice formé in situ par voie sol-gel et fonctionnalisé par des groupements imidazolium.

Dans un premier temps, nous avons utilisé le procédé de coulée-évaporation pour étudier I'influence des
différents constituants sur les propriétés physico-chimiques et électrochimiques. Des conductivités de
10 S/cm a 80°C ont été atteintes, ce qui permet de faire cycler des batteries LiFePO,/Li a des régimes de
C/10 a la méme température.

Le procédé d’extrusion électro-assistée a ensuite été utilisé afin de fabriquer un squelette de nanofibres
hybrides PVDF-HFP/silice (fonctionnalisée ou non) dont la porosité est remplie par un mélange PEO/LITFSI.
L’architecture particuliere de I'électrolyte ainsi fabriqué permet de découpler les propriétés de conduction
des propriétés mécaniques. Les conductivités obtenues a 80°C sont de 5.10% S/cm, ce qui permet de faire
cycler des batteries LiFePO4/Li a des régimes de C/2 a la méme température.

Les mémes squelettes hybrides « électrospinnés » ont été évalués en tant que séparateur pour des
électrolytes aqueux super-concentrés (également appelés water-in-salt). Leurs excellentes propriétés de
mouillage et de rétention permettent d’assurer le fonctionnement d’une batterie LiMn,04/TiO> a des
régimes atteignant 10C tout en diminuant la quantité d’électrolyte nécessaire.

MOTS CLES

électrolyte solide ; matériau hybride ; extrusion électro-assistée ; PEO ; lithium ; water-in-salt

ABSTRACT

This work focuses on the comparison of two processes for the elaboration of a solid hybrid electrolyte made
of a mix of two polymers (PEO and PVDF-HFP), a lithium salt (LiTFSI), and of a silica network made in situ via
a sol-gel method and functionalized with imidazolium groups.

At first, the influence of the different components on the physicochemical and electrochemical properties
of electrolytes made by dry casting is studied. Conductivities of 10*S/cm at 80°C allow us to cycle LiFePQO,/Li
batteries at a C/10 rate at the same temperature.

A skeleton of hybrid PVDF-HFP/silica (functionalized or not) nanofibers is synthesized by electrospinning
and its porosity is filled with a PEOQ/LITFSI mix. The particular architecture of this type of electrolyte enables
the decoupling of conduction and mechanical properties. Conductivities of 5.10% S/cm at 80°C allow the
cycling of LiFePO4/Li batteries at a C/2 rate at the same temperature.

The same electrospun hybrid membranes are evaluated as separators for hybrid water-in-salt electrolytes.
Thanks to their excellent wetting and retention properties, LiMn,04/TiO, batteries are cycled at a 10C rate
with a low quantity of electrolyte.
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