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iii   RÉSUMÉ  

 
RÉSUMÉ 

Le silicium est l’un des matériaux d’anode les plus prometteurs pour les batteries Li-ion, 

notamment pour répondre à la demande croissante de stockage d’énergie sous forme de 

microbatteries pour les appareils mobiles et autonomes. Cependant, le développement de 

telles batteries est entravé par des défaillances mécaniques et électrochimiques résultant de 

l’expansion massive du volume du Si et de la croissance continue de l’interphase de 

l’électrolyte solide (SEI). Cette thèse se consacre à l'amélioration des batteries lithium-ion 

en se focalisant sur les anodes en silicium. L'objectif principal est le développement d'une 

nouvelle architecture d'anode, baptisée "panel sandwich like", visant à atténuer l'expansion 

volumique du silicium et la croissance de la SEI. Appliquée sur une puce, cette structure 

offre des performances électrochimiques exceptionnelles, avec des capacités surfaciques 

élevées jusqu'à 10 mAh/cm² et une durée de vie prolongée jusqu'à 1000 cycles. En 

parallèle, la thèse explore le potentiel du silicium de grade solaire comme alternative 

économique. Ces travaux ouvrent des perspectives novatrices pour le stockage d'énergie, 

soutenant la transition mondiale vers les énergies renouvelables. 

La contribution significative de cette recherche repose sur la proposition d'une solution 

économique et technologique pour surmonter les défis du silicium en tant que matériau 

anodique. La structure "panel sandwich like" simplifie la fabrication des batteries tout en 

offrant des performances électrochimiques exceptionnelles. En outre, l'exploration du 

silicium de grade solaire représente une avancée novatrice, ouvrant la voie à des anodes 

plus abordables. En conclusion, cette thèse jette les bases pour des recherches futures, 

notamment l'application potentielle de la structure "panel sandwich like" sur différents 

types de silicium et l'optimisation continue des formulations d'anodes. Ces développements 

offrent des opportunités d'innovation et de croissance continue dans le domaine du 

stockage d'énergie, soutenant ainsi la transition mondiale vers les énergies renouvelables. 

 

Mots clés : Silicium poreux, anode sur puce, batteries lithium-ion, recuit thermique rapide, 

silicium grade solaire 



iv   ABSTRACT. 

  

 
ABSTRACT 

Silicon is one of the most promising anode materials for Li-ion batteries, especially to meet 

the growing demand for energy storage in the form of microbatteries for mobile and 

autonomous devices. However, the development of such batteries is hindered by 

mechanical and electrochemical failures resulting from massive Si volume expansion and 

continuous growth of the solid electrolyte interphase. This thesis is dedicated to advancing 

lithium-ion batteries by focusing on silicon anodes. The primary objective is the 

development of a novel anode architecture, termed "panel sandwich like," aiming to 

mitigate silicon's volumetric expansion and the growth of the solid electrolyte interphase 

(SEI). Applied on a chip, this structure exhibits outstanding electrochemical performance, 

with high areal capacities up to 10 mAh/cm² and an extended cycle life of up to 1000 

cycles. Concurrently, the thesis explores the potential of solar-grade silicon as an 

economical alternative. These findings open innovative perspectives for energy storage, 

supporting the global transition to renewable energies. 

The significant contribution of this research lies in proposing an economical and 

technological solution to overcome challenges associated with silicon as an anode material. 

The "panel sandwich like" structure simplifies battery manufacturing while delivering 

exceptional electrochemical performance. Additionally, the exploration of solar-grade 

silicon represents an innovative breakthrough, paving the way for more affordable anodes. 

In conclusion, this thesis lays the groundwork for future research, including the potential 

application of the "panel sandwich like" structure to different silicon types and ongoing 

optimization of anode formulations. These developments offer opportunities for innovation 

and continuous growth in the field of energy storage, supporting the global transition to 

renewable energies. 

Key Words: Porous silicon, on-chip anode, Lithium-ion batteries, rapid thermal annealing, 

Solar grade silicon. 



 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

Le savoir, fondé sur l’exactitude, appuyé par le travail et soutenu par la persévérance, parvient à 

surmonter toutes les difficultés, à vaincre le désespoir en supprimant l’ignorance et permet de trouver le 

bonheur sur la voie de la science 
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1  CHAPITRE 1. INTRODUCTION 
 

Chapitre 1 Introduction 
1.1 Mise en contexte 
La transition énergétique vers les énergies 100% renouvelables, la décarbontion mondiale 

et la limitation du réchauffement climatique prévue par le traité de Paris [1] ainsi que le 

Glasgow Climate Pact [2] sont des véritables défis économiques, sociaux et technologiques 

pour l’humanité. L’une des clés pour faciliter la transition énergétique est le stockage 

d’énergie [3–5]. D’autre part, l’émergence et la croissance frénétique de la technologie et 

de l’électronique, plus particulièrement l’évolution de l’internet des objets et des systèmes 

embarqués, ont créé une demande de batteries, de plus en plus petites et légères, et à forte 

densité énergétique [6]. Parmi la myriade de technologies de stockage d’énergie, les 

systèmes de stockage électrochimiques, plus particulièrement les batteries lithium-ion, 

introduites par Murphy & al [7] jouent un rôle de plus en plus important en raison de leur 

énergie spécifique élevée (énergie massique) et de leur densité d’énergie (énergie 

volumique) [8]. Actuellement, les batteries Li-ion avec des anodes de graphite, introduites 

par Lazari et al [9] dominent le marché, fournissant une capacité spécifique de 372mAh/g 

en formant la phase LiC6, avec une stabilité électrochimique et une expansion volumique 

de 10% [10], ce qui lui confère une stabilité mécanique et une durée de vie relativement 

importante. Cependant, malgré son faible cout et sa fiabilité, le graphite offre une faible 

densité d’énergie.  

1.2 Problématique  
Bien qu’il existe différents travaux qui sont faits sur chacune des composantes des 

batteries, les matériaux d’anodes restent la partie limitante en termes de durée de vie et de 

capacité des batteries. Plusieurs chercheurs s’accordent à dire que les anodes de silicium 

paraissent être la solution la plus prometteuse pour le stockage d’énergie, compte tenu de 

leurs performances et de son coût qui est 10 fois inférieur à celui du graphite. Le silicium 

offre une capacité massique 10 fois supérieure à celle du graphite (3570mAh/g) avec la 

phase Li15Si4 pour une même quantité de matériau actif, un potentiel relativement proche 

de celui du lithium, des densités d’énergie et de puissance bien meilleures à celles des 

batteries actuelles, mais aussi par sa non-toxicité, son abondance et son faible coût 

(~1000$/tonne) [11]. Néanmoins l’utilisation de ce type de matériau, qui forme un alliage 
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avec le lithium souffre d’une durabilité limitée et d’une sécurité de fonctionnement 

relativement faible[6]. Cela est dû en grande partie à un phénomène indésirable, qui est 

l’expansion volumique des anodes, qui est de l’ordre de 400% lors du cyclage 

(charge/décharge) des cellules de batteries. Cette expansion volumique engendre deux 

phénomènes, qui sont :  

i) Lors de la lithiation, la fissuration, pulvérisation et délamination du matériau 

actif et cela provoque la perte de contact électrique entre le collecteur de courant 

et le matériau actif. 

ii)  A la délithiation, la couche de passivation communément appelée Solid 

electrolyte interphase « SEI », qui se forme à la surface de l’anode, se fissure 

et se brise, ce qui réexpose de nouvelles parties du silicium au contact de 

l’électrolyte, et cela entraine une instabilité électrochimique et une perte de 

capacité continuelle due à la formation perpétuelle de la SEI [12].  

Ces deux phénomènes indésirables sont les principaux défis et verrous technologiques 

à résoudre pour faire du silicium une solution viable. 

Durant les deux dernières décennies, diverses approches et morphologies ont été adoptées 

pour résoudre ces problèmes de pulvérisation des matériaux et de croissance de la SEI, 

telles que le nanodimensionnement des particules de silicium, proposé par Xiao & all [13] 

pour empêcher la pulvérisation des matériaux, ou la structure de la yolk-shell [14] et les 

structures des nanotubes [12] qui permettent tous deux le contrôle de la croissance de la 

SEI et de l’expansion volumique. Ou encore du silicium poreux [15,16], cette approche qui 

consiste à incorporer des pores dans la couche active d’électrode afin d’accommoder 

l’expansion volumique des particules de Si, afin que les variations dimensionnelles de la 

couche active pendant les cyclages de charge/décharge puissent être atténuées, fut adopté 

pour la première fois par Shin & al en 2005 [17]. Cette approche permet donc, le contrôle 

de l’expansion volumique, mais augmente la surface spécifique en contact avec 

l’électrolyte. Par conséquent, toutes ces approches améliorent la cyclabilité et l’efficacité 

Coulombique des anodes, mais ces techniques sont coûteuses et difficiles à mettre à en 

œuvre et les performances des anodes ne répondent toujours pas au cahier des charges 

industrielles, pour la viabilité industrielle d’une anode, il faut que cette dernière ait une 
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capacité massique >1000 mAh/g, une efficacité coulombique moyenne > 99.994% et une 

durée de vie d’au moins 5000 Cycles [12]. 

1.3 Questions de recherche  
Les problématiques introduites ci-dessus conduisent aux questions de recherche suivantes 

: 

1)  

- Comment bénéficier de l’atténuation de l’expansion volumique qu’offre 

l’architecture poreuse, et stabiliser la formation de l’interphase électrolyte 

solide (SEI), tout en maximisant la durée de vie et l’efficacité coulombique des 

anodes ?  

- Comment ce processus peut-il être optimisé pour être compatible avec les 

technologies de microélectronique ? 

2)    

- Comment le silicium de grade solaire peut-il être utilisé pour fabriquer des 

anodes de batteries lithium-ion à moindre coût 

- Comment l'exploitation des structures poreuses et une formulation d'anode 

optimisée peuvent-elles améliorer les performances électrochimiques ? 

 

1.4 Objectifs du projet de recherche 
La présente thèse consiste ainsi à développer une nouvelle structure permettant à la fois de 

minimiser l’expansion volumique du silicium, mais aussi de contrôler la croissance de la 

SEI, en prouvant ses performances en batterie. Tout en ayant à cœur de proposer des 

solutions faciles à mettre en œuvre et peu couteuses. Une nouvelle architecture d’anode 

sera donc mise en avant, appelée « panel sandwich like », qui consiste à porosifier un wafer 

de silicium, pour ensuite modifier la surface de ce dernier afin de conserver la partie 

nanostructurée sur son substrat. Permettant ainsi de bénéficier des avantages qu’offre le 

poreux en termes de stabilité mécanique, tout en réduisant la surface spécifique au contact 

de l’électrolyte, permettant de contrôler les dégradations électrochimiques et la formation 

de la SEI.  
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L'utilisation de cette architecture sur une puce (i) réduit les étapes de synthèse du matériau 

d'anode et (ii) assure un contact électrique parfait entre le collecteur de courant et le 

matériau actif (ici une couche de silicium poreux).  

Les objectifs de cette thèse seront de démontrer dans un premier temps la faisabilité et 

l’intérêt de la nouvelle structure appliquée sur puce, l’influence de différentes 

morphologies poreuses sur les performances de batteries sera ainsi étudiée  

Dans un second temps, proposer une alternative au silicium grade électronique, en étudiant 

les performances du silicium grade solaire, et aussi en développant un procédé de 

porosification sur ce type de silicium, permettant ainsi d’ouvrir la voie à d’autres sujets de 

recherche, qui étudieront la possibilité d’appliquer la structure panel sandwich like sur du 

silicium grade solaire et grade métallique. Cela permettra de réduire considérablement le 

coût du matériau anodique vs le silicium de grade électronique.  

1.5 Contribution Originale : 
La contribution originale de ce document réside i) dans la proposition d’une nouvelle 

structure nanostructurée par des voies facilement industrialisables et appliquées en 

architecture d’anode sur puce, diminuant le nombre d’étapes de synthèse et qui répond aux 

deux défis majeurs du silicium. ii) apporter une preuve de concept de la viabilité du silicium 

de grade solaire. 

1.6 Plan du document : 
Ce document est constitué de cinq chapitres. L’introduction s’attache à souligner l’intérêt 

à développer une nouvelle architecture de nanocomposite à base de silicium poreux pour 

minimiser les phénomènes à l’origine des chutes de capacité dans les batteries. Le 

CHAPITRE 2 fournit un aperçu actualisé des différentes technologies de stockage 

d'énergie (SSE) actuellement existantes, en mettant l'accent sur les batteries lithium-ion et 

l'état de l'art des matériaux anodiques, en particulier le silicium, afin de clairement 

identifier les besoins du marché actuel et les problématiques rencontrées par les anodes à 

base de silicium.  
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Un rappel des principes fondamentaux et des détails expérimentaux sur chacune des 

techniques de synthèses et de caractérisations utilisés pour la mise en œuvre de nos travaux, 

est fait au CHAPITRE 3.  

Le CHAPITRE 4 présente un article publié dans le journal Energy Storage Materials, y 

résumant le développement de la structure Panel Sandwich like de Si poreux et ses 

performances électrochimiques en tant qu’anode sur puce. Une approche de criblage en 

comparant les performances électrochimiques du silicium mésoporeux avec deux 

structures poreuses traitées thermiquement en utilisant des conditions RTA différentes a 

d’abord été faite. Puis il est montré expérimentalement que la meilleure architecture testée 

dans différentes conditions peut atteindre des performances à la pointe de la technologie 

avec une haute capacité allant jusqu’à 10mAh/cm2, faisant de notre structure, une solution 

d’anode de silicium pouvant assumer de grandes capacités. Les bénéfices de l’utilisation 

de ces structures sont également démontrés par l’obtention de plus longs cycles de vie, 

allant jusqu’à 1000 cycles pour une capacité surfacique de 1 mAh cm−2 et 200 cycles pour 

une capacité surfacique de 9 mAh cm−2. Les propriétés mécaniques locales et la topologie 

de cette structure presque optimisée sont également testées et discutées pour mieux 

comprendre l'origine de ces performances. 

Enfin, le CHAPITRE 5 discutera du développement et de la synthèse d’anode à base de 

silicium poreux grade solaire de type Monolike et de deux différents liants polymères, dans 

le but de répondre à ce besoin de réduction du prix des anodes à base de silicium et 

d’augmentation de durée de vie. Mais également, pour valoriser les panneaux solaires qui 

arrivent en fin de vie. Les caractérisations morphologiques et électrochimiques des anodes 

seront effectuées, expliquées, analysées et interprétées. Tout cela sera mis en comparaison 

avec principaux travaux publié dans la littérature. Les résultats de ce chapitre ouvrent 

également des perspectives pour une formulation d’anodes moins chères en allant vers des 

matériaux tels que le silicium grade solaire ou métallurgique. 
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Chapitre 2 État de l’art 
2.1 État de l’art 
Ce chapitre présente une brève introduction aux diverses classifications des systèmes de 

stockage d'énergie (SSE) et à leur champ d'application dans les systèmes d'alimentation 

modernes, en particulier les batteries lithium-ion. Une analyse exhaustive des principes de 

fonctionnement ainsi que des différents composants des batteries est également présentée. 

En outre, l'accent est mis sur l'état de l'art des matériaux anodiques, en particulier le 

silicium, afin de clairement identifier les besoins du marché actuel et les problématiques 

rencontrées par les anodes à base de silicium. 

 

2.1.1 Les systèmes de stockage d’énergies 
Avant toute chose, qu’est-ce que c’est que le stockage d’énergie (SE) ? Il s’agit d’un 

déplacement d’énergie dans le temps, pour faire la médiation entre une production variable 

d’énergie et les besoins de consommation [1]. Il est à noter que le stockage d’électricité est 

une forme de stockage d’énergie, parmi d’autres formes de SE. 

Le stockage d’énergie électrique (SEE) se fait par la conversion de l’électricité en 

différentes formes de SE. Durant ces 30 dernières années, la recherche autour des SEE a 

considérablement augmentée depuis le début des années 2000. Comme recensé dans la 

figure 2-1 en général, les SEE sont classifiées selon leurs formes de stockage et leurs 

utilisations, certaines recherches les catégorisent en quatre familles majeures de stockage : 

• Mécanique (volants d'inertie, hydroélectricité pompée et air comprimé), chimique 

(pile à combustible) 

• Thermique (centrales thermiques, et batterie) [2–7],  

• Chimique et électrochimique (d’autres considèrent que les systèmes 

électrochimiques sont une sous-famille de système chimique) [8],  

• Électromagnétiques tels que les condensateurs et les bobines supraconductrices [8–

13]. 
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Figure 2-1 : Classification des différentes technologies de stockage d’énergie en fonction 
de la forme énergétique (adapté de [8]) 

 

La Figure 2.2 recense une partie de ces technologies, classées selon l’énergie qu’elles 

peuvent stocker et le temps de décharge 
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Figure 2-2 Systèmes de stockage classés selon leurs capacités de stockage et le temps de 
décharge (adapté de [14]) 

 

Parmi les SSE illustrés dans la figure 2.2, le système le moins couteux offrant les meilleures 

performances en termes de densité d’énergie et de puissance, est le stockage 

électrochimique [2,14–16].  

 

2.1.1.1 Le stockage électrochimique 
Dans cette variante de systèmes, le principe de stockage est basé sur une conversion 

d’énergie électrique en énergie chimique au moyen de réactions d’oxydoréduction au 

niveau des matériaux actifs. Il existe deux types de ce système : les systèmes primaires (les 

réactions sont irréversibles) et les systèmes secondaires (les réactions sont réversibles). Ces 

systèmes sont classifiés en sous-genres en fonction du mécanisme de stockage des 

matériaux actif des électrodes les constituant, faradique ou non faradique (on y distingue 

ainsi trois types de SSEE : i) les supercondensateurs ii) les batteries iii) les systèmes 
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hybrides) [17,18] et en fonction de leur structure également [19] (stationnaires et à flux, à 

base de dissolution et d’intercalation, fermée ou ouverte, aqueuse et non aqueuse, à 

électrolyte solide et à électrolyte liquide et enfin les piles acides ou alcalines). 

La figure 2.3 positionne différentes technologies de stockage d’énergie électrochimique 

secondaires en fonction de la puissance et de la densité d'énergie des différents SSEE qui 

existent aujourd'hui sous la forme d'un diagramme de Ragonne. Les batteries au lithium, 

plus particulièrement la technologie Li-ion est la technologie qui fournit les meilleures 

performances est celle qui domine le marché actuellement [20]. 

 

Figure 2-3 Graphe de Ragonne montrant la dominance des batteries au lithium pour les 
applications de stockage d’énergie sur le marché [21] 

 

2.1.1.2 Les batteries Li-ion 
Trois chercheurs, John B. Goodenough, Stanley Whittingham et Akira Yoshino (et leurs 

équipes), ont introduit cette technologie dans les années 1970-1980. Pour leurs travaux sur 

le sujet, ils se sont vu décerner le prix Nobel de chimie en 2019. Cette technologie repose 

sur un échange réversible d'ions Li entre la cathode et l'anode lorsqu'elles sont en contact 

électrique. Les paramètres importants pour ces batteries sont la capacité spécifique, la 
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durée de vie, la capacité de rétention et le potentiel nominal [22,23]. La Figure 2.4 illustre 

les différents composants d’une telle batterie. On y distingue : 

– Une électrode positive 

– Une électrode négative 

– Un électrolyte 

– Un séparateur 

– Un circuit externe 

 

Figure 2-4 Illustration d’une batterie lithium-ion 

 

Principe et fonctionnement 

Dans une cellule électrochimique, le potentiel nominal correspond à la différence de 

potentiel électrique entre l'électrode positive et l'électrode négative. Ainsi, cette différence 

de potentiel engendre une migration des ions dans l'électrolyte. La présence d'un séparateur 
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conducteur ionique et isolant électrique permet le transfert d'électrons à travers un circuit 

externe. La quantité d'énergie stockée dans une pile est proportionnelle à sa différence de 

potentiel électrique (sa tension) eq1, ce qui implique qu'un couple d'électrodes présentant 

une plus grande différence de potentiel est préférable. Cependant, l'augmentation de la 

tension dans une pile peut également causer plusieurs problèmes, principalement associés 

à la décomposition de l'électrolyte. En effet comme il a été très bien détaillé dans l’état de 

l’art [24–26], la compatibilité électrodes-électrolyte doit etre prise en compte, car les 

électrolytes se décompose lorsque le potentiel redox des électrodes utilisées dans une 

batterie se situe en dehors de la fenêtre de stabilité électrochimique de l'électrolyte.  

𝐸 = 𝑄!"! ∗ 	Δ	𝑈 

Avec ΔU différence de potentiel entre la cathode et l’anode et Q#$# Capacité totale du 
système. 
Les performances de batteries mentionnées précédemment (2.1.1) i.e. capacité de stockage, 

durée de vie, potentiel nominal etc… sont directement définies par les propriétés 

intrinsèques des matériaux actifs des électrodes, c’est-à-dire les matériaux qui participent 

aux réactions d’oxydo-réduction. Ainsi une condition préalable à la sélection des matériaux 

utilisés dans les batteries est donc la capacité de stockage de charges. Cette capacité, 

appelée capacité spécifique, peut se calculer théoriquement par les deux équations 

suivantes : 

𝑄!%&" =
𝑥. 𝐹
𝑀'
 

𝑄"(& =
𝐼. 𝑡
𝑚'
 

Avec 𝑄!%&" la capacité théorique, 𝑄"(& la capacité opérationnelle car elle est liée à des   a 

des quantités mesurables, 𝑥 le nombre d’électrons échangés, 𝐹 la constante de Faraday 

(96485𝐶.𝑚𝑜𝑙)*), 𝑀' la masse molaire du matériau actif d’électrode, 𝐼 le courant appliqué, 

𝑡 le temps de décharge et 𝑚' la masse du matériau actif d’électrode. Exemple pour le 

Silicium 𝑄!%&" = 3570	𝑚𝐴	ℎ. 𝑔)*	, pour atteindre cette capacité expérimentalement avec 

une anode de 1mg de matériau actif au bout de 2h, il faut appliquer un courant de  ≈

1.8	𝑚𝐴. 
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En fonction du courant appliqué aux électrodes, la batterie peut être chargée ou déchargée 

plus ou moins rapidement, ce qui est proportionnel à la capacité spécifique du matériau 

actif utilisé. Pour quantifier ce courant, on utilise un terme appelé « C-rate », exprimé en 

xC, qui représente le courant nécessaire pour décharger la capacité spécifique en 1/x heure. 

Prenons l'exemple d'une électrode contenant 1 mg de Silicium en tant que matériau actif, 

dont la capacité spécifique théorique est de 3579 mAh g-1. Les équivalences entre le C-

rate, le temps de décharge t et le courant de décharge I sont les suivants: 

 

Tableau 2-1 Équivalence des C-rate avec les temps et courant de décharge pour un 
matériau actif d’électrode de Silicium de 1 mg et une capacité spécifique de 3579 mAh 

g−1 

C-rate C/40 C/20 C/9 1C 

t (h) 40 20 9 1 

I (mA) 0,09 0,18 0,4 3,58 

 

Les électrodes  

a. Définition et préparation 
Par définition les électrodes sont des composants qui permettent le transfert de charge 

électrique à une partie non métallique (solide, liquide, gaz). Dans les batteries il s’agit des 

pôles où ont lieu les réactions d’oxydoréduction. Selon la nomenclature des systèmes 

primaires, l'électrode où se produit la réduction (pôle positif) est appelée cathode et celle 

où l’oxydation a lieu (pôle négatif) est l’anode. Pour les systèmes secondaires, cette 

notation est réversible en fonction de la direction du courant. C’est-à-dire que durant la 

charge l’anode devient, le pôle positif, et la cathode devient le pôle négatif, et vice versa. 

Par abus de langage, dans ce manuscrit les matériaux d’électrodes négatives seront appelés 

« anodes » et les matériaux d’électrodes positives seront appelés « cathode » Les équations 

d’oxydoréduction associées au lithium avec un métal M pour l’oxydation et la réduction 

sont respectivement :𝑀𝐿𝑖+ → 𝑀 + 𝑥. 𝐿𝑖, + 𝑥. 𝑒) 
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𝑀 + 𝑥. 𝐿𝑖, + 𝑥. 𝑒) → 	𝐿𝑖+	𝑀 

Les électrodes doivent être conçues de manière à supporter la lithiation et délithiation dans 

les matériaux actifs de manière cyclique et sur une période prolongée. Lors de la fabrication 

des électrodes, la formulation est faite en tenant compte des propriétés physiques, 

mécaniques et thermodynamiques souhaitées. Généralement on ajoute au matériau actif un 

ou des additifs liants polymériques liants (PVDF, PAA, CMC, NMC) afin d’assurer en 

même temps le contact des particules entre elles et l’adhésion de la solution au collecteur 

de courant. La conductivité électrique est contrôlée par l’ajout d’additifs conducteurs 

(feuille de Graphene, noir de carbone, nanotube de Graphene, noir d’acétylène). Pour 

mettre en solution le mélange des poudres, on utilise généralement une solution tampon 

avec un pH contrôlé pour assurer une stabilité thermodynamique du matériau actif au 

contact de l’électrolyte. L’ajout du graphène ou des carbures métalliques 2D à conductivité 

métallique peut éliminer le besoin de collecteurs de courant [28]. Il sera également vu dans 

cette thèse que l’utilisation de silicium fortement dopé, nanostructuré sur son substrat, 

permet d’éliminer le collecteur de courant. 

 

Figure 2-5 Étapes de fabrication d’électrode à base de poudre. (1) Pesée et ajout des 
constituants de l’encre, (2) mise en creuset étanche pour prévenir les fuites et les 
infiltrations de l’air (3) mélange à haute vitesse à l’aide d’un mélangeur ou d’un broyeur 
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planétaire, (4) étalage sur le collecteur de courant (5) découpe des électrodes (6) montage 
en batterie 

 

b. Électrode positive 
Les électrodes positives (Cathodes) sont le composant de la batterie qui limite la 

capacité des batteries, car la capacité massique des cathodes développés jusqu’à présent 

ne dépasse pas des 400mAh/g, de ce fait la dénomination des batteries fait toujours 

référence à la chimie des électrodes positives. De plus, les cathodes déterminent la 

tension de la batterie. Les matériaux actifs des cathodes sont des matériaux 

d’intercalation et sont classés en 3 groupes en fonction des chemins de diffusion du Li+.  

Le tableau 1 résume les caractéristiques et propriétés de quelques matériaux 

cathodiques importants utilisés dans les batteries lithium-ion. 

Tableau 2-2 Caractéristiques de matériaux typiques des batteries aux ions lithium. 
Adapté de [27–29] 

Matériau Structure Potentiel vs 
Li/Li+ 

Capacité 
expérimentale 

mAh/g 

Stabilité 
thermique 

Diffusion 
Li-ion 

LiCoCo2 
(LCO) Lamellaire 3,8~3,9 140~145 Passable 2D 

LiFePO4 
(LFP) Olivine 3,4 160~165 Excellente 1D 

LiMn2O4 
(LMO) Spinelle 4~4,1 120 Bonne  3D 

LiNiMnCoO  
NMC Lamellaire 3,7 150~280 Faible  2D 

 

Une analyse de l’état de, montre que, les matériaux cathodiques sont généralement des 

matériaux lamellaires (LiMO2, M= Co, Ni, Mn, Al) à diffusion 2D, ils offrent des 

capacités élevées, mais souffrent de forte perte de capacité, d’une instabilité thermique 

et une faible durée de vie à des températures élevées. Tandis que les matériaux spinelles 

LiMn2O4 se distingue par leur diffusion 3D, et offrent une haute densité d’énergie. 

Cependant, leur haut voltage entraine une décomposition de l’électrolyte et des 

réactions secondaires, provoquant une perte de capacité de la batterie et une 

détérioration des performances de cyclage de la batterie. Finalement les matériaux 

Olivine (LiMPO4, M= Fe, Mn, Co), sont utilisés pour leur excellente performance de 
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cyclage et leurs stabilités thermodynamiques. Mais leur principale faiblesse est leur 

mauvaise conductivité électrique et ionique et donc leur faible densité de puissance. 

    

c. Électrode négative 
Les électrodes négatives (Anodes) jouent un rôle clé dans le comportement 

électrochimique des batteries lithium-ion, elles impactent particulièrement les 

performances de cyclage, le C-rate et la densité d'énergie. Par conséquent, le rendement 

électrochimique d’une pile au lithium-ion dépend du matériau anodique [30]. Les 

matériaux anodiques sont généralement classés en trois groupes, dépendamment du 

type de réactions de ces derniers avec le lithium. On y retrouve donc les matériaux 

d’intercalation (tel que le graphite, noir de carbone, TiO2, Na2Ti3O7), les matériaux de 

conversion (Co3O4, FeS2, MnO2) et les matériaux d’alliage, qui sont généralement des 

matériaux du groupe IV et V du tableau périodique (Si, Ge, Sn, P, Sb)  [31–33]. Dans 

la revue de Xin Li et al. [33], après avoir utilisé l’efficacité coulombique initiale (ECI) 

comme base de comparaison, les principales limites de chacune de ces anodes sont 

mises en évidence. Ainsi pour les matériaux d'anode de type intercalation, une faible 

ECI est associée à la formation d’une couche de passivation électrochimiquement 

inactives communément appelée SEI (l'interphase électrolytique solide), et à 

l'adsorption irréversible d'ions lithium/sodium. Pour les matériaux de conversion 

anodique, une faible ECI est associée à la décomposition irréversible de certains oxydes 

et sulfures, à l'adsorption irréversible des ions lithium/sodium et à certaines réactions 

secondaires.  

Ici, il convient d’introduire brièvement le phénomène de formation de la SEI, bien que 

cela ne soit pas l’objet de cette thèse. Par abus de langage, dans ce manuscrit les 

matériaux d’électrodes négatives seront appelés « anodes ». Les électrodes négatives 

de travail ont souvent des potentiels très réducteurs, inférieurs à 1 V par rapport à la 

référence Li/Li+. Par exemple, le graphite et le silicium ont des potentiels rédox 

moyens respectifs d'environ 0,1 V et 0,37 V par rapport à Li+/Li. Cependant, les 

électrolytes standards, constitués d'un sel de lithium dans un solvant organique 

aprotique, ne sont stables que sur des plages de potentiels allant de 1 V à 4,0 V par 

rapport à Li+/Li [34] . Les composants de l'électrolyte se décomposent donc à la surface 
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des électrodes, par réduction à l'anode, créant ainsi une couche de passivation appelée 

SEI.  

Pour les matériaux d'anode de type alliage, une faible ECI est associée à la formation 

de la SEI et des réactions réversibles incomplètes en raison du grossissement des 

nanocristaux de matériau actif. Ces réactions prennent place entre le lithium et le 

matériaux anodique (e.g. 𝑆𝑖 + 4,4𝐿𝑖, + 4,4𝑒) ↔ 𝐿𝑖-,-𝑆𝑖) 

Diverses stratégies ont été adoptées afin de minimiser les limitations de chaque 

matériau. Ces méthodes peuvent être divisées en 6 catégories :  

1. Limitation de la SEI,  

2. Améliorations de la réversibilité des décompositions d’oxydes 

3. Minimiser le grossissement des cristaux du matériau anodique tel que démontrer 

par Hu et al [35]  

4. Réduction de l’impact des réactions secondaires tel que la décomposition de 

l’électrolyte et la formation du Li2O et Li4SiO4, Li2S [33,36] 

5. Améliorations des capacités de transfert de charges  

6. Avoir recourt à la prelithiation ou des matériaux initialement prelithiés. 

 

d. Électrolyte 
L'électrolyte agit comme un pont entre la cathode et l'anode permettant ainsi le 

transport d’ions Li+. Les exigences de base nécessaires pour qu’un électrolyte 

garantisse de bonne performance et un fonctionnement de manière continue et stable 

d’une batterie Li-ion, sont [37]: 

(i) Une conductivité ionique élevée et faible viscosité. 

(ii) Point de fusion bas, point d'ébullition élevé et large plage de températures de 

fonctionnement. 

(iii) Large fenêtre de stabilité électrochimique et bonne stabilité chimique. 

(iv) Bonne compatibilité avec les matériaux d’électrodes positives et négatives.  

L’électrolyte est souvent liquide, mais se trouve également sous forme de gel ou solide 

(polymérique ou céramique), et est constitué à base de sel (LiPF6, LiTFSI, LiClO4, 

LiBF4, LiBOB…etc) de solvants (EC, DMC, PC, VC, PA, MA…etc) et d’additifs tels 
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que le carbonate de vinylène (VC) et le carbonate de fluoroéthylène (FEC), qui sont 

parmi les plus couramment utilisés. 

 

e. Séparateur 
Le séparateur agit comme une barrière physique isolante électriquement et qui sépare 

mécaniquement l’anode et la cathode dans une cellule, pour empêcher les courts-

circuits, tout en permettant une conductivité ionique maximale de l’électrolyte. 

 

Matériaux anodiques 

Le matériau d’anode conventionnelle le plus utilisé dans les LiBs commerciales est le 

graphite. Sa capacité théorique maximale est de 370 mAh/g, ce qui est nettement insuffisant 

pour les besoins de l’industrie actuellement [38]. Bien qu’il existe différents travaux qui 

sont faits sur chacune des composantes des batteries, les matériaux d’anodes restent la 

partie limitante de la durée de vie des batteries. Plusieurs études ont été faites sur divers 

matériaux d’anode potentiellement alternatifs au graphite, avec des capacités de stockage 

plus élevées et à faible potentiel [39]. 

Parmi la multitude de matériaux envisageables en qualité de substituant du graphite pour 

les anodes, le silicium apparaît comme un candidat potentiellement intéressant en raison 

de sa capacité spécifique remarquablement élevée, atteignant la valeur significative de 

4200 mA h/g [40] qui est ~11X supérieure à celle du graphite. En outre, la non-toxicité, 

l'abondance et le coût relativement faible (~1000$/tonne) du silicium en font un choix 

particulièrement attrayant [41]. 

Toutefois, il convient de souligner que le processus de lithiation du silicium entraîne une 

chute de sa densité [42], ce qui se traduit par une instabilité mécanique de l'anode en raison 

d'une variation volumique d'environ 400% de son volume initial, lors du chargement 

cyclique de l’anode (lithiation/délithiation), qui peut s’apparenter au mécanisme de la 

fatigue mécanique. Cette variation volumique peut causer deux phénomènes de 

dégradation de la couche de matériau actif : 
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i) La fissuration et la délamination qui conduit à la perte de contact avec le 

collecteur de courant électrique de la batterie 

ii) La formation de l’interphase d’électrolyte solide (SEI), qui se brise lors de la 

délithiation, réexposant de nouvelles surfaces de silicium au contact de 

l'électrolyte.  

Lors de la lithiation suivante, la SEI se reforme, ce qui fait croître l'épaisseur de cette 

couche protectrice [43].  

Les deux principaux phénomènes de dégradations qui sont illustrés à la figure 2-6 

entrainent une perte de capacité significative de l’anode et limitent la durée de vie des 

anodes. 

 

Figure 2-6 Illustrations des deux principaux phénomènes de dégradations du silicium lors 
de la lithiation et délithiation 

 

2.1.1.3 Stratégies de mitigation  
Dans cette section intitulée "stratégie de mitigation ", les différentes stratégies proposées 

dans la littérature pour minimiser les phénomènes indésirables d'expansion volumique et 

de formation de l'interphase d'électrolyte solide sont présentées. Il convient de souligner 

que l'optimisation des matériaux anodiques doit se conformer à des critères précis pour être 

considérée comme adaptée à une utilisation en batterie, notamment : une durée de vie 

supérieure à 5000 cycles de décharge, une capacité spécifique supérieure à 1000 mAh g−1, 

une efficacité coulombique moyenne supérieure à 99,994 %, une efficacité coulombique 

de premier cycle supérieur à 90 % ou encore une capacité d'au moins 3 mAh/cm2 pour les 

µ-batteries [43–45]. 
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Pour répondre à ces exigences, de nombreuses recherches ont été menées dans le domaine 

de l'anode de batterie. Comme évoqué précédemment, l'expansion volumique et la 

formation de l’interphase d’électrolyte solide sont des phénomènes indésirables qui 

peuvent affecter la durée de vie et la capacité de la batterie. Pour y répondre, diverses 

stratégies ont été identifiées, notamment la nanostructuration du silicium pour les 

applications d'anode dans les batteries au lithium. Ainsi, plusieurs travaux ont été réalisés 

sur différentes structures et approches, telles que les nanotubes à doubles parois[43], les 

nanoparticules [46], les structures yolk-shell [47], les structures Grenade [48], nano-

couches [49], nano-voûtes [50] et les structures poreuses [51–54]. Ce sont notamment ces 

dernières structures qui seront adressées dans le cadre de cette thèse. 

En 2005, Shin et al [51] ont été les précurseurs de l'utilisation de la porosification pour 

atténuer les variations volumiques de la couche active de l'électrode pendant les cycles de 

charge/décharge des batteries au lithium-ion. Cette méthode consiste à incorporer des pores 

dans la couche active de l'anode pour absorber l'expansion volumique des particules de 

silicium et réduire les contraintes liées à cette expansion. En outre, la porosification crée 

des espaces entre les cristallites, appelés pores, qui augmentent considérablement la surface 

spécifique de l'anode et réduit les distances de diffusion du lithium, En effet, Roy et al [55] 

dans leurs travaux, mettent en avant que la nanostructuration et la miniaturisation des 

particules de matériaux actifs ont pour effet d'accroître la surface spécifique en contact 

avec l'électrolyte, ce qui entraîne une augmentation du taux de réactions, une capacité 

spécifique accrue, une meilleure capacité surfacique et une réduction de la distance de 

diffusion des ions de lithium, mais soulignent aussi que ces avantages sont contrebalancés 

par des réactions secondaires néfastes qui ont un impact négatif sur la durée de vie de la 

batterie. La technique de porosification du matériau anodique, a été améliorée par Li et 

al.[52] qui ont montré que la porosité de la couche active de l'anode peut être optimisée 

(taux de porosité, taille des pores, formes des pores...etc) pour atténuer les contraintes 

mécaniques liées à l’expansion volumique et ainsi réduire les risques de pulvérisation des 

cristallites lors du cyclage. Ils ont également souligné que la porosité doit être suffisante 

pour absorber l'expansion volumique des particules de silicium, mais d’un autre côté, une 

porosité trop élevée pourrait amener une formation conséquente d’interphase d’électrolyte 

solide, entraînant une capacité irréversible de premier cycle importante. Cette hypothèse a 
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été confirmé par les travaux menés de Pinson et al [56] qui ont conduit à la création d’un 

modèle prédictif de la croissance de l’interface électrolyte-solide (SEI) en fonction de la 

surface spécifique de l’anode. Les résultats de cette étude ont clairement démontré que 

l'augmentation de la surface spécifique de l'anode conduit à une augmentation de la 

formation de l'interface électrolyte-solide. Ces observations sont cohérentes avec l'état de 

l'art [57–60]., Enfin, Tang et all [61] soulignent que si la valeur de porosité est élevée, alors 

la densité en matériau actif de l’électrode sera réduite, de ce fait, la capacité volumique qui 

lui est associée diminue et inversement, une porosité moindre augment la capacité 

volumique et réduit la capacité massique de la batterie. Dans la littérature une valeur de 

porosité de 40 à 50% est donnée comme idéale concernant les performances en batterie 

[61,62]  

En conclusion, la porosification parait être une stratégie prometteuse pour atténuer les 

phénomènes d'expansion volumique dans les anodes de batteries au lithium-ion, tout en 

augmentant leur capacité spécifique grâce à une quantité de matériau actif, plus facilement 

accessible à la lithiation. Cette méthode est soutenue par des recherches expérimentales et 

théoriques et peut être considérée comme une solution viable pour améliorer les 

performances des batteries au lithium-ion. 

2.1.1.4 Le silicium poreux 
Dans la littérature scientifique, de nombreux travaux ont été réalisés sur les différentes 
structures de Si-P, révélant ainsi une variété de propriétés électrochimiques. Pour 
récapituler les résultats les plus pertinents de ces recherches sur la période allant de 2005 à 
2023, le tableau 2 présente une synthèse de ces études. 
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Tableau 2-3 Propriétés électrochimiques de différents travaux sur le Si-P 

 % Si Morphologie 

Capacité 1re 
délithiation mAhg-

1/efficacité 
coulombique CE 
%/ C-rate 

Capacité de 
rétention % / nbr 

de cycles 

Thakur et al. 
(2012)[63] 70 Poreux 1000/82/ 0,2C -/300 

Ge et al. (2012)[64] 100 Nanofils 3038/90/0,1C 64/200 

Liu et al. (2013)[65] 65 Poreux 2790/86/0,02C 62/300 

Ge et al. (2014)[41] 70 Nanofils 2900/83/0,1C -/600 

Lu et al. (2015) [66] 80 Poreux 1798/78/ C/20 81/1000 

Zheng et al. 
(2016)[67] 60 Poreux 1566/65,3/0,1C 72/500 

Xu et al. (2016)[68] 70 Poreux 1119/87/0.5Ag-1 86/500 

Lin et al. (2016)[69] 80 Poreux 1648/65,5/0,4Ag-1 99/250 

Chen et al. (2017)[38] 100 Poreux 915/75/1Ag-1 -/500 

Wang et al. (2019)[70] 70 Poreux 3057/71,4/0,1Ag-1 -/200 

Haiping et al. 
(2020)[53] 30 CNT-Poreux 750/ 84/0,2mA cm-2 92/500 

Jiang et al. (2022) 
[71] 80 Poreux 3358/83,74/0,5 Ag-1 -/100 

Yan et al. (2022) [72] 60 Poreux 2747/85/0,4Ag-1 81,6/200 

Ma et al. (2023) [73] 18 Poreux 1123/55,5/1 Ag-1 -/500 

 

Une analyse exhaustive des performances électrochimiques et dimensionnelles de 

différentes structures de Si-P présentées a été entreprise. Les résultats de ces travaux 

indiquent clairement que la porosification améliore significativement la durée de vie des 

anodes à base de Si tout en offrant une capacité spécifique supérieure d'au moins trois fois 

à celle du graphite. Par exemple, Lu et al. [66] ont montré que des anodes à base de Si-P 

mixé avec du carbon black (super P) comme additif conducteur et du PVDF 

(polyvinylidene fluoride) comme agent liant (80 :10 :10 wt%), peuvent atteindre une 
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capacité de 1798 mAh/g et une durée de vie de 1000 cycles avec une capacité de rétention 

de 81%. Néanmoins, malgré les améliorations notables en termes de stabilité offertes par 

les structures poreuses de Si-P, les faibles taux d'efficacité coulombique au premier cycle 

indiquent une capacité irréversible importante à la première délithiation, attribuée aux 

grandes surfaces spécifiques qu'offrent ces structures.  

Dernièrement, en collaboration avec notre groupe de recherche, Roland et al [54] ont 

appliqué un traitement thermique ultérieur à la synthèse du poreux qui a permis le 

grossissement des cristallites (parois entre les pores) et de la taille des pores. Ce processus 

a eu un effet bénéfique sur les performances de la batterie, en raison de l'amélioration de 

la mouillabilité de l'électrode de silicium (en poudre) avec l'électrolyte, ainsi que de la 

diminution de la surface spécifique. Tandis que le Ge poreux a été étudié par Dupuy et al 

[74], en utilisant directement le matériau comme anode "sur puce" pour les batteries au 

lithium (LiBs). Ce qui signifie que le matériau est utilisé comme substrat pour permettre 

son intégration dans la chaîne de production. Bien que le Ge présente une capacité 

spécifique attrayante, son utilisation commerciale en tant qu'anode est limitée en raison de 

son coût relativement élevé. Il convient de souligner que, malgré les avancées et les 

améliorations apportées par chacune des recherches mentionnées ci-dessus, elles répondent 

toutes partiellement au cahier des charges cité plus haut, donc non industrialisable d’un 

point de vue performances électrochimiques, et la majorité d'entre elles recourent à des 

techniques coûteuses ou difficiles à mettre en œuvre. 

 

 

2.1.1.5 Réflexion et contribution 
Comme la figure 2-7 le synthétise, l’analyse de l'état de l’art que la porosification montre 

une amélioration significative de la durée de vie des anodes à base de Si poreux, et une 

capacité spécifique supérieure à celle du graphite. Cependant, les faibles taux d'efficacité 

coulombique au premier cycle indiquent une capacité irréversible importante à la première 

délithiation, ce qui est attribué aux grandes surfaces spécifiques qu'offrent ces structures. 

Il faut également souligner que la majorité des solutions proposées dans l’état de l’art sont 
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coûteuses ou difficiles à mettre en œuvre à grande échelle, ce qui limite leur utilisation 

commerciale. En résumé, les travaux nécessaires à mener se doivent d’être des solutions 

peu couteuses, facilement transposable à l’échelle industrielle et permettant de minimiser 

les réactions secondaires indésirables dues à la surface spécifique, tout en conservant les 

avantages des structures poreuses. 

 

Figure 2-7 illustration de la limitation des structures poreuses 

 

C’est précisément ici qu’intervient la structure sandwich qui sera présentée en détail dans 

le chapitre 4, elle apporte une solution facilement industrialisable dans le marché des µ-

batteries, du fait de sa nature d’anode sur puce et a montré une amélioration de la durée de 

vie des batteries grâce aux avantages qu’offrent les structures poreuses, tout en minimisant 

les dégradations électrochimiques grâce à la fermeture de la porosité en surface. Cela dit, 

pour ne pas rester cantonner au µ-batterie et pour répondre au besoin de viabilité 

économique du silicium dans les batteries dans les applications autres que les µ-batteries, 

la solution d’utiliser le silicium de grade solaire est proposée au chapitre 5. Ceci ouvre des 

voies de recherche pour d’autres thèses qui sont faites dans le groupe. 
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En somme, la présente étude se concentre sur le développement de solutions peu coûteuses 

et facilement industrialisables, qui permettront de minimiser les réactions secondaires dues 

à l’importante surface spécifique, tout en conservant les avantages offerts par les structures 

poreuses du silicium, en termes de stabilité mécanique, et de capacité de stockage 

d’energie. 
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Chapitre 3 CONCEPTS FONDAMENTAUX ET PROCEDES 
 

3.1. Synthèse du silicium poreux en tant que matériau anodique 
Pour répondre à la question de recherche de cette thèse, la première étape consiste à 

synthétiser du silicium poreux en utilisant la technique de gravure électrochimique. 

Ensuite, pour les anodes sur puce, un traitement thermique rapide (RTA) sera appliqué 

à la surface du matériau poreux pour réduire sa porosité de surface et la surface 

spécifique au contact de l’électrolyte. Tandis que pour la fabrication d'une anode à base 

de silicium en poudre, la technique de broyage planétaire a été choisie.  

Il est pertinent de rappeler ici les principes fondamentaux de chacune de ces techniques, 

ainsi que les détails expérimentaux utilisés pour leur mise en œuvre. 

3.1.1. Gravure électrochimique 
Différentes techniques de porosification existent (gravure chimique, Stain Etching,etc) 

[1,2]. Pour le silicium en particulier, diverses techniques de porosification ont déjà été 

étudiées, notamment la gravure en phase vapeur avec un mélange d'acide nitrique et 

d'acide fluorhydrique (HNO3/HF), la photogravure et la gravure assistée par des 

nanoparticules métalliques [3,4]. Le choix de la technique de fabrication pour le 

silicium mésoporeux et macroporeux (qui seront définis plus loin dans cette section) 

dépend largement du domaine d'application, qui a des exigences différentes en termes 

de taux de porosité, de morphologie des pores, de pureté du matériau, de coût et de 

volume. Dans le cadre de cette thèse, nous travaillerons sur des anodes à base de 

silicium uniquement. Nous avons choisi d'opter pour une technique de porosification 

qui ne contamine pas le matériau par des impuretés, qui est également peu coûteuse, 

facile à mettre en œuvre et qui permet de contrôler facilement la morphologie que nous 

souhaitons obtenir. Par conséquent, notre choix s'est porté sur la gravure 

électrochimique. 

La gravure électrochimique est considérée comme une approche avancée pour les 

applications en microélectronique au cours des cinquante dernières années, étant 

largement employée pour générer des structures mésoporeuses directionnelles et 

homogènes [5]. Cette méthode fut initialement décrite par Uhlir et ses collaborateurs 
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en 1955 [6]. Elle implique l'immersion d'un matériau dans un électrolyte acide, suivi 

d'une gravure électrochimique galvanostatique. 

 

La Figure 3-1 présente le processus d'anodisation du silicium, qui se déroule dans une 

cellule en PTFE (polytétrafluoréthylène). Cette cellule est composée d'une électrode de 

travail (anode), qui correspond au substrat de silicium, et d'une contre-électrode en 

platine (cathode) qui est le siège de la réduction des ions hydronium en dihydrogène 

(équation 3.1). 

2𝐻/𝑂, + 2𝑒) → 2𝐻0𝑂 + 𝐻0 ↑ (3.1) 

 

La surface supérieure du silicium à graver est en contact direct avec l'électrolyte, tandis 

que sa face inférieure assure le contact électrique avec une électrode en cuivre grâce à 

un contact ohmique. 

L'anodisation du silicium correspond à l'oxydation du matériau par le HF, qui s'effectue 

à l'électrode de travail lors d'un courant positif. En revanche, l'application d'un courant 

négatif engendre l'hydrogénation de surface du silicium. 

 

Figure 3-1 Schéma de la cellule utilisée pour la formation de silicium poreux 
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Généralement le silicium poreux est obtenu en gravant le silicium cristallin dans des 

électrolytes contenant de l'acide hydrofluorique (HF), qu'ils soient aqueux ou non 

aqueux. La formation de cette structure poreuse se fait via des réactions impliquant des 

liaisons Si-Si, Si-H, Si-O et Si-F à la surface du silicium.  

Le silicium étant instable dans l'air et l'eau, il réagit pour former une couche isolante 

d'oxydes de silicium (SiO2). Lorsqu'on plonge le silicium dans l'électrolyte HF, la 

liaison Si-F étant la seule liaison plus forte que la liaison Si-O, la reaction chimique est 

alors gouvernée par l’enthalpie de la liaison Si-F. le SiO2 se dissout donc 

instantanément en hexafluorosilicate selon l'équation (3.2) : 

 

𝑆𝑖𝑂0 + 6𝐻𝐹 → 𝐻0𝑆𝑖𝐹1 + 2𝐻0𝑂 (3.2) 

 

À la suite de la dissolution du SiO2, une surface de silicium avec des liaisons pendantes 

est formée. Au contact avec des ions H+ et F- en solution aqueuse, les atomes de 

silicium se recouvrent d'hydrogène, formant ainsi des liaisons Si-H, tandis que les 

liaisons Si-F sont hautement réactives. Les éléments électronégatifs tels que l'oxygène 

(O) et le fluor (F) ont une affinité élevée pour les électrons et forment des liaisons 

polarisées avec le silicium. Cette polarisation rend ainsi le Si plus sensible aux attaques 

nucléophiles. 

 

Différents mécanismes de dissolution électrochimique du Silicium ont été suggérés par 

le passé [7,8], mais le mécanisme le plus reconnu est celui proposé par Lehmann et al. 

[9] en 1991. Selon ce mécanisme, après la passivation de la surface par l’hydrogène, la 

rupture des liaisons Si-H et des liaisons Si-Si sous l'action combinée des ions fluor et 

des trous h+ conduit à la formation de molécules SiF4 dissoutes dans l'électrolyte, ainsi 

qu'au dégazage d'hydrogène comme illustré dans la Fig. 3-2. 
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Figure 3-2 Schéma du mécanisme de dissolution du silicium lors de la gravure 
électrochimique 

 

Premièrement lors de la gravure électrochimique, les charges électriques positives sont 

injectées par le générateur de courant à travers le wafer de silicium jusqu'à l'interface 

avec l'électrolyte. Les ions fluor migrent également vers cette interface, sous l'effet du 

champ électrique. Ce qui entraine une attaque nucléophile des liaisons Si-H présente à 

la surface du semi-conducteur par des ions fluorure F-, résultant par la substitution des 

atomes d’hydrogène par ceux du fluor et la formation de H2 (étape 1 et 2). Ensuite par 

une action combinée des ions F+ et des charges électriques h+, les liaisons Si-Si sont 

fragilisé par la polarisation des liaisons Si-F et des atomes de silicium sont arrachés au 

wafer, créant ainsi des structures poreuses (étape 3). Cependant, la croissance d'oxyde 

résultant de l'appauvrissement local en ions fluorure F- doit être évitée car elle provoque 

l'élargissement des pores et l'électropolissage. Pour remédier à ce problème, des temps 

de repos, pendant lesquelles aucun courant n'est injecté (circuit ouvert), sont 

appliquées. Cela permet à l'électrolyte de pénétrer au fond des pores et de régénérer les 

ions fluorures localement. 

Ce processus d'attaque électrochimique également appelé anodisation est gouverné par 

l’équation suivante [4]: 

𝑆𝑖 + 6𝐻𝐹 + ℎ, → 𝑆𝑖𝐹10) + 𝐻0 + 4𝐻, + 𝑒) (3.3) 

Cette dissolution localisée constitue l'amorçage des pores qui vont ensuite être gravés 

par la réaction électrochimique : La gravure a lieu uniquement en fond de pores, 

permettant la porosification du silicium en profondeur. En effet, les sites de nucléation 
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de dissolution sont favorisés par les défauts de surface du wafer de silicium. Une 

modification locale du rayon de courbure va induire une augmentation du flux de 

courant à proximité du défaut, favorisant ainsi la réaction électrochimique dans cette 

zone, comme l'ont démontré Beal et al [8]. 

L'interface entre la couche poreuse et le silicium massif (Bulk) est appelé front de 

dissolution, ou encore front d'attaque. Il s'agit du plan où se rencontrent les charges 

électriques du silicium massif et les ions fluor de l'électrolyte qui a migré à travers les 

pores gravés. 

Il est important de souligner que ce mécanisme d’anodisation peut être influencer par 

plusieurs paramètres qu’il faut prendre en considération, tel que la concentration de 

HF et concentration d’éthanol [7], résistivité du silicium, type de dopant et 

illumination [10].l’impact de ces paramètres sur la gravure électrochimique, sera 

détaillé plus bas.  

L’Union Internationale de Chimie Pure et Appliquée (UICPA, en français, ou IUPAC 

pour l’acronyme en anglais pour International Union of Pure and Applied Chemistry) 

a classifié les structures obtenues par anodisation sur silicium en trois grandes classes 

qui sont : microporeux (< 2nm), Mésoporeux (2~50 nm), Macroporeux (>50nm) [11] 

Dans cette thèse, ce sera la morphologie mésoporeuse qui sera employée sur des 

substrats de type p+ (0,01-0,02 Ω∙cm). L’électrolyte utilisé est celui de la littérature 

soit un mélange d’acide fluorhydrique (HF) et d’éthanol en ratio de volume 1:1. La 

porosité et l’épaisseur de la couche poreuse ont été déterminé selon l’abaque (fig. 3-4) 

et vérifié par des caractérisations expérimentales. 
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Figure 3-3 Évolution de la porosité et de la vitesse d'attaque en fonction de la densité de 
courant appliquée. Les substrats de silicium p+ sont gravées à température ambiante, avec 
un électrolyte ayant une concentration en acide fluorhydrique de 25% (Composition : HF : 
Eau : Éthanol = 1 :1 :2). Adapté de [12] 

Dans notre cas, les paramètres principaux contrôlés étaient le temps de porosification pour 

contrôler l'épaisseur de la couche poreuse, ainsi que la composition de l'électrolyte et la 

densité de courant. Pendant la gravure électrochimique, la surface des pores est 

hydrogénée, ce qui la rend hydrophobe et réduit la pénétration de l'électrolyte aqueux dans 

les pores. Cependant, l'ajout d'éthanol modifie la tension de surface et permet la pénétration 

de l'électrolyte dans les pores nouvellement formés. L'éthanol favorise également la 

diminution de la pression de capillarité due à la taille des pores et améliore l'élimination 

des bulles de dihydrogène présentes à la surface [13].  

La concentration de HF régit les cinétiques limitantes, du transport de masse au transfert 

électronique à l’interface électrode/électrolyte. L'augmentation de la concentration de HF 

à des densités de courant plus basses accroît le taux de formation de silicium poreux. 

Cependant, si les paramètres d'attaque du processus d’anodisation du silicium sont 
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inférieurs au seuil d'éléctropolissage pour un ratio HF : Éthanol de 1 :1, toute la matière ne 

sera pas dissoute et l'arrachage des atomes de silicium se fera selon des sites préférentiels.  

Il convient toutefois de noter que si, lors de l'anodisation, la combinaison des paramètres 

de densité de courant et de concentration de HF se situe dans la région du régime de 

transition (comme indiqué dans les figures 3-5 ci-dessous), la surface ne sera que 

partiellement désoxydée, ce qui entraînera une dissolution inhomogène et une dissolution 

homogène simultanée du silicium sur différentes parties de la surface. Par conséquent, la 

surface du silicium sera partiellement porosifiée [7]. 

 

Figure 3-4 Graphique des densités de courant critiques en fonction de la concentration de 
HF pour les échantillons de silicium. Adapté de [14]. 
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En conclusion, La technique d'anodisation du silicium est une méthode bien établie et 

hautement avancée qui offre une grande polyvalence en matière de choix de la 

morphologie, de la porosité et de l'épaisseur de la couche poreuse. Elle bénéficie d'un 

contrôle rigoureux et précis de tous les paramètres impliqués dans le processus, ce qui 

permet d'obtenir une synthèse fiable et reproductible. Par conséquent, l'anodisation du 

silicium est largement utilisée dans la recherche et l'industrie pour la fabrication de 

matériaux innovants tels que les capteurs, les dispositifs optoélectroniques et les cellules 

solaires. 

3.1.2. Traitement thermique rapide RTA 
Le choix du traitement thermique rapide a été fait pour permettre une recristallisation du 

silicium uniquement en surface grâce à des températures élevées et un temps de traitement 

très court. Le but est d'exploiter la faible conductivité thermique du silicium poreux pour 

confiner la chaleur en surface et par conséquent recristalliser une fine couche du substrat 

mésoporeux (Fig. 3-6), et ainsi répondre à la problématique énoncée précédemment. 

 

Figure 3-5 Schéma de la densification de la couche poreuse après RTA. a) couche poreuse 
après passivation RT signifie : température ambiante. b) silicium poreux après traitement 
thermique RTA. 

 

Avant tout, il faut comprendre le phénomène de réorganisation d'atomes qui gouverne le 

changement de morphologie dû au traitement thermique. En effet, une activation thermique 

accrue permet aux atomes de silicium de se reconfigurer, ce qui modifie la morphologie de 

la matrice poreuse. Des changements morphologiques du Si-P ont déjà été observés à des 

températures inférieures à 350 ºC [15] 

Le traitement thermique d'un matériau poreux ou d'une poudre est généralement dénoté 

dans la littérature par sintering (frittage). Dans le cas d'un solide cristallin, comme le 
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silicium, la structure cristalline est préservée et comme cela a été montré par Wolf & [16]  

les atomes changent uniquement de positions dans le réseau cristallin.  

Le modèle de Muller et Brendel [17,18] explique les phénomènes d'auto-organisation du 

silicium poreux lors du recuit. Leurs simulations Monté Carlo ont confirmé les mêmes 

morphologies des pores obtenues par MEB sur des couches avec différentes porosités. 

Dans le schéma de la figure 3.6, les atomes de silicium sont disposés dans un réseau 

bidimensionnel de carrés. Chaque atome est représenté par un carré et chaque côté 

correspond à une liaison chimique. Les atomes de surface peuvent avoir une, deux ou trois 

liaisons, tandis que les atomes dans la masse ont quatre liaisons avec les atomes de silicium 

voisins. Pendant le processus de recuit, seuls les atomes de surface sont impliqués, car ils 

ont des sites vides à leur proximité. La reconstruction de la surface se produit lorsque 

l'atome de surface le moins stable (ayant le moins de liaisons) migre vers un site de 

destination plus stable sur le plan énergétique. 
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Figure 3-6 Représentation 2D de la coupe transversale d'une surface en silicium. Les 
atomes situés sur la surface sont représentés en gris clair, ceux dans la masse sont en gris 
foncé, et le noir est utilisé pour représenter le vide [18]. 

Chaque transition entre états énergétiques possède une énergie d'activation associée. Dans 

notre cas, l'énergie nécessaire pour rompre une seule liaison Si-Si est définie comme étant 

𝐸2 = 2,34	𝑒𝑉. Cependant, si la liaison brisée est reformée au site de destination, l’énergies 

d'activation impliquées dans la transition est réduite à une valeur 𝐸2 = 1.34	𝑒𝑉 par liaison. 

Par conséquent, l'énergie totale d'activation pour chaque transition entre états est définie 

par l’équation suivante 

𝐸 = 𝑁2𝐸2 + 𝑁3𝐸3 (3.4) 

Où 𝑁2 représente le nombre de liaisons brisées qui ne se reforment pas, tandis que 𝑁3 

correspond au nombre de liaisons brisées qui se reforment. 
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Le déplacement des atomes aura lieu si la distribution aléatoire des atomes, notée r, satisfait 

à la condition suivante :  

𝑟	 < 	 𝑒4)
5
67!

8 (3.5) 

Où Ts est la température de recuit et k est la constante de Boltzmann. Il convient de noter 

que ce modèle présente des limites, car il ne prend pas en compte l'orientation cristalline. 

Ce qu’on doit retenir est que la structuration du matériau poreux lors du recuit est basée 

sur la minimisation de l’énergie de surface du fait de sa grande surface spécifique, 

l’activation thermique permet aux atomes de diffuser à des positions énergétiques plus 

favorables, réduisant ainsi le rapport surface-volume. La réorganisation décrite conduit à 

une réduction de la surface spécifique, ce qui est recherché pour réduire la formation de la 

SEI. Ce qui entraine donc une porosité moindre mais avec des tailles de pores et de 

cristallites plus grosses. 

Il existe trois mécanismes basiques de diffusion [16]: 

• Diffusion en phase gazeuse,  

• Diffusion à l'état solide  

• Diffusion en surface  

Cependant, pour la réorganisation du Si-P, la diffusion de surface semble être le 

mécanisme dominant (Fig. 3-7), comme le montrent les études expérimentales et les 

simulations de Müller et al. [18]. La diffusion de surface désigne le mouvement des 

atomes le long des parois des pores. 
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Figure 3-7 Illustration du mécanisme de diffusion de surface, responsables de la 
reconfiguration lors du frittage du silicium monocristallins (adapté de [18]) 

La forme des pores évolue au cours du recuit : initialement, ils présentent des canaux 

ouverts, mais après le recuit, ils se transforment en pores allongés et fermés. Ces 

changements structuraux sont guidés par le phénomène de coalescence [19], lesquels sont 

conditionné par le temps et la température de recuit. En effet si la température est fixée et 

que le temps de traitement est allongé, les pores deviennent de plus en plus sphériques et 

finissent par devenir des pores à facettes. Comme on peut le voir sur la figure 3.8, il est 

clair que les dimensions des pores augmentent lorsque la température de recuit passe de 
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800°C à 1000°C. La force motrice de cette évolution est la réduction de l'énergie de surface 

[20]. 

 

Figure 3-8 Caractérisation structurale SEM du silicium poreux. Images MEB supérieures 
et transversales respectivement de a), d) P-Si (RT), b), e) P-Si/RTA-800 °C et c), f) P-
Si/RTA-1000 °C notées sur le dessus avec leur porosité (%) mesurée par réflectométrie 
aux rayons X 

Selon Labunov et al.[21], les changements les plus importants dans la structure du Si-P se 

manifestent à des températures supérieures à 900°C, sous traitement thermique non 

oxydant. Par ailleurs, il a été montré que les pores ont tendance à former des formes avec 

une fraction élevée de facettes {111} et {100}, qui sont des facettes de faible énergie de 

surface dans le Si, suivis par {110} et {311}[21,22]. Ainsi, c’est pourquoi la forme des 

pores passe de celle de porosité ouverte à celle de pores allongés fermés[18,21]. Un seul 

pore allongé peut réduire son énergie de surface en se contractant à une forme sphérique, 

et en cas d'énergie de surface anisotropique, en facettant.  

Le model de M. Hassan & al [23] explique cet effet d’évolution de la taille des pores et de 

coalescence durant le traitement thermique. En effet ce modèle prend en compte deux 

mécanismes qui influent sur les pores : d'une part, les contraintes mécaniques résiduelles 

qui s'exercent sur eux, et d'autre part, le mécanisme de diffusion. Ce modèle prend en 

compte la compétition entre la contrainte mécanique interne due à la présence des pores et 

celle engendrée par la dilatation thermique. La figure 3.9 illustre les résultats de la 
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simulation qui montre que l'évolution de la forme des pores lors du recuit à haute 

température dépend principalement de la contrainte initiale créée par les pores. Cette 

contrainte initiale est déterminée par le rayon critique, qui, dans notre cas à 1000°C, est 

𝑅𝑐	 = 	10,75	𝑛𝑚. La conclusion des auteurs est que les pores dont le rayon initial est 

supérieur au rayon critique voient leur taille augmenter, tandis que les autres sont amenées 

à disparaître. 

 

Figure 3-9 Rayon critique en fonction de la température de recuit pour l’exemple simulé 
dans [23] 

 

En conclusion, les informations les plus pertinentes à retenir dans le cadre de cette thèse, 

concernant les recuits thermiques du silicium poreux, sont : 
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• Le traitement thermique rapide est une méthode efficace pour recristalliser la 

surface du silicium poreux en exploitant sa faible conductivité et grâce à des 

températures élevées et un temps de traitement court. 

• Les températures supérieures à 900°C sont nécessaires pour observer les 

changements les plus importants dans la structure du silicium poreux 

• La réorganisation des atomes de silicium lors de l'activation thermique réduit la 

surface spécifique et la porosité tout en augmentant la taille des pores et des 

cristallites. 

• La diffusion de surface est le mécanisme dominant pour la réorganisation du 

silicium poreux. 

• Les pores se transforment en formes allongées fermées pour réduire l'énergie de 

surface et en se contractant pour devenir sphériques ou en facettant en présence 

d'énergie de surface anisotropique. 

• L’évolution de la géométrie des pores, dépends du temps, de la température et de 

la taille des pores. 
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3.2. Caractérisations 

3.2.1. Caractérisations électrochimiques  
Différents types de caractérisation permettent de remonter aux performances des batteries 

à base de lithium. Il sera introduit ici les caractérisations les plus pertinentes utilisé dans 

les travaux de cette thèse.  

a) Potentiel en circuit ouvert 

Le potentiel de circuit ouvert (OCV, de l’anglais "open circuit Voltage") également appelé 

potentiel de repos, correspond au potentiel électrochimique d'une cellule à l'équilibre, c'est-

à-dire lorsque aucun courant électrique ne circule à travers les électrodes. Ce potentiel 

théorique dépend des matériaux d'électrodes utilisés, ainsi que de la variation de l'énergie 

libre de Gibbs (ΔG) d'un couple électrochimique donné. Ces variables sont 

interdépendantes et peuvent être reliées par l'équation suivante : 

𝑂𝐶𝑃	 = 	
−𝛥𝐺
𝑛𝐹 	 (3.6) 

Où 𝑛	est le nombre d'électrons échangés et F est la constante de Faraday. Lors de la 

décharge de la cellule, les électrons migrent de l'électrode négative vers l'électrode positive 

à travers un circuit externe, ce qui entraîne une diminution de l'OCV de la cellule. 

Le potentiel réel d'une batterie est souvent plus bas que son OCP théorique à cause de la 

perte d'énergie due à des phénomènes de polarisation tels que l'activation de la réaction 

électrochimique, la concentration et la polarisation ohmique. Cette dernière est la 

principale source de perte d'énergie. Le potentiel réel peut être calculé avec l'équation [24–

26]:  

𝐸	 = 	𝐸9 	− [(𝜂:!); + (𝜂:);] − [(𝜂:!): + (𝜂:):] − 	𝑖𝑅< 	 (3.7) 

où 𝐸9 est la force électromotrice ou l'OCV, (𝜂:!); et (𝜂:); sont les termes de polarisation 

d'activation, (𝜂:!): et (𝜂:): sont les termes de polarisation de concentration, i est le courant 

de décharge et 𝑅< est la résistance interne de la cellule. 

En pratique, le potentiel en circuit ouvert, consiste à observer l’évolution de la tension du 

système sans qu’aucun courant ne le traverse. Elle permet notamment de déterminer le 
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potentiel d’équilibre électrochimique du système qui atteint une valeur limite ou fluctue 

autour de cette valeur au bout d’un certain temps et de vérifier si la cellule fabriquée est 

éligible à des caractérisations plus poussées.  

La figure 3-8 représente les OCV observées sur deux demi-cellules lithium/silicium de 

qualité solaire. Chacune des caractérisations présentées par la suite sera expliqué dans le 

cadre d’un système demi-cellule à base de lithium. Ces deux cas nous permettent de 

distinguer d’une part une cellule non-fonctionnelle (fig. 3-8(a)), et d’autre part une cellule 

fonctionnelle (fig. 3-8(b)). On peut observer que le potentiel se stabilise autour de 2,85 V 

après un certain nombre d'heures. Cela veut dire que la cellule ne présente aucune fuite ou 

disfonctionnement à ce stade, et que le système a atteint son potentiel d’équilibre 

électrochimique.  

 

Figure 3-10 Courbes OCV obtenues pour la demi-cellule à base de silicium mésoporeux 
en poudre. a) cellule non fonctionnelle, b) cellule opérationnelle. 

 

b) Cyclage galvano statique 

L'erreur la plus courante dans la présentation des données dans la littérature est la 

classification incorrecte du matériau d'électrode utilisé. Pour éviter cela, il faut déterminer 

le mécanisme de stockage de charge, soit un processus faradique, soit uniquement par 

accumulation d'ions à une double couche électrique (processus capacitif). Pour distinguer 

correctement le mécanisme de stockage de charge, on regarde les courbes 
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voltammogrammes (CV) et les courbes charge-décharge galvanostatique (GCD) du 

matériau. Les matériaux avec des courbes GCD à courant constant présentant des paliers 

ou des courbes de capacité différentielle/CV avec des pics d'oxydation et de réduction 

clairement séparés sont classés comme des matériaux faradiques, tandis que les matériaux 

de stockage de charge capacitif ont des courbes GCD linéaires et des CV en forme 

rectangulaire [27]. 

Dans cette thèse, l'utilisation de courbes de capacité différentielle sera privilégiée au courbe 

CV, car elles fournissent les mêmes informations et que les courbes de capacité 

différentielles ne nécessitent pas d’expériences supplémentaires au GCD. 

i. Courbes charge-décharge galvanostatique 

Les courbes GCD représentent l’évolution du potentiel d’un système électrochimique en 

fonction du temps pour un courant donné. Dépendamment de ce courant appliqué, le temps 

de réaction va varier en fonction de la quantité de charge de réaction régit par la loi de 

Faraday. On parle alors de taux de charge (C-rate en anglais).  Via les courbes GCD, il est 

également possible de définir la capacité expérimentale de la cellule (défini dans le chapitre 

précèdent) ainsi que les potentiels de formation de phases lithiées et l’efficacité 

coulombique du matériau actif, ce qui permet ainsi, de déterminer le rendement de la 

batterie en pourcentage, par le ratio de la capacité de charge sur la capacité de décharge. 

Cette efficacité est un indicateur précis pour connaître l’état de la batterie, ainsi que les 

capacités irréversibles de chaque cycle. 
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Figure 3-11 Courbe potentiel-capacité du 1er cycle, obtenue pour la demi-cellule à base 
de silicium mésoporeux en poudre 

 

ii. Capacité différentielle 

En complément du graphe de charge/décharge, les courbes de capacité différentielle sont 

couramment employées dans l'analyse des batteries. Ces courbes sont issus de l'inverse de 

la dérivée des courbes charge/décharge en fonction du potentiel (dQ/dV vs V), et 

permettent de voir en détail les données relatives au paramètres cinétique et 

thermodynamiques dans un seul cycle. La différenciation de la capacité de charge de la 

batterie (Q) par rapport à la tension de borne (V), transforme les paliers de tension sur la 
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courbe GCD en pics dQ/dV clairement identifiables sur la courbe de capacité différentielle. 

Des changements graduels dans le comportement de la cellule peuvent être détectés, sur la 

base des données de test du cycle de vie, avec une plus grande sensibilité.  

 

Figure 3-12 Analyse de capacité différentielle (dQ/dV) Chaque pic est accompagné de 
diagrammes expliquant les transformations structurelles qui ont lieu dans l’anode en 

fonction des tensions mises en évidence.[28] 

 

En effet, plus le plateau est plat, plus les pics correspondants sont importants. Ces pics 

reflètent les réactions chimiques de lithiation et de délithiation, ainsi que les 

transformations de phases qui ont lieu dans la batterie. La figure 9 présente un exemple 

typique de courbe de capacité différentielle d’une demi-cellule de silicium, qui permet 

d'identifier les modifications structurelles se produisant dans l'anode en fonction des 

tensions appliquées. 
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iii. Rétention de capacité 

Avant d'aborder le sujet rétention de capacité, il convient tout d'abord de définir de manière 

concise les concepts de capacité réversible et de capacité irréversible. 

Théoriquement, La capacité réversible désigne la stabilité de la capacité fournie par 

l'électrode positive (dans notre cas), une fois que les cycles de formation ont été terminés. 

Expérimentalement, cette capacité réversible se stabilise après plusieurs cycles de 

formation, tandis que la capacité irréversible cumulée atteint une limite. Cependant, pour 

les cellules peu performantes (présentant une défaillance quelconque), la capacité 

irréversible peut persister sur une longue période, entraînant une perte continue de la 

capacité de la cellule et une durée de vie réduite. 

Quant à la capacité irréversible, au niveau de l’électrode positive (le système étant en demi-

cellule), elle se manifeste lors du transfert initial de lithium, celui-ci réduit le potentiel de 

la cellule et induit des réactions électrochimiques (réduction) avec l'électrolyte. Cette 

réduction engendre la formation d'une couche de SEI (l'interphase électrolytique solide) a 

l’interface électrode/électrolyte (comme expliqué à la section 2.3.1.2). La quantité de 

lithium qui a participé à la formation de la SEI, n’est donc plus accessible lors des cycles 

de charge décharge suivants. 

Dans le cas de l'électrode positive, l'extraction du lithium lors de la première charge induit 

des modifications de la structure cristalline, rendant impossible la réintroduction de la 

même quantité de lithium dans les cycles de décharge suivants. 
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Figure 3-13 Courbe rétention de capacité, obtenue pour la demi-cellule à base de silicium 
mésoporeux en poudre 

La rétention de capacité, également connue sous le nom de « capacité résiduelle » (CR), 

permet d'évaluer le pourcentage de lithium que le matériau actif est capable de stocker 

après un certain nombre de cycles (n), par rapport à sa capacité initiale (après les cycles de 

prelithiation). Cette grandeur est donnée par l'équation suivante:

 

𝐶𝑅 = ="#$%
="#$&

3.2 

Ou 𝑄>:%& correspond à la capacité initiale mesurée à la fin des cycles de prelithiation, et  

𝑄>:%%représente la capacité mesurée a un cycle n. La figure 10, montre la rétention de 

capacité d’une demi-cellule. On peut voir que la rétention de capacité de cette derniere 

passe en dessous de la barre des 80%, qui est la valeur à partir de laquelle on estime qu’une 
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batterie est en fin de vie [29], au bout de 70cycles. On peut dès lors considérer que la durée 

de vie de cette batterie est de 70 cycles. 

 

iv. Capacité irréversible relative  

Dans le but de mieux comprendre les phénomènes de dégradation ou l’apport des stratégies 

de mitigation, qui sont observés lors du cyclage électrochimique, il est possible d’avoir 

recours au calcul de la capacité relative irréversible (RIC). Cette grandeur est définie 

comme le rapport de la capacité irréversible (capacité perdue) sur la capacité de charge 

délivrée (quantité de lithium récupérée après lithiation) à un cycle donné. Plus précisément, 

la RIC est déterminée selon la formule suivante [30,31]: 

𝑅𝐼𝐶	 =
𝑄@<A:%;3B&	% − 𝑄C%;3B&	%

𝑄C%;3B&	%
	 3.3 

Ou 𝑄@<A:%;3B&	%et 𝑄C%;3B&	% correspondent respectivement aux capacités de décharge et de 

charge au cycle n. par ailleurs, cette grandeur permet également de distinguer la perte de 

capacité causée par les déconnexions des particules de celle provenant de la formation de 

la couche de SEI. 

En effet, la capacité relative irréversible liée à la SEI est obtenue en utilisant la formule 

suivante : 

𝑅𝐼𝐶D5E =
𝑄@<A:%;3B&	%() − 𝑄C%;3B&	%

𝑄C%;3B&	%()
3.4 

Tandis que la capacité relative irréversible due à la déconnexion électrique des particules 

est calculée par : 

𝑅𝐼𝐶><A: =
𝑄:%;3B&	% − 𝑄C%;3B&	%()

𝑄C%;3B&	%()
3.5	

La différence de capacité de charge entre le cycle n et le cycle n+1 représente alors la 

fraction de capacité perdue par déconnexion électrique des particules. D'autre part, la 

capacité relative irréversible associée à la SEI est considérée comme la différence entre la 

capacité de décharge au cycle n et la capacité de charge au cycle n+1. 
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En somme, le calcul de la capacité relative irréversible est un outil additionnel, mais limité 

pour comprendre les mécanismes sous-jacents de la dégradation électrochimique des 

matériaux utilisés dans les batteries. En distinguant la perte de capacité causée par la 

formation de la SEI de celle due à la déconnexion des particules, il est possible de concevoir 

des stratégies pour améliorer la performance et la durée de vie des batteries. 

 

3.2.2. Caractérisation structurelle  
a) Mesure de la porosité 

L'un des paramètres importants pour caractériser un matériau poreux est sa porosité 

exprimée par "𝑃%", mais cette grandeur ne permet pas de décrire les propriétés 

microscopiques des pores telles que leur taille ou leur forme. En effet, deux échantillons 

ayant une porosité identique peuvent présenter des morphologies ou des géométries 

radicalement différentes. La porosité 𝑃% est définie comme étant le rapport entre le volume 

des pores 𝑉( contenus dans le matériau et le volume total qu'il occupe 𝑉7 	: 

𝑃% =
𝑉(
𝑉7
× 100 3.6 

Dans le cadre de cette thèse, trois méthodes distinctes ont été mises en œuvre pour son 

évaluation :  

• Gravimétrie massique 

• Réflectivité des rayons X (XRR) 

• Analyse d’image SEM 

i. Gravimétrie massique 

La gravimétrie permet de calculer la porosité (P) du silicium poreux en pesant un 

échantillon avant porosification (m0), après porosification (m1) et après détachement de la 

couche poreuse (m2). Le détachement de la couche poreuse s’effectue un bain électrolyte 

HF : Éthanol [1 :3] avec une densité de courant de gravure de 300 mA/cm2 et des pulses 

de courants de 3s on, 1s off. La porosité se calcule de la manière suivante [32] : 
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𝑃% =
𝑚9 −𝑚*

𝑚9 −𝑚0
× 100 3.7 

Bien que cette méthode soit simple et facile à mettre en œuvre, elle présente l'inconvénient 

majeur d'être destructive. Cependant, pour mesurer l'épaisseur de la couche poreuse, il est 

possible d'utiliser une technique de profilométrie qui implique également la dissolution de 

la couche. De plus, cette méthode ne fournit qu'une valeur moyenne de la porosité et ne 

permet pas d'obtenir des informations sur la variation de la porosité avec la profondeur ou 

les effets de bord. 

ii. Réflectivité des rayons X (XRR) 

La diffusion des rayons X est une technique d'analyse non destructive permettant la 

détection des fluctuations de densité électronique des couches minces, des matériaux 

multicouches ou comme dans notre cas, pour l’analyse des structures mésoporeuses et 

nanoporeuses. Cette méthode offre un potentiel élevé pour des analyses de porosité 

entièrement quantitatives, aussi bien pour les structures de pores ouverts que fermés. 

L'utilisation de la réflectivité des rayons X (XRR) permet une mesure très précise de 

l'épaisseur, de la densité et de la rugosité des couches superficielles des échantillons 

[33,34]. 

En utilisant une mesure de l'angle de réflexion critique d'une couche de Si-P, il est possible 

d'obtenir une détermination simple de la porosité en appliquant l'équation développée par 

D. Boutard et al [34] : 

𝜃G)D<0 = 𝜃D<0 (1 − 𝑃) 3.8 

𝜃G)D<0  Correspond à l'angle critique de la couche poreuse, soit l'angle d'incidence en dessous 

duquel on obtient la réflexion totale du faisceau de rayons X. 𝜃D<0  représente l'angle critique 

du silicium cristallin avant porosification. Les paramètres expérimentaux associés à cette 

mesure seront décrits en détail dans le prochain chapitre. 
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Architecture de silicium à haute capacité surfacique comme anode sur puce pour batteries 
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Cet article contribue à la thèse en démontrant l’impact du contrôle de la porosité de surface 

du silicium, qui aboutit à l'invention d'une nouvelle architecture poreuse. En utilisant une 

technique de recuit thermique rapide (RTA) sur du silicium de grade électronique, les 

travaux visent à minimiser la formation de l'interface solide-électrolyte (SEI). L'étude 

examine également l'effet de ce traitement sur les propriétés mécaniques du matériau 

poreux, mettant en avant l'intérêt des structures poreuses à porosité fermée dans les anodes 

sur puce. 

 

Résumé en français : Le silicium est l'un des matériaux d'anode les plus prometteurs pour 

les batteries Li-ion, notamment pour répondre à la demande croissante de stockage 

d'énergie sous forme de microbatteries pour les appareils mobiles et autonomes. 

Cependant, le développement de telles batteries est entravé par des défaillances 

mécaniques et électrochimiques résultant d'une expansion massive du volume de Si et d'une 

croissance continue de l'interphase de l'électrolyte solide. Dans cette étude, nous proposons 

une nouvelle architecture d'anode sur puce utilisant un recuit thermique rapide sur silicium 

poreux. La structure est constituée d'une couche de silicium densifiée au-dessus d'une 

structure isotrope d'une couche poreuse. Nous démontrons que cette structure améliore les 

stabilités électrochimiques et mécaniques, atteignant une capacité surfacique de 9 mAh cm-

2 sur plus de 200 cycles avec une efficacité coulombienne élevée proche de 100%. 
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HIGH-AREAL CAPACITY SI ARCHITECTURE AS AN 

ON-CHIP ANODE FOR LITHIUM-ION BATTERIES 
 

Abstract 

 

Silicon is one of the most promising anode materials for Li-ion batteries, especially to meet 

the growing demand for energy storage in the form of microbatteries for mobile and 

autonomous devices. However, the development of such batteries is hindered by 

mechanical and electrochemical failures resulting from massive Si volume expansion and 

continuous growth of the solid electrolyte interphase. In this study, we propose a novel on-

chip anode architecture using rapid thermal annealing on porous silicon. The structure 

consists of a densified silicon layer on top of an isotropic structure of a porous layer. We 

demonstrate that this structure enhances both electrochemical and mechanical stabilities, 

achieving an areal capacity of 9 mAh cm-2 over more than 200 cycles with a high 

Coulombic efficiency near 100%. 
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4.2. Introduction  
The rising demand for high-energy density batteries fuelled by advances in portable 

electronic devices and electric vehicles requires the development of alternative anode 

materials with a specific capacity beyond that of traditional graphite anode [1]. This is 

particularly the case with the Internet of Things (IoT), which consists of electronic devices 

with sensors and increasingly complex functionalities that connect and exchange data with 

other devices over the internet or other communication networks [2]. Illustratively, IoT can 

be used in many applications, such as smart homes, automobiles, medical devices, 

transportation systems, agriculture, and environmental monitoring devices, to name a few. 

This clear trend of increasing development and use of the IoT requires new electrochemical 

energy storage solutions as each connected device consumes energy to gather data and 

exchange it with its connected peers. The foreseeable increasing use of IoT for an energy-

demanding, all-connected future calls for the development of new batteries with better 

safety, durability, performance, recyclability, and smaller size to cope with the integration 

of micro-nanoelectronics through ever smaller technological nodes. In addition, the use of 

microsystems and the miniaturization of components require redesigning the power 

supplies to integrate them directly into the production line of thin film-based devices [3,4]. 

In most cases, the energy is provided by Lithium-ion batteries (LIBs) embedded in IoT 

devices, so-called microbatteries. In this respect, a thriving research effort has been 

directed toward solid-state and on-chip systems for energy applications [5,6]. Such an 

interest is particularly driven by the direct active material substrate use as the current 

collector, which increases the specific capacity by removing the inactive compounds 

(binders and conductive additives) and enhances electrical contacts, leading to higher 

energy density and rate performance [7,8]. Microbatteries have been integrated into IoT 

electronic devices such as smart contact lenses, smart medical devices, and miniaturized 

wireless devices to supply the required power [9,10], but with low to moderate autonomy. 

Critical roadblocks faced today by microbatteries are their low performance and short 

lifespan. Since their performances are highly affected by their constituting sub-

components, striving toward a better microbatteries architecture is of paramount 

importance to improve next-generation performance [11,12].  
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As state-of-the-art LiBs based on graphite anodes have almost reached their optimal 

technological development, LiBs may not be able to comply with the performance 

requirements necessary for next-generation IoT devices [13]. An alternative that gains 

increasing support (e.g., through integration into the roadmaps of many battery 

manufacturers and micro/nano-electronics key players) is the use of silicon-based 

electrodes. Indeed, its superior energy density and power density make it an ideal candidate 

to match the areal capacities of commercial batteries targeting 3–4 mAh cm−2 [14] and for 

integration into miniaturized energy utilization systems.  

However, if Si exhibits a remarkable theoretical specific capacity of 3579 mAh g-1 (ca. 1 

order of magnitude higher than that of graphite, 372 mAh g-1) and shows advantages in 

terms of price, abundance, and non-toxicity, it has the major problem of substantial 

morphological changes during charge and discharge, with large volumetric expansion 

(~300%) [15] and contraction, accompanied by structural transformations and interfacial 

reactions inducing mechanical stress and causing chemo-mechanical degradations. The 

volume change of Si during lithiation and delithiation then leads to severe particle 

pulverization, unstable solid-electrolyte interphase (SEI) formation, and loss of electrical 

contact at the electrode level, which results in capacity fading and limited cycle life [3]. 

These relationships between electrochemical transformations and solid mechanics often 

play a defining role in the behavior and stability of alloy electrodes [16,17].  

Solving these issues to enable high-performance electrodes and microbatteries is foreseen, 

and efforts have been made to address these bottlenecks of the Si anode. Structure 

modification, and in particular nanostructuration, is a way to accommodate the volume 

expansion of the Si anode during the discharging and charging process [18]. Some Si 

structural designs tackling this issue that significantly optimize Si-based anodes for LIBs 

performance include Si nanoparticles [18–20], nanowires [21,22], nanotubes [23], 

nanolayers [24], nanovaults [25], submicrocube [26], and porous structures [27–32] 

including carbon-coated porous Si [33]. Recently, the use of porous Si and Ge has been 

suggested as a prominent candidate in the literature as an on-chip anode for supercapacitors 

[34], as well as high power density and high energy density [6,35–37] devices. A nest 

structure based on Si and CuSi nanowires obtained an areal capacity of 4.1 mAh cm-2 after 
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1 cycle before rapidly decreasing to 3 mAh cm-2 and reaching an areal capacity of 2.2 mAh 

cm-2 after 300 cycles [14]. 3D silicon nanowires delivered an areal capacity of 14 mAh 

cm−2, however, this capacity dropped after a few cycles and achieved an areal capacity 

below 3 mAh cm−2 after 50 cycles [38]. Si nano-trees structure allowed reaching a 

cumulative capacity of 7.1 mAh cm-2, but the maximum areal capacity was around 5 mAh 

cm-2 which rapidly decreased below 3 mAh cm-2 after 100 cycles [39]. In a recent study, a 

lithographically patterned Si structure with an areal capacity of 9-10 mAh cm−2 was 

maintained for 100 cycles [40]. 

However, even if the downsizing of active material limits volume expansion stresses and 

enhances capacity retention, the increase of the specific surface area leads to a higher 

amount of solid electrolyte interface (SEI) formation, resulting in a higher irreversible 

capacity [41]. Therefore, two main challenges must be addressed in parallel: i) reduction 

of the effect of volume expansion on structure integrity, and ii) stabilization of the SEI. 

Thus, two main indicators of electrochemical performance are cycle life and Coulombic 

efficiency. In addition to these points, from the perspective of applications, the process 

should be compatible with microelectronics and be cost-effective.  

In this work, we propose to evaluate the performance of a mesoporous silicon structure 

with a closed surface porosity. The porosity is expected to contribute to the mitigation of 

the effect of volume expansion and thereby preserve structure integrity, while the closed 

surface will contribute to reducing the effect of SEI. Anodic etching of silicon combined 

with rapid thermal annealing (RTA) is chosen as a technique for structure fabrication. 

These techniques are low-cost, versatile, and scalable and are compatible with industrial 

constraints [42]. This approach offers a high degree of flexibility in obtaining a material 

with the microstructural characteristics desired for use in LIBs. First, we will present a 

screening approach by comparing the electrochemical performances of pristine 

mesoporous silicon with two modified porous structures using different RTA conditions.  
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After this step, the best architecture is tested in different conditions to achieve state-of-the-

art performances. The local mechanical properties and topology of this nearly optimized 

structure are tested and discussed to better understand the origin of such performances.  

4.3. Methods 

4.3.1. Electrochemical etching 
Si samples with a porosity of 40% were fabricated using a custom-made Teflon 

electrochemical cell. P-type Si (100) wafer (WaferPro) with a resistivity of 0.01-0.02 Ω ּ 

cm was used as the working electrode and Pt wire as the counter electrode. The electrolyte 

was composed of hydrofluoric (HF) acid (Sigma-Aldrich, 49%) and anhydrous ethanol 

(Sigma-Aldrich, 99.9%) with a ratio of 1:1 (v:v). The etching process was made up of two 

steps: the etching pulse and rest time. A 50 mA cm-2 current density was used for the 1 s 

etching pulse and 1 s for the rest time. The total etching time was 900 s [43–46].  

4.3.2. Rapid thermal annealing (RTA)  
Rapid thermal annealing (RTA) equipment (Jet-First from JIPELEC) was used to close the 

Si surface pores. These samples were placed under an Ar gas at 1 atm and exposed to two 

different annealing temperatures of 800°C and 1000°C with a time duration of 60 s. 

Deoxidation of the Si surface was done before RTA using HF/ethanol solution. 

4.3.3. Structure and surface characterization  
The surface morphology of the Si samples was investigated using a scanning electron 

microscope (FE-SEM) in plain and cross-sectional views. Porosity measurements were 

done using the software ImageJ. The X-ray reflectometry (XRR) was performed using the 

Rigaku Smartlab HRXRD system with a Cu K-alpha X-ray source (monochromated by a 

Ge (220) x 4 monochromator) and a HYPIX-3000 hybrid pixel array 2D detector. 

4.3.4. Mechanical characterization 
Nanoindentation experiments were conducted at ambient temperature using a G200 

apparatus (Agilent, USA). Strain-controlled (0.05 s-1) tests were conducted both with a 

spherical diamond tip (nominal radius 600 µm) and a Berkovich pyramidal tip. A CSM 

(continuous stiffness measurement) module was used to calculate the evolution of 

properties with penetration depth. Thermal drift was measured after each test, and 
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corrections were applied. Fused silica was used as a reference material for the calibration 

of the tip area functions. Maximum penetration depth was chosen (1 µm for the sphere, 3 

µm for the Berkovich tip) to avoid any influence of the surface roughness of the samples 

and to check for a gradient of properties along sample thickness. 

4.3.5. Electrochemical measurements  
Different porous Si and non-porous (bulk) Si were studied as active materials. The mass 

loading density of the active material is typically 1.74 mg cm-2 and 2.91 mg cm-2 for P-Si 

and bulk Si, respectively. Note that these values are only indicative and correspond to a 

full lithiation of half the porous layer (i.e., 12.5 microns). Indeed, in our case (on-chip 

anode), the mass of silicon is not fixed, and only part of the porous layer can be lithiated; 

the rest acts as a reservoir for fresh silicon. Swagelok cells were assembled in a glovebox 

under Ar field (MBraun system) using the prepared electrode as the working electrode, the 

Li disc (MTI-XTL) as the reference and counter electrode, a Whatman® glass microfibre 

filters, Grade GF/D (Sigma-Aldrich) as the separator, and 1 M lithium 

hexafluorophosphate (LiPF6) in ethylene carbonate and dimethyl carbonate [EC/DMC = 

50/50 (v/v)] battery grade (Sigma-Aldrich) and 10 % wt. fluoroethylene carbonate (FEC) 

as the electrolyte. 

After RTA treatment and the introduction in the glove box, in a controlled atmosphere with 

less than 0.5 ppm of O2, the samples are again deoxidized in HF/ethanol before being used 

in swage lock cell for electrochemical cycling. Therefore, we took the maximum 

precaution to avoid SiO2 formation. Thanks to our protocol, no SiO2 is present at the 

surface of samples that are electrochemically cycled. 

4.4. Results  

4.4.1. Tuning the porous Si architecture with rapid thermal annealing 
Porous Si (P-Si) samples were fabricated by electrochemical etching. This process allows 

tuning the morphology of P-Si (porous layer thickness, porosity, and pore sizes) by 

adjusting electrolyte concentration and current density [43–46]. In the present study, 

mesoporous silicon was obtained with a porosity of the initial sample of PSi set at 40 ± 3% 

and a pore diameter of ~8 ± 5 nm. The thickness of the initial porous layer was set at 25 
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µm. In addition to the etching parameters allowing the structure to be adjusted, annealing 

can make it possible to obtain new architecture, such as the one that interests us. Therefore, 

batches of P-Si were then heat-treated at 800°C and 1000°C using an RTA process. 

Henceforth, all P-Si samples were named based on the annealing temperature conditions: 

P-Si (RT) (room temperature, no RTA treatment), P-Si/RTA-800°C, and P-Si/RTA-

1000°C. 

As displayed in Figure 1, the use of RTA treatment resulted in significant structural 

transformations. The reorganization of the P-Si surface was clearly observed in Figure 1 

(a-f), demonstrating a decrease in surface porosity as the temperature increased due to the 

sintering effect [47,48]. Specifically, X-ray reflectivity (XRR) analysis revealed that the 

initial surface porosity of P-Si (RT) at 46% decreased to 29% and 4% after RTA treatment 

at 800°C and 1000°C, respectively (Fig. S1). Similar trends were observed with porosity 

measurements using SEM analysis (Fig. 1a-c). However, since the electron beam can 

penetrate the material, the probed depth mat be greater than the thickness of the silicon 

layer densified by heat treatment (~1μm). Therefore, the XRR technique is preferred as a 

more accurate measurement of surface porosity.  

Although the densification resulting from RTA treatment is most apparent on the first 1 

µm of the porous layer (Fig. 1e-f), this process also led to a reorganization in the bulk of 

the material, indicating that RTA treatment induces changes in both the surface and in-

depth properties of the porous layer. By SEM, the in-depth porosity is observed to remain 

centered at 40%, but the pore size and shape are modified (Fig. 1). Thus, representative 

pore size measurements at the middle of the porous layer of P-Si/RTA-800°C and P-

Si/RTA-1000°C are 14 ± 4 nm and 16.5 ± 2 nm, respectively, while 8 ± 5 nm for the P-Si 

(RT) sample (Fig. S2). In addition, the morphology of the porous structure is modified by 

the annealing treatment. While the structure is tree-like for P-Si (RT) (Fig. 1d inset), the 

structure is made of more spherical pores for P-Si/RTA-800°C and P-Si/RTA-1000°C. 

Both effects, pore size increase and more isotropic shaping (spheroidization) are induced 

by the reduction of the surface energy as described in the literature [49–51]  

Therefore, the annealing process allows tuning both the surface porosity and the in-depth 

porous morphology, and the final structure (RTA-treated) can be described as a sandwich 

structure, in which the original porous layer is covered by a thin, denser Si layer on top and 
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supported by the silicon wafer at the bottom. Contact angle measurements using deionized 

water show that the top layer has similar wettability to the bulk (non-porous) silicon (Fig. 

S3), indicating that the surface of the restructured porous material has physical and 

chemical properties similar to those of bulk silicon.  

 

 
Figure 4-1. SEM images of the top of a) P-Si (RT), b) P-Si/RTA-800°C, c) P-Si/RTA-
1000°C, and cross-sectional SEM images of d) P-Si (RT) (inset shows the tree-like 
structure), e) P-Si/RTA-800°C, and f) P-Si/RTA-1000°C. Their reported porosity (%) are 
measured by X-ray reflectometry. 

 

4.4.2. Effect of thermal treatment on electrochemical performance   
i. First cycle: Initial Coulombic Efficiency 

The three samples with different morphologies were investigated between 2 and 0.05 V vs. 

Li/Li+ with a cut-off time of 40 h, and a low current density of 0.15 mA cm -2 to study the 

lithiation. Electrochemical cycling at low current density allows for an increase in the 

amount of lithium ions penetrating inside the Si structure [52,53]. 

For the three different Si samples, a discharge (lithiation) with a surface capacity of ~ 6 

mAh cm-2 was fixed (Fig. 2a). Assuming a gravimetric capacity of 3579 mAh g-1 for bulk 

silicon, we expect a full lithiation of 12.5 microns of the mesoporous layer, i.e., half of the 

etched layer with a porosity of ~40%. P-Si/RTA-1000°C showed no capacity fading after 
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50 cycles, contrary to P-Si (RT) and P-Si/RTA-800°C, which dropped after the 9th and 17th 

cycles, respectively (Fig. 2a).  

The differential capacity (dQ/dV vs. V) curves for the 1st cycle of each sample are shown 

in Figure 2b. A peak observed at ∼ 0.1 V for the 1st cycle of each of the samples can be 

attributed to the initial alloying of the crystalline silicon (c-Si) with lithium [53,54], while 

the 0.8 V peak can be accounted for SEI formation [52,55]. The shape of the P-Si(RT) 

curve differs from that of other samples, certainly in relation to the difference in surface 

area. The two broad anodic peaks around 0.32 V and 0.47 V confirm the delithiation of 

amorphous silicon (a-Si), as they are characteristic of lithium extraction from a-LixSi [53].  

To compare the SEI formation in the three samples, we focused on the cathodic region 

from 0.25 V to 2.0 V (Fig. S4). Specifically, SEI was determined quantitatively using the 

Area Under the Curve (AUC). This latter is plotted as a function of the surface porosity 

measured by XRR in Figure 2c and shows a clear dependence of the AUC on the surface 

porosity. This indicates that more surface porosity increases the quantity of reaction 

forming the SEI, and this tendency is confirmed by showing that the Initial Coulombic 

Efficiency (ICE) is inversely proportional to the surface porosity (Fig. 2c). Thus, 

decreasing the surface porosity from 46% (P-Si (RT)) to 4% (P-Si/RTA-1000°C) improved 

the ICE by more than 20%.  

Therefore, one can conclude that the morphology modifications induced by surface 

annealing have a strong effect on the growth of the SEI and consequently on the ICE. This 

may be due to the lower specific surface in contact with the electrolyte limiting the growth 

of detrimental SEI.  

The effect of SEI on the relative irreversible capacity (RIC) can be evaluated by [56] 

𝑅𝐼𝐶D5E =
𝑄@<A:%;3B&	%() − 𝑄C%;3B&	%

𝑄C%;3B&	%()
𝐸𝑞. 1 

where 𝑄C%;3B&	% and 𝑄C%;3B&	%() correspond to the charge capacity at n and n+1 cycles and 

𝑄@<A:%;3B&	%() is the discharge capacity at the n+1
th discharge. Even though the mesoporous 

layer is not fully lithiated and that new fresh silicon can be involved in the lithiation, RICSEI 

can capture the formation of SEI associated with this effect, in addition to the surface 

exposed during Si pulverization due to mechanical stresses and phase transformation.  
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RICSEI is plotted for the three samples in Figure 2d. For P-Si (RT), a continuous increase 

with the number of cycles is observed with an acceleration concomitant with the capacity 

fading. This behavior can be correlated with the initial open structure of P-Si (RT) and the 

delamination during cycling, which generates many interfaces facilitating the formation of 

SEI. The tendency is the same for P-Si/RTA-800°C but with a lower RICSEI rate in the first 

14 cycles. The structure is also open, however to a lesser extent, and the delamination is 

impeded by the structuration. The case of P-Si/RTA-1000°C is special. During the first 

four cycles, the tendency is very similar to P-Si (RT). Then, a plateau is observed, 

indicating the arrest of the growth of the SEI. Above the 12th cycle, a resumption of this 

growth can be noticed and catch up with the trend of the P-Si/RTA-800°C. However, 

contrary to this latter, a new plateau is observed, and the RICSEI is stabilized over the 

remaining cycles. This observation is crucial as it shows that the growth of the RICSEI is 

inhibited due to the structural modification induced by RTA treatment. This behavior can 

be understood thanks to the post-mortem observations shown in the next section: Surface 

micro-cracks form at the start of lithiation, which leads to numerous interfaces and 

therefore the formation of SEI. Then, the SEI is stabilized. The appearance of new cracks 

can generate an increase in SEI formation. 
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Figure 4-2. a) Discharge capacity as a function of the cycle number for P-Si (RT), P-
Si/RTA-800°C, and P-Si/RTA-1000°C samples. b) Corresponding differential capacity 
curves of the 1st cycle. c) Initial Coulombic efficiency (ICE) and Area under the curve 
(AUC) extracted from the differential capacity curves between 0.25 V and 2.0 V as a 
function of the XRR surface porosity (%) of the samples. d) Cumulated relative irreversible 
capacity (RIC) due to the SEI formation for P-Si (RT), P-Si/RTA-800°C, and P-Si/RTA-
1000°C samples. 
 
Performance over 50 cycles with a capacity of 1 mAh cm-2 

To compare the performance of the three samples at a higher current density, additional 

electrochemical galvanostatic and cycle life measurements were performed between 1 and 

0.01 V vs. Li/Li+ at a current density of 1 mA cm-2 with a cut-off time of 1 h. Figure 3a 
displays the discharge capacity and Coulombic efficiency of the three samples. A non-

porous silicon (bulk) was added as a reference. The latter attained a very low areal capacity 

of 0.1 to 0.2 mAh cm-2 during the first three cycles before stopping to work. This low 

performance of bulk Si is usual and can be ascribed to the fragmentation of the electrode 

(Fig. S5) [57,58].  

! "

# $
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A stable areal capacity of 1 mAh cm-2 was observed for P-Si (RT), P-Si/RTA-800°C, and 

P-Si/RTA-1000°C samples (Fig. 3a). The selection of potential curves is shown in Figure 

S6. After the prelithiation cycle, the ICE of P-Si (RT), P-Si/RTA-800°C, and P-Si/RTA-

1000°C are ~80 %, ~84 %, and ~90 %, respectively, confirming the effect of the porous 

morphology on the ICE as already shown in Figure 2c. The RICSEI cumulated for the three 

samples is compared in Figure 3b. The variation is smoother than observed in the previous 

conditions (6.2 mAh cm-2) as the light degree of lithiation (1 mAh cm-2) only affects the 

first microns of the structure. As in the previous section, it shows that over the first cycles, 

the RTA has an effect on SEI by decreasing the rate of increase of the RICSEI with the 

number of cycles. P-Si/RTA-800°C and P-Si/RTA-1000°C have a similar trend until the 
25th cycle. The SEI formation is related to the continuous appearance of (micro-) cracks. 

The increase of SEI in P-Si/RTA-800°C may be due to some large cracks in the structure 

that expose new surface area, as observed in the following.    

 

Figure 4-3. Electrochemical performance of various porous Si structures by galvanostatic 
measurement. a) Discharge capacity (black/left y-axis) and Coulombic efficiency (red/right 
y-axis) and b) Cumulated Relative Irreversible Capacity (RIC) due to the SEI formation vs 
cycle for P-Si (RT), P-Si/RTA-800°C, and P-Si/RTA-1000°C electrodes.  

 

Post-mortem SEM analysis was performed on all samples after 50 cycles. Top view and 

cross-sectional SEM images with different scales featured the impact of 

lithiation/delithiation on the Si structure of the three different samples studied (Figure 4). 

After cycling, the morphology of the on-chip electrodes changes substantially. P-Si (RT) 

! "
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and P-Si/RTA-800°C showed crack propagation on the top porous layer (top view and 

cross-sectional). The crack deflection produced peeled-off surfaces (island formation). The 

thicknesses of islands formed on P-Si (RT) and P-Si/RTA-800°C are approximately 3.3 ± 

0.8 µm and 9 ± 2 µm, respectively. The lateral dimensions also differ significantly. For P-

Si(RT), the size of the domains is heterogeneous, with characteristic lengths varying from 

5 µm to 50 µm. In the case of P-Si/RTA-800°C, the size distribution is narrower and 

centered around 30 µm. The larger islands and cracks that propagate in the porous layer to 

the silicon wafer are certainly the origin of the SEI growth that increases over the number 

of cycles. Contrastingly, microcracks on the surface with no apparent delamination for P-

Si/RTA-1000°C after 50 cycles were observed. The cross-sectional SEM images on P-

Si/RTA-1000°C show an intact porous layer.  

 

 
Figure 4-4. Post-mortem SEM characterization of P-Si (RT), P-Si/RTA-800°C, and P-
Si/RTA-1000°C. Top view and cross-sectional SEM images showing morphological 
changes of P-Si (RT), P-Si/RTA-800°C, and P-Si/RTA-1000°C after 50 cycles at a current 
density of 1 mA cm-2. 

 

The comparison of post-mortem SEM images of the different structures after cycling under 

similar conditions makes it possible to highlight the particularity of P-Si/RTA-1000°C and 
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to correlate it with its structure and its mechanical behaviors shown in Section 4. At this 

point, as an intermediate conclusion, it is interesting to note that i) nanostructuration is not 

sufficient to obtain significant performances both on the SEI growth and on the cycle life; 

ii) it exists a structure that can optimize both the SEI growth and the life cycle.  

The screening of the different architectures’ performances reveals that P-Si/RTA-1000°C 

is promising both in terms of minimization of the SEI and structural stability during 

lithiation/delithiation. In the next section, the electrochemical performances in terms of 

cycle life and high areal capacity levels of this specific sample are investigated. 

 

4.4.3. Electrochemical performance of P-Si/RTA-1000°C 
i. Cycle life at 3 mAh cm-2 

Electrochemical galvanostatic and cycle life measurements on P-Si/RTA-1000°C were 

performed between 1 and 0.01 V vs. Li/Li+ at a current density of 1 mA cm-2 with a 

discharge cut-off time of 3 h to reach 3 mAh cm-2. 

The cycle life profile of the P-Si/RTA-1000°C electrode shown in Figure 5a exhibits 

excellent cycling stability at a high areal capacity of 3 mAh cm-2 over 200 cycles. The 

Coulombic efficiency of the prelithiation cycle is around 70%, while that of the next cycle 

is 80%. The slightly lower value of ICE in this case compared to previous cases is probably 

due to the combination of a greater degree of lithiation (3 mAh cm-2) as well as a relatively 

high C-rate (C/9 here compared to C/40 in Section 3.2.1). The average Coulombic 

efficiency is 99.3% along cycles 1 to 200 and 99.7% along cycles 10 to 200 (Fig. 5a). 

Figure 5b depicts a selection of charge/discharge curves illustrating typical 

lithiation/delithiation processes. During the 1st cycle, a peak at 0.2 V (see differential 

capacity curve in Fig. S7) indicates the production of an amorphous Si alloy (a-LixSi). 

There is no indication of the formation of c-Li15Si4 (no sharp peak at ~0.45V during 

delithiation) [59–61]. This is usual in porous Si, where the lithiation mechanism is different 

from that of bulk [62].  

Polarization obtained by measuring the difference between the middle charge and 

discharge voltages shows stability around 0.3 V over the 200 cycles, with even a slight 

decrease after 50 cycles (Fig. S8).   
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After 200 cycles, post-mortem SEM analysis was performed (Figures 5c and 5d). The top 

surface shows some large, buckled domains of tens of µm2 and a thickness of ~5 µm but 

without apparent delamination (Fig. 5c). In cross-section images (Fig. 5d), a difference in 

gray contrast can be noticed. It corresponds to a difference in composition [63], and it 

indicates that two different phases exist: 1) a pure silicon, which appears lighter at the 

bottom, and 2) a Li-Si alloy, which appears darker at the top.  

It appears that only a part of the porous layer is involved in the lithiation process. As 

approximately 14 µm of the porous layer seems unaffected, that indicates that 11 µm was 

lithiated, i.e., ~44% of the porous layer was involved in the lithiation process. The 

dimension of this active layer (in delithiated state) being 26 µm after 200 cycles, this gives 

approximately a cumulative irreversible expansion of 140%. This is due to irreversible 

morphological changes (cracks, SEI accumulation, etc.). It is worth noting that there is no 

delamination between the two types of porous layers (lithiated and non-lithiated). The 

lithiated layer shows some internal cracks, but no clear delamination can be considered, 

and the structure keeps its integrity even after 200 cycles.  
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Figure 4-5. a) Cycle life plot with Coulombic efficiency at 3 mAh cm-2 capacity for 200 
cycles. b) Voltage-capacity profile at 1 mA cm-2 current density. c-d) Top view and cross-
sectional post-mortem SEM characterization of P-Si/RTA-1000°C anode after 200 cycles. 

 

Variable capacity level 

To further test the stability of P-Si/RTA-1000°C, a variable capacity level (Q-evaluation) 

at a constant current density of 1 mA cm-2 but changing voluntarily the duration of 

lithitation was conducted to examine if the sample can withstand high-capacity levels. As 

presented in Figure 6a, the sample was subsequently subjected in a controlled manner to 3, 

5, 10, and 20 mAh cm-2 for 5 cycles for each discharge capacity. Additional 5 cycles at 3 

mAh cm-2 were then performed to check the state of the battery.   

The corresponding potential curves of the first cycle for each surface capacity are shown 

in Figure 6b. Typical Si cycling profiles can be observed [59–61,64] and Figure 6c displays 

the differential capacity curves for the first cycle of each step of the Q-rate.    
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During lithiation for various capacity levels, peaks at 0.2 V and 0.1 V can be seen due to 

the nucleation process and the stepwise lithiation of c-Si leading to the formation of a-LixSi 

[65]. In the highest Q-rate evaluated, 20 mAh cm-2, a sharp cathodic peak at 0.2 V for the 

lithiation process is observed. Dubarry et al. [66] have suggested that a decrease in the 

intensity of these peaks indicates a loss of active material involved in the reaction. In our 

case, the increase in peak intensity can be attributed to an increased amount of lithiated 

active material and an incomplete delithiation process during previous cycles. This 

suggests that when lithiation is carried out at 20 mAh cm-2, a greater amount of silicon 

reacts due to the deeper lithiation into the porous layer and, most probably, to the lithiation 

of the wafer underneath. 

In the case of delithiation, two broad peaks can be seen in the anodic process, which 

corresponds to a single-phase reaction. It is the transformation from a lithium-rich 

amorphous LixSi to a lithium-less amorphous LixSi phase. There was no sign of a 

prominent anodic peak, which would have been present in a two-phase reaction from c-

Li15Si4 to a-Si. 

It should be noted that as ~44% of the porous layer is lithiated at 3 mAh cm-2, it is then 

expected that for 10 and 20 mAh cm-2, the lithiation reached the wafer underneath, leading 

to potential degradation of the on-chip anode. As a matter of fact, in our case, increasing 

the areal capacity is obtained by increasing the thickness of the porous layer involved in 

the lithiation mechanism. Attaining very high areal capacity without deteriorating the wafer 

underneath requires a greater porous thickness. Thus, post-mortem SEM images shown in 

Figure 6d do not indicate any gray contrast in the porous layer, contrary to the previous 

section (Fig. 5d). This suggests that the whole porous layer has been lithiated during 

cycling. Several cracks are observed, but their propagation stops at the interface between 

the porous layer and the bulk Si layer. This effect preserves the integrity of the sample 

without breaking it into several parts (Fig. 6d inset). It must be noted that despite the 

deterioration of the porous layer, probably due to the large capacity levels, the cell is still 

running when the capacity level is re-established at 3 mAh cm-2 (Fig. 6a). The postmortem 

analysis of the porous layer after the whole cycling test shows a thickness of 92 µm, 

revealing an expansion of the porous layer of approximately 270%.  
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Figure 4-6. Electrochemical and structural properties of P-Si/RTA-1000°C. a) Sequence 
of areal-capacity levels. b) Voltage-capacity profiles at a current density of 1 mA cm-2 for 
the different capacities. c) Differential capacity curves of the first cycle of each capacity 
level. d) Post-mortem SEM characterization and macro-observation showing structural 
integrity of the P-Si/RTA-1000°C anode after reaching 20 mAh cm-2. 

 
These results indicate that this architecture based on a sandwich structure remains 

functional even after high capacity levels and allows to mitigate the damage during cycling 

by confining the cracks inside the porous layer and maintaining excellent electrochemical 

behavior. 

 

4.4.4. Discussion 
Several investigations have been reported using Si-based anodes for applications in micro-

LiBs. In Table 1, the different performances and techniques used in Si electrode fabrication 



89  CHAPITRE 4. 
 HIGH-AREAL CAPACITY SI ARCHITECTURE AS AN ON-CHIP ANODE FOR LITHIUM-ION BATTERIES  

89 
 

are listed. Among these works, the recently patterned Si-negative electrode by a 

lithography process [40] shows the highest end areal capacity of 9-10 mAh cm-2 after 100 

cycles. Our process and architecture detailed in this work reached 9 mAh cm-2 without 

capacity fading after 200 cycles (Fig. S9).  

 

Tableau 4-1 Comparison of performances of the sandwich-like structure obtained by 
electrochemical etching and RTA treatment with state-of-the-art Si-based anode for micro-
Li-ion batteries 

Number 
of 

cycles 

Initial 
areal 
capacity 
(mAh cm-2) 

End areal 
capacity 
(mAh cm-2) 

Mass 
loading 
mg/cm2 

C-
rate Si fabrication process Ref. 

40 14 5.4 4.6 - Catalyst-free CVD [38] 

300 4.1 2.2 1.6 C/20 Catalyst-free CVD [14] 

100 5 2.7 2.47 C/5 CVD [39] 

100 9~10 9~10 - C/4 Lithography [40] 

50 7 3.5 1.5 - CVD [67] 

300 3.5 1.5 4 - Electrochemical etching [68] 

100 2.5 1.82 1 C/20 Magnesiothermic reduction 
reaction (MRR) [69] 

1000 1 1 - C/9 Electroch. etching/RTA This work 

320 3 3 - C/9 Electroch. etching/RTA This work 

50 6.2 6.2 1.74 C/40 Electroch. etching/RTA This work 

200 9 9 - C/9 Electroch. etching/RTA This work 

 

The cycle life of the Si-based electrodes is mostly dependent on the mechanical 

degradations induced during electrochemical cycling. The large stresses related to volume 

expansion explain why single-crystalline materials show mechanical breaking during the 

first cycles and why nanostructuration is helpful (Fig. S5) [70]. During the lithiation of Si 
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single crystal (c-Si), cracks are initiated at the surface during the first cycles [71,72]. Then, 

the propagation is rapid, perpendicularly to the surface in the electrochemically 

amorphized Si (a-LixSi) until it reaches the a-LixSi/c-Si interface. Then, the cracks deviate 

along this interface, causing delamination [73]. As c-Si is a brittle material, the crack may 

still propagate and cross the whole structure, leading the wafer to break into pieces (see 

Figure S5). Nanostructuration, with an amount of free volume, allows for volume 

expansion and therefore stress accommodation, which reduces the probability of 

generating cracks [74]. However, the results shown in previous sections highlight that 

nanostructuring is not sufficient or, at least, must be optimized. As a matter of fact, P-Si 

(RT) has the smallest pore size but does not show the best electrochemical and stability 

performances. Thermal annealing and induced structural modification play a key role in 

improving performance.  

Recently, it has been proposed that the mechanical properties of the architecture play a 

significant role in its structural stability. For instance, a study proposed an architecture 

based on nano-vaults that showed extended stability with a high specific capacity [25]. This 

structure is made of a columnar structure showing arches on the top surface, where the 

columns touch. Using nanoindentation techniques, it was found that the best-performing 

samples were those with the highest Young’s modulus when tested perpendicularly to the 

sample surface. 

Therefore, following this example, nano-indentation tests have been performed on our 

samples. First, tests with spherical indenters showed a value of the Young’s modulus of 

49±2 GPa, 58±1, and 51±1 for P-Si (RT), P-Si/RTA-800°C, and P-Si/RTA-1000°C, 

respectively. The value obtained for P-Si (RT) is in good agreement with the value 

expected for porous silicon at 40% [75]. The value for P-Si/RTA-1000°C is also in the 

same range, indicating that the closing of the surface porosity on a thickness of 1 μm does 

not significantly influence the modulus of elasticity measurements that probe much larger 

volume (more than 20 times the prescribed penetration depth, here of 1 µm). From these 

results, it appears that Young’s modulus is not a discriminating parameter in explaining 

cycling stability. During nanoindentation tests, it was noticed that P-Si (RT) and P-Si/RTA-

800°C have perfect elastic behavior (no residual mark of the indenter after test, no 

hysteresis in the loading/unloading curves (Fig. S10), contrary to P-Si/RTA-1000°C, 
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showing an energy dissipation during testing, associated with a residual imprint of the 

surface (Fig. S10d). Therefore, it appears that P-Si/RTA-1000°C is a more damageable 

structure (i.e., with local microcracking under the imprint but no localization in 

macrocracks at the surface), contrary to the two other samples that are more resistant. In 

addition to the tests with relatively large spheres (600 µm in diameter), leading to a 

relatively large probed volume, new nano-indentation tests in Berkovich configuration 

(sharp tip) were performed to access the local hardness, i.e., the irreversible behavior of 

the three different samples. Results are given in Figure 7, showing the evolution of 

hardness versus penetration depth (displacement of the indenter). The hardness of P-Si 

(RT) and P-Si/RTA-800°C ranges between 2 and 3 GPa and is rather constant with respect 

to the indenter displacement. The situation is different for P-Si/RTA-1000°C, which 

exhibits a gradient of hardness along the depth. Near the surface, the hardness is first 

similar to the two other samples (~2 GPa), but then shows a maximum hardness of 2.6 GPa 

at ~500 nm before decreasing to 1.7 GPa.  

The evolution of the hardness with the penetrating depth suggests that the structure is not 

homogeneous and that the top layer plays a significant role in P-Si/RTA-1000°C. This layer 

of higher hardness corresponds to the densified layer obtained by surface annealing as 

observed by SEM (Fig. 1) and can be considered a silicon thin film. In this case, the critical 

fracture stress, σfracture, increases as the film thickness decreases. According to the Griffith-

Irwin relation, the critical fracture stress can be estimated by [76] and references therein 

𝜎H3;:!I3& = 𝐾
√𝜋𝑑g 𝐸𝑞. 2 

 

where K is the fracture toughness (of the order of 1	𝑀𝑃𝑎	𝑚*/0 in the case of silicon [77]) 

and d is the film thickness. Considering a film thickness of 1 μm as observed on SEM 

images (Fig. 1), 𝜎H3;:!I3& is then of the order of GPa, which is the order of the maximum 

stress appearing during the lithiation [16].  

It appears that the nearly dense 1 µm thick layer at the sample surface of P-Si/RTA-1000°C 

limits the propensity of cracks to propagate into the structure during electrochemical tests. 

It is established that cracks must propagate by ~5-8 μm in depth to allow deflection and 

delamination of the domains [73]. In our case, to release the elastic energy, the sandwich-
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like structure shows a collection of micro-cracks that do not propagate far enough to 

generate delamination, as observed in Figure 4 in the top view of P-Si/RTA-1000°C.  

In addition, as the hardness decreases with the penetration depth, the RTA treatment not 

only modifies the surface (densification) but also the bulk structure. Indeed, in brittle 

materials, cracks propagate along the path of maximum strain energy release. However, 

this is mitigated by the nature of the microstructure of the materials. As a matter of fact, 

sufficiently large pores may act as obstacles to crack propagation and favor multiple 

microcracking between pores rather than the propagation of long macrocracks [78].  

 

  
 

Figure 7. Hardness evolution of P-Si (RT), P-Si/RTA-800°C, and P-Si/RTA-1000°C 
before cycling vs displacement obtained by nanoindentation using Berkovich indenter. The 
first 200 nm of displacement are considered as not relevant as sample surface roughness 
can influence the measurements. 
 
Additional factors may also play a critical role, in particular, by considering the anisotropic 

growth of the lithiated silicon, as illustrated in ref. [73]. It is now established that the 

expansion during lithiation of c-Si occurs preferentially in the <110> directions. The 
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anisotropic growth can lead to the merging of nanostructures and the generation of 

compressive stresses [73], finally resulting in a network of orthogonal surface cracks. In 

our case, the wafer is oriented along the <100> direction, and it is well-known that 

electrochemical etching preserves the crystalline orientation [79–81]. Thus, during 

lithiation, the tree-like structure obtained after etching will preferentially grow laterally. 

The columns can come into contact, i.e., merging of the growing edges, which will generate 

internal compressive stresses in lateral directions, which can lead to cracks. As shown in 

Figure 1, annealing modified both the pore size and morphology. First, the tree-like 

(anisotropic) structure is replaced by a more isotropic structure with spherical pores. This 

change in the morphology and size of the pores must influence the lithiation-induced 

internal stress field, which must be more homogeneous and have fewer critical stress 

concentrations, thus reducing the probability of cracks. This is illustrated in Ref. [73] where 

the round corner of the micro-pillars expands significantly less than the edges. 

Finally, both the sandwich structure (top dense layer / porous layer / silicon substrate) and 

the porous architecture of the internal layer limit the propagation of cracks during lithiation, 

favoring local damage and limiting the localization in macrocracks that impacts the 

electrochemical behavior. 

 

4.4.5. Conclusion 
In this work, we have developed a novel silicon-based architecture as an anode for on-chip 

batteries. Its fabrication involved electrochemical etching followed by rapid thermal 

annealing processes, leading to a surface transformation. The resulting sandwich-like 

structure. consists of the combination of a densified thin Si layer (~1 μm) on top of a 

mesoporous layer (~25 μm). This architecture simultaneously demonstrates good 

electrochemical performance with apparent enhanced Coulombic efficiency and stable 

areal capacity, combined with high mechanical stability during lithiation/delithiation 

processes. 

If the general design of the anode structure appears clearly, additional key insights are also 

established. Pore size and shape are certainly important parameters. The amount of 

spherical pores helps reduce the volume expansion by making the structure more isotropic 

and breaking the easiest path for crack propagation. Second, the size of the pores must be 
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optimized to allow a homogeneous lithiation-induced expansion without merging and 

inducing local stresses. Finally, one of the main points is that this is not the structure with 

the highest mechanical properties that provides the best performance. 

The structure must be a composite of a thin layer of silicon on top of an isotropic structure 

of porous layers. The top prevents the propagation of cracks and reduces the specific 

surface of the electrode (to better control the SEI growth), while the porous part allows for 

accommodating the volume expansion due to the lithiation.  

Additionally, several parameters can be tuned to optimize the structure and adapt it to the 

desired performance. For instance, the thickness of the porous layer (in this work fixed to 

25 microns) can be increased for very high areal capacity (>10 mAh cm-2). This point 

allows adjusting the design to the requirements of the targeted microbatteries (a 

compromise between the capacity and the thickness of the microbatteries). 

This on-chip architecture considerably simplifies the fabrication process of batteries by 

eliminating some steps and downsizing the dimensions with relative ease of 

implementation in the microelectronics industry. Moreover, our novel structure brings new 

potential to the design of new materials for microbatteries but can be extended to other 

applications in which device thickness is a key concern. 
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Figure S1 summarizes the evolution of surface porosity measured in two different methods: 

X-Ray Reflectometry (XRR) and Scanning Electron Microscopy (SEM) (Fig. S2) 

processed with ImageJ. In the case of XRR, porosity (P) was calculated using the critical 

angle of porous Si (θPS) and bulk Si (θSi) as [1], [2] 

𝑃(%) = &1 − !!"
#

!"$
# ) × 100  Equation S1 

Both measurements showed that porosity decreases as a function of the temperature. The 

values  from XRR and SEM quantitatively behaves in similar fashion with a bit discrepancy 

for P-Si/RTA-1000°C that can be related to the fact that porous structure underneath the 

top surface may be probed. 

  

Figure S1. Evolution of surface porosity measured using two different techniques. a-b) 
XRR curves obtained for various Si samples c) XRR and SEM (Fig. 1a-c processed with 
ImageJ) porosity measurements of P-Si (RT), P-Si/RTA-800°C, and P-Si/RTA-1000°C. 
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Figure S2. SEM cross-sectional images before cycling of a) P-Si (RT), b) P-Si/RTA-800°C, and c) P-Si/RTA-1000°C. 
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Figure S3. Contact angle measurement with deionized water deposited on Bulk silicon and 
porous silicon surface before annealing (RT) (P-Si), after annealing at 800°C (P-Si/RTA-
800°C) and 1000°C (P-Si/RTA-1000°C). 
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Figure S4. Differential capacity curves between 0.25 V and 2.0 V comparing the SEI 
formation in PSi, P-Si/RTA-800°C and P-Si/RTA-1000°C. 
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Figure S5. Optical post-mortem characterization of non-porous (bulk), P-Si (RT), P-Si/RTA-800°C, and P-Si/RTA-1000°C electrodes 
after 50 cycles at 1 mA cm-2. 
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Figure S6. Potential curves for a) non-porous (bulk), b) P-Si (RT), c) P-Si/RTA-800°C, and d) P-Si/RTA-1000°C electrodes cycled 
with cut-off voltage of 1V and 0.01 V vs Li/Li+ at a current density of 1 mA cm-2. 
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Figure S7. Differential capacity curves during the 1st cycle for P-Si/RTA-1000°C. Areal 
capacity was 3 mAh cm-2, cut-off voltage of 1 and 0.01 V vs Li/Li+ at a current density of 
1 mA cm-2 

 

 

 

 



113  CHAPITRE 4. 
 HIGH-AREAL CAPACITY SI ARCHITECTURE AS AN ON-CHIP ANODE FOR LITHIUM-ION BATTERIES  
 

113 
 

 

 

Figure S8. Polarization of the anode vs cycle number of P-Si/RTA-1000°C obtained with 
galvanostatic measurements with a current density of at 1 mA cm-2 along with the 
cumulated relative irreversible capacity due to the SEI formation. The areal capacity was 
maintained at 3 mAh cm-2 capacity over 200 cycles.  
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Figure S9. a) cycle life plot and Coulombic efficiency during cycling at 9 mAh cm-2 
capacity over 200 cycles. b) Selection of Voltage-capacity profiles.  
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Figure S10. Load-depth curves instrumented indentation with 600 µm spheres.  Load-

unload curve for a) P-Si (RT), b) P-Si/RTA-800°C, and c) P-Si/RTA-1000°C. d) Optical 

image of the surface of the P-Si/RTA-1000°C after the nanoindentation tests. No 

macroscopic crack is noticed. Note that it was impossible to detect any residual imprint 

after testing on samples P-Si (RT) or P-Si/RTA-800°C, as they behave elastically during 

the loading as noted on the load-displacement curves. 
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Chapitre 5  : Étude du Silicium Mésoporeux de Grade Solaire 
pour Anodes de Batteries Li-ion et Optimisation de la 

Formulation. 

5.1. Introduction 
Dans le chapitre précédent, nous avons vu que le défi majeur du silicium réside dans son 

expansion volumique importante durant les cycles de charge et de décharge, engendrant 

des dégradations mécaniques et électrochimiques importante, ce qui pose un défi majeur 

pour l’adoption du silicium. Il a également été montré que cette expansion volumique peut 

être mitigé par la nanostructuration du silicium (utilisation du silicium mésoporeux dans 

notre cas). Des travaux ont, donc, été menés sur le contrôle de la porosité de surface du 

silicium de grade électronique par l’intermédiaire d’une technique de recuit thermique 

rapide (RTA). L’objectif de ces travaux était de minimiser la formation d’interface solide-

électrolyte (SEI). L’effet de ce traitement sur les propriétés mécaniques du matériau poreux 

a également été examiné, l’intérêt des structures poreuses à porosité fermée dans les anodes 

sur puce a été clairement démontré. Toutefois, le problème majeur ici, est que la technique 

RTA utilisée ne peut être aisément mise en œuvre sur des poudres. De plus au-delà des 

considérations économiques, Jusqu’à présent, la majorité des solutions proposées dans 

l’état l’art s’est concentrée sur comment restreindre l’expansion du silicium [1]. Il reste 

donc un problème qui n’a pas été abordé précédemment, c’est le coût du silicium. 

Il est connu que l’un des facteurs ralentissant l’adoption et la commercialisation du silicium 

en tant que matériau anodique pour les véhicules électriques est le prix du silicium de grade 

électronique qui est ~920$/kg [2], tandis que le graphite pour les anodes se vend sur le 

marché actuellement (2023) environ 3,3 $/kg [3,4]. Le silicium offre une densité d’énergie 

d’environ 250 à 450 Wh/kg [5,6] contre 150 ~300 Wh/kg pour le graphite [5,7]. En 

conséquence, le prix moyen du silicium revient à ~2600$/KWh, tandis que le graphite 

coute seulement 9,33$/KWh.  

Sur le marché, le silicium existe dans différents grades avec différents niveaux de pureté. 

Par exemple, le silicium métallurgique et le silicium de qualité industrielle, le silicium de 

qualité solaire et le silicium de qualité électronique, etc., et une pureté plus élevée se traduit 
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par un prix plus élevé. À titre d’exemple, le prix du silicium grade solaire est d’au moins 

un ordre de grandeur inférieur à celui du silicium grade électronique ~ 27$/kg [1,2,8–10]. 

Ce qui équivaudrait alors à environ 67$/kWh. Tandis que le prix du silicium métallurgique 

et industriel est de 1$/kg et 0,6$/kg, respectivement. Par conséquent, lors du choix du 

silicium à utiliser comme matériau d’anode dans les batteries lithium-ion, les performances 

électrochimiques ainsi que le prix doivent être pris en compte [11]. 

Dans ce chapitre, l’accent est mis sur le silicium grade solaire de type Monolike (Si-GS) 

qui possède une pureté d'environ 99,9999% (6N), qui est généralement utilisé pour les 

panneaux photovoltaïque, comparativement au silicium de grade électronique qui atteint 

une pureté de 99,9999999% (9N) [12–14], dans le but de répondre à ce besoin de réduction 

du prix des anodes à base de silicium et également pour valoriser les panneaux solaires qui 

arrivent en fin de vie et qui doivent être recyclés. De plus, cette étude permettra d’ouvrir 

des voies de recherche, pour aller potentiellement vers le silicium grade métallurgique.  

Nous travaillerons donc, sur l’exploitation de l’intérêt des structures poreuses combinées à 

une formulation d’anode optimisée.  

5.2. État de l’art 
Il est connu que les panneaux photovoltaïques ont une durée de vie d’environ 25 à 30 ans 

[15]. L’Agence internationale des énergies renouvelables « IRENA », prévoit que le 

volume cumulé des déchets de panneaux photovoltaïques attendra 60 à 78 tonnes d’ici 

2050 [16], ce qui représente un enjeu considérable pour l’environnement. Mais aussi une 

source importante de silicium de haute pureté, ce dernier ayant déjà été purifié 

préalablement pour son usage prévu initialement [17,18]. 

La recherche en matière d’usage de silicium, grade solaire, dans les anodes pour les LiBs, 

sous différentes formes et avec différentes techniques de production a connu une croissance 

significative ces dernières années. De nombreux articles scientifiques ont d’ailleurs été 

publiés à ce sujet. Notamment, une étude récente de Jin & al [11] à montrer l’influence de 

la pureté du silicium sur les performances électrochimiques des anodes. Cette étude a 

permis de conclure qu’en tenant compte des performances et du coût, le silicium grade 

solaire parait être le choix le plus approprié pour les LiBs. D’un autre côté, Li & al [1] et 

Wang & al [19] ont démontré la faisabilité et l’intérêt des structures poreuses combinées 



119  CHAPITRE 5. 
 Étude du Silicium Mésoporeux de Grade Solaire pour Anodes de Batteries Li-ion et Optimisation de la Formulation 

119 
 

au silicium de grade solaire. Zhang & al [20] ont étudié la formulation d’anodes en silicium 

réalisées à partir de déchets de panneaux photovoltaïques. Ils ont utilisé un liant dont les 

chaines polymériques ont été modifiées pour former un réseau 3D interconnecté. Ces liants 

sont communément appelés « cross linked polymer » ou liants réversibles. D’Autre part, 

plusieurs autres équipes se sont intéressées principalement au recyclage des poudres de 

déchets produits lors de la fabrication des panneaux photovoltaïques  [21–26] 

Dans l’ensemble, ces études témoignent de la promesse du recyclage des déchets 

photovoltaïques lors de la production des Wafer, en vue de leur réutilisation pour les 

batteries lithium-ion. Mais la durée de vie de ces anodes ne dépasse pas 20 cycles 

généralement, et les efficacités coulombiques initiales sont toutes assez basses (90%£). De 

plus une analyse de l’état de l’art permet de se rendre compte que seulement quelques-uns 

traitent du recyclage des panneaux photovoltaïques en fin de vie voir (Tableau 5-1). 

Tableau 5-1 Principaux articles sur le recyclage de panneaux photovoltaïques en fin de vie 
comme matériau anodique pour les batteries lithium ion. 

Anode Binder N° 
cycles C-Rate Q.i  

mAhg-1 
Q.f 
mAhg-1 ICE % EC % Ref 

P-Si/CB 
70 :10 % PAA 500 0.5 C 2929,9 1383,3 82 NA [14] 

n-Si/C 
5 :95 % CMC 500 0.2 C 606 405 90 99.4 [12] 

SIC 10 : 
90 % LiPAA 250 0.5 C 426.78 373,9 62 99 [15] 

 

Zhang & al [17] mettent en avant une méthode de recyclage de panneaux solaire en fin de 

vie et de production du Si-P en utilisant une technique d’alliage et de désoxydation. 

L’analyse des images SEM ne présente pas clairement de particules poreuses a proprement 

dit. Les conclusions sur la porosité obtenue sont basées sur la technique de physisorption. 

Cette dernière a montré ses limites auparavant. En effet, la précision des mesures avec cette 

technique dépend fortement de la morphologie et du type de porosité ainsi que du taux de 

porosité des échantillons [27]. Or, ici, l’auteur met en avant une taille de pores inférieure à 

40 nm, ce qui est en dessous de la limite de précision de la technique de mesure utilisée. 

De plus, cette technique ne permet pas de différencier la porosité des particules, de la 
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porosité entre les particules. Les résultats électrochimiques ne répondent pas aux critères 

du marché industriel (rétention de capacité > 80%, capacité > 1000mAh/g et une efficacité 

coulombique moyenne > 99,994% après 5000 cycles) [25].  

Rahman & al. [15], de leur côté, proposent une méthode de recyclage des panneaux PV 

relativement simple, mais leur formulation d’anode présente une teneur assez faible en 

silicium, avec seulement 5 % en poids de silicium. Cette limitation se traduit par des 

capacités faibles de ~600 mAh/g avec un nombre total de 500 cycles. Mais il est à noter 

que la barre des 80% de rétention de capacité est atteinte au bout d’une durée de vie 

d’environ 50 cycles seulement. 

Pour finir, Boon Tay & al [18] ont mis récemment au point un procédé de recyclage qui 

est moins énergivore. Il consiste à d'abord employer une stratégie de découpe par solvant 

afin de récupérer des cellules photovoltaïques (PV) encapsulées dans un polymère. Cette 

étape a ensuite été suivie d'un processus de broyage et de tamisage, pour isoler le silicium 

et les métaux. Par la suite, ces éléments ont subi un traitement acide, avant d'être finalement 

broyés pour produire l'anode Si-G. Cependant, les performances électrochimiques restent 

très faibles avec une formulation contenante 10 % en poids de silicium. Cela entraîne des 

capacités et des performances bien inférieures à celles que le silicium peut potentiellement 

offrir. 

Les deux problèmes majeurs identifiés ici sont, d'une part, la durée de vie des anodes à 

base de Si-GS, directement liée aux défis de la variation de volume du silicium et de la 

stabilité électrochimique, et d'autre part, la nécessité d'élaborer une formulation d'anode 

optimisée pour améliorer ces aspects critiques. 

Dans le but de conjuguer les avantages des propriétés mécanique inhérentes à la structure 

poreuse, avec la stabilité électrochimique, la stratégie adoptée est de recourir au liant 

polymère acide polyacrylique (PAA). 

En effet, plusieurs études démontrent que grâce à sa forte concentration en groupe 

fonctionnelle COOH, le PAA a tendance à se décomposer pour former une couche fine et 

uniforme à la surface du silicium, et cela permet de contrôler la réduction de l’électrolyte 
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au premier cycle, ce qui permet ainsi de minimiser et de contrôler de la formation de la SEI 

[29–32].  

Dans cette étude, on compare des anodes fabriquées à partir de deux types de silicium : le 

silicium de grade métallurgique industriel et le silicium de grade solaire (Si-GS). Chacun 

de ces types est décliné en deux versions, l'une poreuse et l'autre non poreuse. Les anodes 

sont testées en utilisant un liant polymère CMC (carboxyméthylcellulose), puis testées en 

utilisant le liant polymère PAA. Ces tests visent à évaluer comment la porosité affecte les 

performances des matériaux et à comparer les deux formulations, en plus de viser à 

déterminer si une anode à base de silicium industriel peut être viable avec ces formulations 

choisies. 

5.3. Synthèse de matériaux anodique et mise en batteries 
Dans cette section, la synthèse de la structure mésoporeuse sur substrat de silicium grade 

solaire et le détachement de la couche poreuse ainsi que la mise en poudre seront présentées. 

De plus, avant la fabrication d’anode et les mesures des performances électrochimiques, les 

caractéristiques morphologiques et structurales des échantillons ont été analysées afin 

d’attester de la structure poreuse ainsi fabriquée. 

La fabrication d’anodes consiste en trois étapes. La première étape est la réalisation de la 

couche poreuse de silicium, grade solaire, et détachement de cette dernière par gravure 

électrochimique. Puis un broyage mécanique afin d’aboutir à une taille de particules 

homogène. Et pour finir, la troisième étape consiste à la fabrication d’une encre pour enduction 

de notre matériau actif sur un collecteur de courant. 

5.3.1. Synthèse de la structure poreuse (Si-P) par gravure 

électrochimique 
La synthèse du matériau poreux est effectuée par gravure électrochimique selon la synthèse 

décrite dans l’état de l’art (section 2). Dans le cas de cette section, l’électrolyte utilisé pour la 

gravure électrochimique est composé d’acide fluorhydrique commercial à 49 % (HF) et 

d’éthanol dans les proportions HF:Eth 1 :1. La source d’alimentation est un générateur 

BioLogic SP-150 contrôlé par ordinateur pour permettre des impulsions de courant et de 

contrôler la densité de courant appliquée. 
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Le matériau de silicium employé ici, provient des wafers de silicium polycristallin P-type, 

caractérisé par une résistivité de 0,5 – 2,3 Ω · cm. Ces wafers de silicium sont fabriqués par 

Photowatt à des fins industrielles dans le domaine du photovoltaïque. Comme on peut le voir 

sur la figure 5-1, plusieurs densités de courant ont été testées, à savoir 4, 25, 50 et 150 mA/cm2, 

respectivement. Comme mentionné dans la section 2, nous avons opté pour le silicium 

mésoporeux. En se basant sur nos résultats expérimentaux, la taille des pores avec un courant 

de 150 mA/cm2 est en moyenne de l’ordre 40 nm de diamètre, ce qui correspond le plus à la 

morphologie mésoporeuse que nous recherchons, tandis que la taille des pores obtenu avec les 

autres densités de courants sont inferieure à 10 nm de diamètre. 

 

Figure 5-1 Caractérisation structurale MEB des différentes structures poreuses obtenues 
en variant la densité de courant appliquée. 
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5.3.2. Détachement de la couche poreuse 
Des essais de différentes techniques de détachement de la couche poreuse ont été faits. En 

effet, en premier lieu des essais de détachement par ultra-son ont été menés, mais cela 

pulvérisait systématiquement la membrane poreuse. Par la suite des essais de détachement 

par gravure électrochimique ont été effectués avec succès.  

Le détachement de la couche poreuse est donc fait directement après l’étape de 

porosification, sans avoir à sortir la gaufre de la cellule de porosification. Pour cette étape, 

l’électrolyte de porosification est remplacé par un électrolyte de détachement avec les 

proportions volumiques de trois pour un (HF : Éthanol, 1 :1, v\v). L’éthanol est responsable de 
la grosseur des pores lors de la porosification. Ainsi, en dessous de la couche poreuse va se 

former une couche avec des pores de diamètres plus importants qui va permettre le détachement 

de la première.  

En se basant sur les paramètres de détachement de la couche poreuse du silicium de grade 

électronique déjà connus, nous envoyons cinq impulsions de courant de 300 mA/cm². Chaque 

impulsion dure une seconde, avec des pauses de 3 secondes, conformément au protocole décrit 

à la section 3. 

Comme illustré dans la figure 5-2, une fois le détachement réalisé, les échantillons sont rincés 

dans l’éthanol. Ensuite, les membranes sont délicatement récupérées et stockées dans une 

solution fraîche d’éthanol afin d’assurer l’absence d’oxyde jusqu’au transport vers la boite à 

gants. Avant le transfert vers la boite à gants, une étape d’évaporation sous un flux d’azote est 

effectuée. 

 

Figure 5-2 Schéma illustrant le détachement et le transfert de la couche poreuse vers la 
boite à gants 
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5.3.3. Broyage planétaire  
Après l’étape d’évaporation d’éthanol, les membranes sont transférées vers la boite à gants. 

Durant ce transfert, pour travailler sous atmosphère de gaz et d’humidité contrôlée (argon, 

H2O < 0,5ppm, O2 < 0,5ppm), les membranes subissent deux purges sous vide pour 

éliminer toute trace d’air au contact des échantillons. En effet, le broyage de poudre 

métallique dans l’air ambiant ou en utilisant des récipients de broyage non scellés conduit 

généralement à la formation d’oxydes métalliques. Ces oxydes ne peuvent pas être 

simplement décomposés lors du séchage de la poudre. Afin de minimiser la contamination 

gazeuse, les poudres doivent être manipulées, mélangées, pesées et scellées dans un 

creuset. Ce creuset est placé avec les billes à l’intérieur d’une boîte à gants remplie d’une 

atmosphère gazeuse inerte d’argon ou d’hélium. Il est à noter que certains matériaux tels 

que le Ti, Zr et le HF sont très sensible à l’azote gazeux. Par conséquent, pour éviter la 

formation de nitrure, l’utilisation de l’azote gazeux ne serait pas recommandée comme 

milieu de gaz inerte [33]. 

Les échantillons sont ensuite mis dans des creusets en inox, avec des billes en inox 

également pour avoir un ratio masse billes : masse de poudre 5 : 1. Ce ratio en masse 

Billes : poudre est un paramètre crucial pour le broyage des poudres [33], en particulier 

pour le contrôle de la taille des particules [34] et de l’amorphisation des particules [35]. 

Suivant l’état de l’art sur le broyage du silicium pour la fabrication d’anodes [36,37], les 

études portant sur l’impact du temps de broyage sur la phase et la taille des particules de 

silicium [34,37], les paramètres retenus pour broyage de nos échantillons sont listés dans 

le Tableau 5-2. 

Tableau 5-2 : les paramètres retenus pour broyage planétaire 

Vitesse (RPM) Temps (h) Ratio Billes : 
poudre Gaz 

500 2 5 :1 Argon 

 

Pour finir, le creuset contenant les échantillons est scellé dans la boite à gant avec de la 

para film afin de prévenir toute infiltration d’air ou fuite durant le broyage. 
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Une fois le processus de mise en poudre accompli, une analyse structurale avant cyclage a 

été faite à l’aide d’un microscope électronique à balayage SCIOS-Thermo Fisher (voir 

figure 5-3). 

 

Figure 5-3 Caractérisation structurale MEB de la poudre de silicium avan la 
formulation d’anodes. (a) Image MEB des particules de silicium grade industriel, (b) 
Image MEB des particules de silicium grade solaire (c-d) images MEB mettant en évidence 
la porosité des particules de silicium grade solaire Poreux (Si/P-GS) après broyage. 

 

La figure 5-3 caractérise la poudre de silicium après broyage, reflétant la distinction entre 

les grades industriel et solaire : 

(a) présente les particules de silicium de grade industriel tel que reçues de la part du 

fournisseur industriel. On peut y observer des particules aux contours irréguliers et des 

surfaces relativement lisses, typiques d'un broyage mécanique. La taille des particules 

semble homogène, indiquant un broyage uniforme. Cette image nous renseigne sur la 

morphologie des particules du silicium de grade industriel. 

100 µm

500 nm1 µm 

20 µm 

a b

dc
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(b) révèle l'apparence des particules de silicium de grade solaire. On peut y remarquer des 

différences significatives par rapport au grade industriel, notamment en termes de taille et 

de forme des particules. La taille des particules est plus grosse, comparé aux particules du 

Si-Industriel. Aussi, la surface de ces particules peut présenter des caractéristiques 

distinctes, propres au silicium de grade solaire. 

(c-d) met en évidence la porosité des particules de silicium de grade solaire poreux Si/P-

GS, après broyage. Les pores, de différentes tailles, sont visibles sur les surfaces des 

particules. Cette porosité est un facteur clé dans les applications du silicium solaire, 

influençant ses propriétés d'absorption et de l’expansion volumique, ainsi que le processus 

de lithiation. 

Chacune de ces images MEB fournit des informations précieuses sur les caractéristiques 

physiques des particules de silicium, mettant en évidence les différences entre les grades 

industriel et solaire, surtout après le processus de broyage du Si-GS et Si/P-GS. 

5.4. Fabrication et montage de la cellule 

5.4.1. Électrodes à base de polymère CMC 
Afin de préparer une anode qui contient en poids, 80 % de silicium, 12 % de Graphene 

nanoplate (GNP) et 8 % de CMC, 160 mg de silicium, 24 mg de GNP et 16 mg de CMC 

ont été pesés à l’aide d’une balance de précision. Le GNP agit comme un additif 

conducteur, tandis que sa forme de feuillet permet aux particules de silicium de rouler sur 

elles-mêmes lors de l’expansion volumique, offrant ainsi une meilleure stabilité et une 

meilleure conductivité [38,39]. 

Pour obtenir une viscosité optimale pour l’enduction, 540 µl d’une solution tampon de pH 

= 3 composée d’acide citrique et de KOH est ajouté. Cette solution tampon a été préférée 

à une solution neutre. Elle favorise la formation de liaisons covalentes entre les groupes 

OH présents à la surface des particules de silicium et les groupes -COOH du CMC. Cette 

formation améliore ainsi la résistance mécanique et les performances de cyclage de 

l’électrode [40–42]. 
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5.4.2. Électrode à base de polymère PAA 
Pour atteindre un poids total de 200 mg de matériaux actifs, les quantités suivantes ont été 

utilisées pour chaque matière : 15 mg de PAA (liant), 0,5 ml H2O, 1,32 mg LiOH, 45 mg 

de GNP et 140 mg de Si. Avant de préparer la boue, le PAA doit être préséché pendant 

3 heures à 95 °C sous vide. 

La solution de liant est préparée en mélangeant le PAA avec du LiOH et de l’eau. Mélanger 

la solution avec un agitateur magnétique pendant au moins 5 heures pour stabiliser le pH 

de la solution, car la réaction acide-base PAAH + LiOH → PAALi + H2O est un processus 

lent. Le LiOH est ajouté pour ajuster le pH de la solution à un pH de 4,5.  

En effet, de récentes études ont démontré que l’utilisation d’un pH intermédiaire (4 ~ 4,5) 

pour la fabrication d’une électrode à base de silicium et de graphite offre une combinaison 

optimale de propriétés mécaniques qu’offre le PAA avec un pH acide et de propriétés 

électrochimiques qu’offrent les électrodes à base de PAA avec un pH neutre  [30,43]. En 

effet, une formulation avec un pH 4,5, la réaction du PAA avec le matériau actif favorise 

la formation d’une couche artificielle SEI conforme à la surface du matériau. Cette couche 

est uniforme et couvre toute la surface de l'électrode, minimisant la réduction de 

l'électrolyte et maximisant l'efficacité coulombique initiale. La nature conforme de la 

couche signifie qu'elle adhère étroitement à la surface de l'électrode, offrant une barrière 

protectrice contre une dégradation ultérieure et améliorant la performance globale de 

l'électrode [30]. De plus, à un ph 4,5, l’électrode offre des propriétés mécaniques élevées 

grâce à une forte adhérence du liant à la surface du silicium. Cela se réalise par 

l’établissement de liaisons covalentes fortes avec le collecteur de courant via des ponts de 

carboxylates de cuivre intra- et inter-chaînes [30,41,43]. 

5.4.3. Mélange et enduction  
À la fin de chaque préparation, les éléments sont mélangés par Ball-milling, avec une 

vitesse de 500 tr/min durant 1 heure pour former la boue. Cependant, il est à noter qu’il 

existe une différence entre les deux procédés. Pour les électrodes à base du liant CMC, le 

polymère est d’abord mélangé aux poudres. Ensuite on ajoute la solution tampon pour 

former la boue. En ce qui concerne les anodes à base du liant PAA, on prépare 

préalablement la solution du polymère. Ensuite, les poudres sont ajoutées à la solution de 
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liant et mélangées. En effet, le PAA étant un polymère plus visqueux et adhésif, il bénéficie 

de cette approche car elle assure un revêtement plus homogène du liant sur les particules 

de silicium, conduisant à une meilleure performance électrochimique et à une stabilité 

structurelle de l'électrode pendant le cyclage [44]. 

Les suspensions sont ensuite enduites sur un support en cuivre à l’aide d’une lame, avec 

une vitesse et une épaisseur déterminée en fonction de la charge souhaitée. Dans notre cas, 

une vitesse de 6 mm/s et une épaisseur de 80 µm ont été utilisées pour obtenir des anodes 

avec une charge ~1 mg. 

Les électrodes sont séchées pendant 12 heures à température ambiante pour évaporer l’eau. 

Ensuite, les électrodes subissent une étape de séchage à 70 °C dans un four à atmosphère 

sous vide. Cela permet d’éliminer toute trace d’humidité. Enfin, les électrodes sont 

découpées à l’intérieur d’une boite à gants en forme de disque de Ø12,5 mm pour permettre 

la mesure des propriétés électrochimiques dans des cellules swagelok. 

5.4.4. Montage en cellule 
La fabrication de batteries est réalisée dans une enceinte sous flux d’argon en pression 

positive (Boîte à gant) pour éviter toute contamination ou réaction du lithium avec 

l’atmosphère. Une fois les échantillons introduits dans la boîte à gants, différentes étapes 

sont effectuées. Pour une cellule Swagelock de 12,5 mm de diamètre, un volume de 400 µL 

d’électrolyte LP30 (carbonate d’éthylène/carbonate de diméthyle (EC/DMC) avec 1 M de 

LiPF6) a été utilisé. Le processus commence par le dépôt de l’anode au fond de la chambre 

du Swagelok. Ensuite, un séparateur en papier Whatman C90 est placé entre l’anode et 

l’électrode de Li pur. Ensuite, l’électrode de lithium est déposée. Pour finir, des pistons et 

un ressort en acier inoxydable sont ajoutés pour comprimer l’ensemble et assurer un contact 

mécanique, comme illustré dans la Figure 2-6 à l’étape 6. 

5.5. Caractérisations électrochimiques 
Une fois la fabrication de cellule terminée, des caractérisations électrochimiques sont 

effectuées afin d’évaluer l’impact du matériau anodique ainsi que du liant polymérique 

utilisé sur les performances de chaque cellule. 
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Les caractérisations électrochimiques ont été effectuées entre 1V et 1mV vs Li/Li+, suivant 

un protocole incluant cinq cycles d'activation à C/20, puis 95 cycles à C/9. Ceci représente 

un total de 100 cycles, avec des densités de courant définies à 0,15 et 0,35 mA/g, 

respectivement. Il convient toutefois de préciser que l’UASBC (United States Advanced 

Battery Consortium LLC) et la communauté académique, définissent le seuil de 80% de 

rétention de capacité comme une condition critique, indiquant que le dispositif n’est plus 

en mesure de satisfaire les exigences en matière de stockage d’énergie et de sécurité pour 

les usagers [45]. Par conséquent, nous avons ajouté une consigne d’arrêter les expériences 

dans les cas où la rétention de capacité chute en deçà du seuil de 80 %. Pour tous les 

échantillons, le premier cycle est considéré comme un cycle de prelithiation. Il n’est donc 

pas pris en compte dans la présentation et analyse de certains résultats. Les capacités 

théoriques prises en compte pour le calcul des courants appliqués lors des cyclages sont de 

3570 mAh/g et 370 mAh/g pour le silicium et le graphite respectivement. 

5.5.1. Anodes à base de carboxyle méthyl cellulose 

Dans cette section, nous examinerons et comparerons les performances de différentes 

anodes fabriquées avec le polymère carboxyle méthyle cellulose (CMC). Les types 

d'anodes analysés comprennent le silicium de grade solaire réduit en poudre et sans 

porosification (Si-GS), le silicium grade solaire porosifié (Si-GS/P) et le silicium 

métallurgique industriel (Si-Industriel). Notre analyse se concentrera sur deux aspects 

principaux : En premier, sur les performances électrochimiques des anodes, et en second 

lieu, sur l’identification des modifications structurelles et sur les dégradations du matériaux 

actifs lors des cyclages. 

i. Performances électrochimiques des anodes 

La durée de vie des cellules est d'abord examinée en utilisant trois réplicats pour garantir 

la reproductibilité des résultats (Figure 5-4-a). Pour le Si-GS, bien qu'il présente une 

stabilité de capacité sur 71 cycles, sa capacité est limitée à 653 mAh/g, ce qui représente 

environ 22% de la capacité théorique de l'anode. En contraste, Si-GS/P et Si-Industriel 

affichent des durées de vie de 56 et 2 cycles respectivement, mais avec des capacités plus 

élevées.  
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Cette faible capacité du Si-GS semble anormalement basse par rapport à la capacité 

théorique de l’anode. A ce stade de l’étude, nous pouvons attribuer cette faible capacité, 

principalement à la granulométrie hétérogène et une taille de particules de la poudre 

obtenue avec notre technique de broyage au ball-milling, nettement supérieure 

comparativement aux autres échantillons (Fig.5-3). En effet, une taille de particule plus 

grosse réduit la surface spécifique au contact de l’électrolyte et augmente les distances de 

diffusions du lithium., ayant ainsi un impact direct sur la capacité initiale du matériau et 

sur ces propriétés électrochimiques, comme cela a été documenté et très souvent rapporté 

dans la littérature [46–48]. 

La haute capacité du Si-GS/P (2727 mAh g-1), s'explique principalement par sa structure 

poreuse qui facilite une insertion et extraction plus importante de lithium lors des cycles 

de charge et de décharge [49]. Les pores permettent également l’accommodation de 

l'expansion volumique et une réduction des distances de diffusion des ions de lithium, 

contribuant ainsi à augmenter la capacité lors des cycles de charge/décharge [46].  

Quant au Si-Industriel, bien que sa capacité spécifique d’environ 1200 mAh/g, (soit 

inférieure à celle du Si-GS/P), elle reste néanmoins dans la fourchette des capacités 

rapportée et attendue pour ce type de silicium dans la littérature [8,11,50,51]. En effet, dû 

aux impuretés métalliques, le silicium de grade industriel possède des phases FeSix qui sont 

électrochimiquement inactives avec le Li+, réduisant ainsi la capacité spécifique du 

matériau [52,53]. De plus, l’échantillon présente une durée de vie de 2 cycles uniquement. 

Cette différence en tenue de cyclage, peut être attribuée principalement à deux facteurs, 

qui sont les fissurations structurelles généralement observée dans les particules de Silicium 

avec une taille supérieure à 150 nm (Fig. 5-3) et à la structure instable du silicium Industriel 

pendant le cyclage [8,54].  

Il est a noté ici, que les durées de vie pour le Si-GS/P et Si-GS seront discutées plus tard 

dans cette section pour faire le lien avec les modification structurelles et l’origine des 

dégradations. 

L'efficacité coulombique initiale lors de la prélithiation du Si-GS s'élève à 89 %, surpassant 

Si-GS/P (80 %) et Si-Industriel (61%) (Fig. 5-4-b). Cette efficacité coulombique supérieure 

peut être attribuée à une moindre formation de la couche SEI sur Si-GS liée à la faible 



131  CHAPITRE 5. 
 Étude du Silicium Mésoporeux de Grade Solaire pour Anodes de Batteries Li-ion et Optimisation de la Formulation 

131 
 

surface spécifique réagissant avec l’électrolyte, comparativement aux deux autres 

échantillons, tel que mentionné précédemment.  

 

 

Figure 5-4 : Performances des anodes Si-GS, Si-GS/P, et Si-Industriel jusqu'au point 
de rupture. a) Capacité spécifique, b) Évolution de l'efficacité coulombique, c) Rétention 
de capacité 

Identification des modifications structurelles et des dégradations du matériaux actifs 

lors des cyclages 

Bien que le Si-GS/P présente une capacité spécifique élevée, il manifeste une durabilité 

moindre comparativement au Si-GS. En tenant compte du fait que la structure poreuse 

permet d’accommoder les expansions volumiques et les dégradations mécanique du 

silicium lors des cyclage, la chute de capacité du Si-GS/P, pourrait être attribuée à une 

formation accrue de l'interface électrolyte solide (SEI). Pour approfondir notre 

compréhension de l’impact de la porosité et de la structure des particules sur les 

performances des anodes, des calculs cumulés de RIC SEI et déconnections, ont été faits. 
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On peut voir à la figure 5-5 que le Si-GS présente une croissance graduelle de la formation 

de SEI et des déconnexions au cours du cyclage. Cependant, nous pouvons dire que les 

dégradations électrochimiques sont plus importantes que les dégradations mécaniques pour 

cet échantillon.  

En revanche, pour Si/P-GS (Figure 5-5), on remarque que les dégradations mécaniques et 

électrochimiques sont quasi inexistantes pendant 40 cycles. Ensuite, nous observons une 

croissance importante de la SEI. Cette croissance de SEI entraine une augmentation de la 

polarisation, ce qui expliquerait la chute de capacité après 51 cycles. On peut voir 

également, une corrélation notable entre l'intensification de la formation de SEI à partir du 

35e cycle et l'amorce de la diminution de l'efficacité coulombique pour le Si-GS/P, mise 

en évidence dans la Figure 5-4-b. Ce phénomène suggère que l'augmentation de la 

formation de SEI est le facteur déterminant dans la dégradation de la performance du Si-

GS/P au fil des cycles.  

Pour le Si-industriel (Figure 5-5), seuls les 2-3 premiers cycles sont utiles, car ensuite 

l'anode est considérée comme défaillante. On observe une forte croissance des 

déconnections au début du cyclage. Cela pourrait être interprété comme une perte de 

contact avec le collecteur de courant due aux déconnexions mécaniques engendrées par 
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l’expansion volumique des particules de silicium. Cette interprétation, vient ainsi 

corroborer notre analyse des performances de cet échantillon, faites précédemment. 

 

 

Figure 5-5 Courbes de capacité relative irréversible cumulée a) dûe à la formation de 
la SEI, b) due aux déconnections, pour le Si-GS, Si-P/GS et Si-industriel 

 

Pour approfondir notre analyse et notre compréhension de ces différences de 

comportements et de performances entre les échantillons, nous nous intéressons aux 

courbes de charge décharge galvano-statique des trois échantillons. 

On peut observer à la figure 5-6-a que l’échantillon SI-GS présente un profil typique de 

courbe charge décharge galvano-statique du silicium avec des plateaux de lithiation 

(décharge) à ~0,2V, 0,1V et 0,05V. Ces pics sont montrés plus clairement sur les courbes 

de capacité différentielle figure 5.6.b, comme expliqué précédemment au CHAPITRE 3. 

Le pic cathodique (lithiation) de 0.2V correspond à l’alliage initial du silicium cristallin (c-

Si) avec le lithium [40,41]. Tandis que les pics à 0,1V et 0,05V correspondent à la 

formation des phases α-Li2.0Si [57] et c-Li15Si4 [58] respectivement. On retrouve également 

le même comportement a la lithiation pour le Si-Industriel.  

Lors de la délithiation, qui représente la phase cathodique, Si-GS et Si-industriel présentent 

exactement le même profil. On observe deux pics à 0,12 et 0,15 V qui correspondent aux 
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phases α-Li3.5Si et α-Li2.0Si [59]. Le pic long et fin à 0,44V confirme la formation de la 

phase cristalline Li15Si4 lors de la lithiation [60]. Ici il faut souligner que malgré le 

consensus qui existe autour de l’identification des potentiels de transition de phases, 

Obrovac et al [58], suggèrent qu’il faut se référer uniquement au plateau spécifique de 

tension de délithiation, situé à ~ 0,45 V, pour déterminer si c-Li15Si4 était effectivement 

présent. Cette approche est illustrée par une étude spécifique de Chan et al [61], qui analyse 

les profils de tension de délithiation de nanofils de Si. Dans cette étude, un plateau distinct 

de c-Li15Si4 est observé pour un taux de décharge de C/20, tandis qu'il est absent pour un 

taux de décharge plus élevé, même si les nanofils ont été lithiés jusqu'à une tension de Cut-

off identique de 10 mV. Cette observation suggère que le plateau à 0,45 V est le seul 

indicateur fiable de la présence de c-Li15Si4. Il est à noter également que pour Si-GS, 

l’intensité du pic à 0,44V diminue au cours du cyclage, ce qui peut être traduit par une 

amorphisation progressive du silicium, tel que suggéré par Chevrier et al [60]. 

Concernant le Si-GS/P, lors de la lithiation, on observe deux pics aux mêmes potentiels 

que les deux autres échantillons, mais avec une intensité plus élevée. Comme nous l’avons 

démontré précédemment (SECTION-4), en se basant sur les travaux de Dubarry et al. [62], 

une intensité plus élevée traduit une quantité de réactions plus importante. La quantité de 

réactions plus importante qui a lieu avec Si-GS/P, peut être attribué à la surface spécifique 

plus importante due à la porosité des particules, Cette observation corrobore également les 

valeurs d'efficacité coulombique initiale inférieures de Si-GS/P comparées à celles de Si-

GS. Cette différence s'explique principalement par la formation accrue de la couche 

d'interface électrolyte solide (SEI) sur Si-GS/P, qui est une conséquence directe de sa 

structure spécifique, comme expliqué précédemment. 

En revanche, contrairement aux deux autres échantillons, l’élément distinctif pour le Si-

GS/P, est l'absence du pic long et fin à 0,44V, caractéristique de la phase c-Li15Si4, Cette 

caractéristique suggère que le Si-GS/P maintient une structure amorphe, ce qui est 

probablement bénéfique pour sa durée de vie.  Le Si-GS/P présente donc uniquement deux 

légers pics sous forme de coude à 0,33 et 0,46 V qui confirment la délithiation du silicium 

amorphe (a-Si), car ils sont caractéristiques de l’extraction du lithium à partir de α-LixSi 

[63] .  
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Figure 5-6 a-c-e) Courbes de potentiel-capacité jusqu'à la diminution de capacité sous 
80%, obtenu pour les demi-cellules à base de Si-GS, Si-P/GS et Si-industriel, utilisant le 
liant polymère CMC. b-d-f) Analyse de la capacité différentielle (dQ/dV) correspondante 
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Ce phénomène d’absence de formation de Li15Si4 pour le silicium poreux peut être attribué 

à plusieurs mécanismes différents. Il peut résulter de la différence du mécanisme de 

lithiation entre une structure poreuse et une structure pleine. Il a été démontré par Shen et 

al. [64] que, lors de la lithiation du silicium non poreux, le flux d'ions lithium se produit de 

manière radiale, diffusant de la surface vers le centre des particules selon un front de 

lithiation très étroit pouvant générer des contraintes locales. Dans le cas du silicium poreux, 

les ions diffusent vers les surfaces (frontières) les plus proches. Ce mécanisme s’explique 

par la composition de particules poreuses, constituées de plusieurs domaines de taille 

nanométrique. C'est justement la petite taille de ces domaines nanostructurés qui a un 

impact significatif sur la transition de phase. En effet, la répartition plus homogène des ions 

lithium et la réduction des contraintes mécaniques dans ces domaines nanostructurés 

pourraient empêcher la formation de la phase cristalline Li15Si4, favorisant ainsi le maintien 

d'une structure amorphe, ainsi que la réduction des contraintes à l’interface 

électrolyte/solide. Cette réduction entraine alors une inhibition de la formation du Li15Si4, 

comme démontré par Schmerling et al. [65]. 
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Conclusion et informations Clés 

Pour une discrimination précise des performances et des échantillons, un récapitulatif des 

performances et de l’information à retenir est fait sous forme de tableau (voir le Tableau 

5-3) 

Tableau 5-3 : Récapitulatif des performances des différentes anodes en utilisant un liant 
CMC 

 

 

Durée de vie Q initiale 
mAh/g 

Q finale 
mAh/g 

ECI                    
% 

Si-GS 72 653 523 89 

Si-GS/P 51 2727 1639 94 

Si-Industriel 2 1200 942 61 

 

A ce stade de notre étude, des anodes à base de carboxyle méthyle cellulose (CMC) ont été 

fabriqué et testé. Nous avons identifié des variations notables dans les performances selon 

la structure et le type de silicium utilisé.  

Le Si-GS montre une stabilité accrue malgré une capacité très basse, correspondant à 

environ un quart à un tiers de celle obtenue avec le Si/GS, et à la moitié de celle du Si-

industriel. En revanche, le Si-GS/P se distingue par une capacité initiale élevée grâce à sa 

structure poreuse. Cette structure poreuse joue un rôle crucial, non seulement sur 

l’accommodation de l’expansion volumique lors des cycles de charge décharge, mais aussi 

en facilitant l'insertion et l'extraction du lithium grâce à la réduction des distances de 

diffusion des ions de lithium, et en prévenant la formation de la phase cristalline Li15Si4 tel 
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que démontrée par nos résultats à la figure 5-6. L'absence de cette phase est bénéfique, car 

sa présence est souvent liée à des contraintes mécaniques qui peuvent nuire à la stabilité et 

à la durabilité de l'anode. 

Le Si-Industriel, en revanche, présente une instabilité qui limite son intérêt pour nos 

recherches immédiates, nécessitant une exploration plus approfondie qui pourrait ouvrir de 

nouvelles avenues pour une thèse dédiée au sein de notre groupe de recherche. 

Dans la suite de notre étude, nous comparerons l'effet de deux liants différents sur deux 

structures de silicium distinctes : le Si-GS et le Si-GS/P. La structure poreuse du Si-GS/P 

offre des avantages potentiels pour les performances électrochimiques, la réduction de la 

formation de SEI et l'accommodation de l'expansion volumique. Nous utiliserons l'acide 

polyacrylique (PAA) comme liant polymère pour optimiser la formulation des anodes. 

Cette optimisation vise à améliorer la capacité et la durée de vie des anodes, fournissant 

des solutions plus efficaces pour le stockage d'énergie. 

5.5.2. Anode à base de polymère acide polyacrylique PAA 

Afin de compléter cette étude, les anodes à base de liant polymère PAA seront comparées 

entre elles. Toutefois, les anodes Si-industriel ne seront pas tester, car elles ne montrent 

pas de résultats probants et intéressants dans notre cas de figure.  

i. Performances électrochimiques des anodes 

On peut voir à la figure 5-7 que le Si-GS/P offre une meilleure capacité que le Si-GS avec 

2700 mAh/g et 1200 mAh/g respectivement. Le Si-GS offre une efficacité coulombique de 

96 %, qui est légèrement supérieure à celle fournie par le Si-GS/P (94 %).  Ces 

observations viennent soutenir et appuyer nos affirmations précédentes concernant 

l’avantage de la structure poreuse en termes de performance électrochimiques. Néanmoins, 

On remarque que la capacité du Si-GS est grandement amélioré avec l’usage du PAA, 

comparativement au liant CMC. Cette augmentation de capacité, est régulièrement 

rapporté dans la littérature, et est généralement attribuable à plusieurs facteurs différents, 

tel qu’une résistance au transfert de charge, inferieur à celle du liant CMC, entrainant ainsi 

une diffusivité plus importante du Li+ dans l’électrode [66]. Ou encore une densification 
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de la distribution du matériau actif et de l’additif conducteur, offrant ainsi une accessibilité 

à une plus grande quantité de matériau actif au Li+ [67]. 

On remarque également que les durées de vie des deux échantillons, sont légèrement 

supérieures aux durées de vie que présentent les mêmes structures avec le liant CMC. Cette 

amélioration de la durée de vie peut s’expliquer par les propriétés mécaniques du liant 

polymère PAA tel que montré par Karkar et al. [68]. Ce liant est plus adapté à des matériaux 

avec de fortes expansions volumiques. De plus, la distribution plus homogène du PAA agit 

comme une couche artificielle de SEI [31]. Cela est dû à une présence plus importante de 

groupes fonctionnels d’acide carboxylique qui accélèrent la décomposition thermique du 

LiPF6 [69]. Cette décomposition permet de prévenir ou de réduire les fortes dégradations 

électrochimiques. 

Comme on peut le constater, le Si-GS offre une meilleure durée de vie comparée au Si/P-

GS, atteignant 80 cycles avant de passer sous la barre des 80 % de rétention de capacité 

(Fig. 5-7). En revanche, le Si-GS/P lié au PAA n'offre qu'une durée de vie de 53 cycles, 

avec une chute abrupte de la capacité, similaire à celle observée avec le liant CMC. Bien 

que la durée de vie soit supérieure pour le Si-GS, sa capacité reste inférieure à celle du Si-

GS/P. Cette différence de performances et de comportement, sera analysée en détail dans 

la section suivante. 
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Figure 5-7 a,b ) Courbes de durée de vie et d’évolution de l’efficacité coulombique, 
obtenues pour les demi-cellules à base de Si-GS et Si-P/GS. c,d) courbe de rétention de 
capacité correspondant aux mêmes échantillons 

 

Identification des modifications structurelles et des dégradations du matériau actif 

lors des cyclages 

L’analyse des courbes de capacité différentielle (fig. 5-8 c,d) nous permet de voir des 

comportements différents entre les anodes Si-GS/CMC (fig. 5-6-b) et Si-GS/PAA (fig. 5-

8-c). En effet, à la lithiation, le Si-GS/PAA présente un premier pic anodique à ~ 0,2V qui 

correspond à l’alliage initial du silicium cristallin (c-Si) avec le lithium et uniquement un 

deuxième pic anodique à ~ 0,08V, qui correspond à la phase a-Li2.0Si. Contrairement donc 

au cas CMC, le pic caractéristique de la formation du Li15Si4 est ici inexistant, et cela même 
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si dans le cas présent nous avant une plus forte lithiation avec une capacité de 1200 mAh/g. 

On retrouve sensiblement le même comportement à la lithiation du Si-GS/P /PAA. 

Hu et al. [32], ont démontré que le taux de formation du c-Li15Si4 diminue à mesure que le 

pH de l’encre à base de liant polymère PAA augmente et disparaît complètement à pH 12, 

montrant ainsi, une corrélation entre le PH de l’encre de l’anode et le taux de formation de 

la phase c-Li15Si4. Ceci peut expliquer cette différence de comportement à la lithiation entre 

les échantillons à base de liant PAA et liant CMC, qui ont des pH de 4,5 et 3, 

respectivement. 

Lors de la délithiation, les deux échantillons Si-GS et Si-GS/P présentent des pics 

cathodiques à 0,27 V et 0,47 V, ce qui est cohérent avec la formation des phases amorphes 

du silicium. Ces observations sont conformes à ce que nous avons observé précédemment 

avec le liant CMC pour l’échantillon Si-GS/P et cohérente avec l’analyse précédente pour 

l’échantillon Si-GS. Cependant, une particularité est observée dans ces deux échantillons. 

Au 60ème cycle pour Si-GS et au 50ème cycle pour Si-GS/P, on observe le début de 

l’émergence d’un pic à 0,44 V. Ce pic est associé à la formation de c-Li15Si4. Ce 

phénomène se produit au moment où la capacité des échantillons commence à diminuer. 

Cette corrélation suggère que la formation de Li15Si4 pourrait être responsable de la chute 

de capacité observée dans ces deux cas. Cette observation renforce l'analyse précédemment 

réalisée avec les échantillons utilisant le liant CMC, laquelle indiquait que les pertes de 

capacités étaient associées à la formation de la phase cristalline. Ainsi, il semble que la 

corrélation entre l'émergence de la phase cristalline et les pertes de capacités soit un 

phénomène cohérent et récurrent.  

En outre, il est intéressant de noter que l’intensité des pics augmente avec le nombre de 

cycles pour le Si-GS. Cette augmentation suggère une augmentation progressive et 

homogène de la lithiation du matériau actif. 
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Figure 5-8 a,b) Courbes de potentiel-capacité jusqu'au point de rupture du cycle, obtenues 
pour les demi-cellules à base de Si-GS et Si-P/GS avec le liant polymère PAA. c,d) Analyse 
de la capacité différentielle (dQ/dV) pour les systèmes Si-GS et Si-P/GS 

 

Contrairement aux observations précédentes avec le liant CMC, ici les échantillons ne 

montrent pas de RIC déconnexions au début des cycles de charge/décharge (figure 5-9). 

Les dégradations sont principalement dues à la formation de la couche solide électrolyte 

(SEI), ce qui est conforme à nos observations précédentes et cohérent avec l’état de l’art. 

En effet, comme mentionné précédemment, la réduction de groupe carboxyle fonctionnelle 

entraine la transformation du PAA en PAALi qui agit comme une couche de passivation, 

ce qui peut être assimilé à une fine couche de SEI [69] 



144  CHAPITRE 5. 
 Étude du Silicium Mésoporeux de Grade Solaire pour Anodes de Batteries Li-ion et Optimisation de la Formulation 

144 
 

L’échantillon Si-GS présente une augmentation des déconnexions de RIC au 70ème cycle 

pourraient être liées à la formation de c-Li15Si4, accompagnée d’une diminution des pertes 

de capacité lié à la SEI. Cette corrélation avec le début de la perte de capacité suggère que, 

pour cet échantillon, la perte de capacité est due à des dégradations mécaniques plutôt qu’à 

la SEI. En ce qui concerne l’échantillon Si-GS/P, on observe une formation continue de la 

SEI, mais qui doit être minime étant donné la très bonne rétention de capacité que nous 

observons. Cependant, il n’y a pas d’évolution de RIC liée à la déconnexion. Cela suggère 

que la porosification améliore la résistance mécanique de l’anode, ce qui peut être lié à 

l’absorption de l’expansion volumique par la porosité. 

En résumé, l’analyse des courbes de capacité irréversible relative des échantillons Si-GS 

et Si-GS/P met en évidence la prédominance de la formation de la SEI dans les 

dégradations observées. Pour le Si-GS, les dégradations mécaniques sont principalement 

responsables de la perte de capacité, tandis que pour Si-GS/P, la porosification de l’anode 

améliore la résistance mécanique et la formation de SEI est plus importante. 

  

Figure 5-9 Courbes de capacité relative irréversible pour a) Si-GS, b) Si-P/GS , utilisant 
le liant polymère PAA. 
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Conclusion informations clés 

 

L'analyse comparative entre le liant polymère acide polyacrylique (PAA) et le liant 

carboxyméthylcellulose (CMC) met en évidence plusieurs avantages significatifs du PAA 

dans les applications d'anodes pour batteries lithium-ion. Le PAA se distingue par sa 

capacité à améliorer la durabilité et la capacité des anodes, grâce à ses propriétés qui 

favorisent une meilleure diffusion des ions lithium et à résister à l'expansion volumique 

des matériaux. Les observations clés de cette analyse incluent : 

- Amélioration de la durée de vie et de l'efficacité coulombique : Les anodes utilisant 

le PAA montrent une nette amélioration de la durée de vie et de l'efficacité 

coulombique par rapport à celles utilisant le CMC.  

- Différences de comportement à la lithiation : Il existe des différences marquées dans 

le comportement à la lithiation entre les anodes Si-GS/PAA et Si-GS/CMC, améliorant 

ainsi la capacité initiale et la stabilité à long terme de l'anode avec le PAA. 

- Formation d'une SEI plus stable : Le PAA permet la formation d'une interface 

électrolyte-solide (SEI) plus stable et protectrice, minimisant la dégradation de l'anode. 

En plus de ces avantages, le PAA permet une distribution plus dense du matériau actif et 

une meilleure absorption des expansions volumiques lors des cycles de charge et de 

décharge, grâce à ses propriétés mécaniques supérieures à celles du liant CMC. Ces 

caractéristiques font du PAA un candidat idéal pour le développement futur d’anodes à 

base de Si-GS, ouvrant des pistes prometteuses pour les recherches futures dans le domaine 

des batteries lithium-ion.  
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5.6. Conclusion 
Dans le cadre de notre étude, nous avons étudié différents matériaux d'anode à base de 

silicium de qualité inférieure au grade électronique, pour les batteries lithium-ion. En 

particulier, nous avons examiné les performances du Si-GS lié avec de l'acide 

polyacrylique (PAA) en comparaison avec d'autres formulations et structures. Le tableau 

5-4 récapitule nos résultats aux côtés de ceux d'autres travaux.  

Tableau 5-4 : Travaux de la littérature comparé à nos résultats 

Matériau 
ac*f 

Liant Densité de 
courant A/g 

Capacité 
ini*ale 

ECI Durée de 
vie 

Référence 

Si-GS CMC 0,1 800 98 200 [1] 

Si-GS Pvdf 1 1300 89 50 [23] 

Si-GS CMC 0,03 1400 72 2 [26] 

Si-GS PPR 0,5 1200 80 ~10 [19] 

Si-Industriel SA 0,02 1092 62 3 [51] 

Si-GS CMC 0,13 600 90 ~10 [15] 

Si-GS PAA 0,5 450 63 200 [18] 

Si-Industriel PPR 0,1 1542 76,8 20 [54] 

Si-M CMC 0,42 1000 80 100 [2] 

Si-GS SA 0,1 2196 / 20 [21] 

Si-Industriel CMC 0,4 1250 70 100 [70] 

Si-GS PAA 0,36 420 / 10 [11] 

Si-GS CMC 0,15 653 89 72 Ce;e étude 

Si-GS/P CMC 0,15 2727 94 51 Ce;e étude 

Si-Industriel CMC 0,15 1200 61 2 Ce;e étude 

Si-GS PAA 0,15 1200 96 80 Ce;e étude 

Si-GS/P PAA 0,15 2700 94 53 Ce;e étude 
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Notre étude montre que l'anode en Si-GS/P avec PAA démontre une capacité initiale de 

2700 mAh/g, ce qui est remarquable par rapport à certaines valeurs trouvées dans la 

littérature (voir tableau 5-4), pour des matériaux similaires. En comparaison avec d'autres 

études, nos anodes montrent une efficacité coulombique initiale (ECI) de 94 %, ce qui est 

relativement élevé et suggère une bonne réversibilité des premiers cycles. Toutefois, il est 

important de noter que, bien que les capacités initiale et les ECI soit prometteuse, la durée 

de vie de nos échantillons, reste globalement en dessous des performances atteintes dans 

la littérature.  

Il apparait clairement que la formulation d’anode avec un liant polymères PAA est 

intéressante pour la durée de vie et la tenue en cyclage. Cependant, la formation de la phase 

c-Li15Si4 s’avère être préjudiciable pour l’intégrité de l’anode. L’analyse des résultats 

suggère qu’une formulation d’anode qui associe la structure poreuse au PAA avec un pH 

basique optimal permettrait d’inhiber complètement la formation de la phase cristalline 

Li15Si4. 

En perspective, il serait essentiel de comprendre les mécanismes derrière la dégradation 

des anodes en Si-GS/P liées avec PAA afin d'améliorer leur durabilité. Des études 

approfondies sur la stabilisation de la SEI et la gestion de l'expansion volumique du 

silicium durant les cycles de charge et décharge pourraient contribuer à prolonger la durée 

de vie de ces anodes. Deux thèses pourraient être initiées par ce travail : 

 

• Stabilisation de la SEI : Étudier et explorer les techniques pour stabiliser 

l'interface électrolyte/électrode solide (SEI) afin de réduire les dégradations 

électrochimiques. Notamment en migrant vers des électrolytes solides 

• Optimisation des formulations d'anodes : Explorer différentes formulations 

d'anodes avec le liant PAA ou d’autres types de liants innovants, tel que les " Cross 

linked Binder " pour améliorer la capacité et la durée de vie des batteries. 

 

Les résultats de ce chapitre ouvrent également des perspectives pour une formulation 

d’anodes moins chères en allant vers des matériaux tels que le silicium grade solaire ou 

métallurgique. Il serait donc, essentiel de faire une évaluation de l'impact environnemental 
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et une analyse poussée des coûts associés pour s'assurer que la technologie développée est 

durable et économiquement viable.
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Chapitre 6 : Conclusion Générale 
La transition énergétique mondiale vers les énergies renouvelables et la nécessité de 

stocker l'énergie de manière efficace ont conduit à notre exploration des batteries lithium-

ion à base de silicium. Le chapitre d'introduction a souligné les défis économiques, sociaux 

et technologiques liés à cette transition et a identifié le stockage d'énergie comme une clé 

essentielle. Il a mis en lumière la prédominance actuelle des batteries lithium-ion avec 

anodes en graphite et a justifié notre choix du silicium en tant que candidat prometteur. 

La présente thèse a été consacrée à la recherche de solutions novatrices visant à surmonter 

les défis majeurs entravant l'adoption du silicium en tant que matériau anodique dans les 

batteries lithium-ion. Notre objectif principal était de : développer une nouvelle 

architecture d'anode, accessible sur le plan économique et technologique, capable de 

minimiser l'expansion volumique du silicium tout en contrôlant la croissance de la 

couche interphasique électrolytique solide (SEI).  

Puis les objectifs secondaires ont été de : 

- Proposer une alternative au silicium de grade électronique, en incluant l'évaluation des 

performances du silicium de grade solaire, dans le but de valoriser les panneaux solaires 

en fin de vie. 

- Développement d’un procédé de porosification sur ce type de silicium, permettant ainsi 

d’ouvrir la voie à d’autres sujets de recherche tel que l'exploration du silicium de grade 

métallurgique. 

Le chapitre 2 a fourni un aperçu des systèmes de stockage d'énergie, mettant 

particulièrement l'accent sur les batteries lithium-ion. Il a approfondi l'état de l'art des 

anodes en silicium, soulignant les problèmes liés à l'expansion volumique du silicium et à 

la croissance de la SEI. Cette analyse critique a jeté les bases nécessaires pour concevoir 

une solution novatrice. 

Le troisième chapitre a présenté les principes fondamentaux et les détails expérimentaux 

des techniques de synthèse et de caractérisation utilisées dans nos travaux. Cette section a 
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servi de base méthodologique pour les chapitres suivants, garantissant la précision et la 

reproductibilité de nos expériences. 

Dans le chapitre 4, le cœur de notre travail résidait dans le développement d'une nouvelle 

structure d'anode, appelée "panel sandwich like", destinée à minimiser l'expansion 

volumique du silicium tout en contrôlant la croissance de la SEI. Les travaux ont débuté 

par une approche de criblage, permettant l’exploration des différentes morphologies 

poreuses obtenues par traitement thermique, en utilisant des conditions RTA différentes 

pour résoudre les problèmes liés à l'expansion volumique. Notre structure, résultat de cette 

recherche, a démontré des performances électrochimiques de pointe, avec une capacité 

surfacique atteignant jusqu'à 10 mAh/cm2 et des cycles de vie prolongés. Les bénéfices de 

l’utilisation de ces structures sont également démontrés par l’obtention de plus longs cycles 

de vie, allant jusqu’à 1000 cycles pour une capacité surfacique de 1 mAh cm−2 et 200 cycles 

pour une capacité surfacique de 9 mAh cm−2. Les propriétés mécaniques locales et la 

topologie de cette structure presque optimisée sont également testées et discutées pour 

mieux comprendre l'origine de ces performances. 

Le cinquième chapitre s'est concentré sur le silicium de grade solaire de type Monolike, 

visant à réduire le coût des anodes. En exploitant les structures poreuses et en optimisant 

la formulation de l'anode, nous avons démontré des performances prometteuses avec des 

coûts plus abordables. Ces résultats offrent des perspectives encourageantes pour 

l'utilisation de silicium de grade solaire dans les applications de stockage d'énergie. 

Contributions originales  
Cette thèse a apporté des contributions significatives au domaine du stockage d'énergie 

avec des batteries lithium-ion à base de silicium. La principale contribution réside dans la 

proposition de la structure "panel sandwich like" comme solution économique et 

technologique pour mitiger les verrous technologique du silicium en tant que matériau 

anodique. Cette structure a été développée avec une orientation claire vers une application 

sur puce, simplifiant ainsi la fabrication des batteries tout en offrant des performances 

électrochimiques exceptionnelles. De plus, l'exploration du silicium de grade solaire 

comme alternative économique représente une autre contribution novatrice, ouvrant des 

perspectives pour des anodes plus abordables. 
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Perspectives  
Cette thèse a jeté les bases pour de futures recherches dans le domaine des matériaux 

anodiques pour batteries lithium-ion. Les travaux présentés ouvrent la voie à des 

développements ultérieurs, notamment :  

1- Pour aller plus avec les travails présentés dans le chapitre 4, il serait intéressant 

d’investiguer une application potentielle de la structure "panel sandwich like" sur 

d'autres types de silicium, d’un grade inferieure au grade électronique. 

 

2- Il serait également intéressant de développer une méthode de fabrication de la 

structure panel sandwich like, sur du silicium en poudre. Cela permettra d’envisager 

d’élargir le champ d’application de la technologie, au marché des véhicules 

électriques par exemple. 

 

3- Développer des procédés industriels efficaces pour le recyclage des panneaux 

solaires en fin de vie et leur conversion en matériaux d'anode pour batteries lithium-

ion. Cette initiative, serait une continuité aux investigations amorcées dans le 

chapitre 5 et permettrait non seulement de réduire les déchets électroniques, mais 

aussi de fournir une source durable et économique de silicium pour les batteries 

Ces perspectives offrent des opportunités d'innovation et de croissance continue dans le 

domaine du stockage d'énergie. 

 


