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INTRODUCTION GENERALE






Introduction génerale

Le stockage de I’énergie est crucial pour tous les utilisateurs de systemes dits nomades (les
telephones mobiles, les ordinateurs portables, ...) puisqu’il assure I’autonomie du systeme. Les
appareils ¢lectroniques ¢tant de plus en plus performants et intégrant de nouvelles fonctionnali-
tes, ils consomment de plus en plus d’énergie tout en étant moins encombrants et plus legers. A
I'heure actuelle, ces systemes comportent au moins deux sources d’¢nergie, I'une principale qui
assure |’alimentation en cours de fonctionnement (accumulateur Li-ion) et I’autre assurant la
conservation des données de base comme la date, I’heure ... L’alimentation de cette horloge
interne est actuellement assurée par une pile-bouton, celle-ci ¢tant surdimensionnée en termes
de taille. Il est donc envisage de la remplacer par un micro-accumulateur capable d’offrir des
performances comparables. Un micro-accumulateur désigne un accumulateur tout solide com-
pos¢ d’un empilement d’une dizaine de couches minces dont I’épaisseur totale ne depasse pas 15
um. Outre ce marché de « remplacement » des piles-bouton, les micro-accumulateurs pourront
¢galement étre utilises pour alimenter des dispositifs medicaux, des ¢tiquettes « intelligentes »,
des capteurs autonomes, des cartes a puce sécuriséees. .. Ils présentent aussi I’interét de pouvoir,
a terme, étre directement integres dans divers dispositifs de micro¢lectronique. Il est a noter
que ces micro-accumulateurs presentent un grand avantage du point de vue de la securité (aucun
risque de fuite ou d’explosion du fait de I'utilisation d’un ¢lectrolyte solide) et du point de vue
environnemental (faible quantité de materiaux actifs). Finalement, les micro-accumulateurs sont
principalement congus pour une utilisation rechargeable, mais des systemes non-rechargeables
(micropiles) a plus forte capacite spécifique peuvent ¢galement étre envisages pour certaines
applications telles que le suivi de colis, I’alimentation d’horloge a temps reel, ...

Depuis plus de 25 ans, de nombreux travaux de recherche ont ¢te menés sur les differents
matériaux constituant le micro-accumulateur. Pour favoriser la conduction ionique et/ou ¢lec-
tronique, les epaisseurs de materiaux actifs doivent rester relativement faibles. Elles limitent
donc la capacite des micro-accumulateurs actuels entre 50 et 200 puAh.cm”; ce qui est faible
compar¢ a la demande en ¢nergie de nombreux appareils ¢lectroniques. Actuellement,
I’ optimisation des performances des materiaux d’¢lectrodes est donc au coeur des recherches
fondamentales, le cahier des charges étant particulierement strict. Il inclut des aspects cinétiques
et thermodynamiques liés au materiau d’¢lectrode (propriétés mécaniques, chimiques, électro-
niques), mais ¢galement des aspects lies a I’¢laboration par depots successifs de couches minces

eta l’intégration du micro-accumulateur dans divers dispositifs.
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Dans le but d’augmenter la capacite surfacique des micro-accumulateurs, I’¢tude de nou-
veaux materiaux d’¢lectrode positive est essentielle. En effet, les materiaux d’¢lectrode positive
utilises jusqu’a present (TiS,, LiCoO,, LiMn,0, ou V,0;) possedent des capacites volumiques
theoriques nettement inferieures a celles des materiaux d’electrode negative tels que le lithium
et le silicium. Dans ces travaux de thése, nous avons choisi d’étudier des matériaux dits de
« conversion » qui réagissent avec le lithium suivant un meécanisme différent d’une insertion
« classique », le compose binaire de type M X se transformant en une ¢lectrode composite de
nanoparticules metalliques inclues dans une matrice Li, X lors de la lithiation. La formule gene-
rale de la reaction de conversion est telle que M X, + (b.n) Li > a M + b Li X (ot ‘M’ est le
metal de transition, ‘X’ 'anion et ‘n’ le degre d’oxydation formel de I’anion). Les matériaux de
conversion ont I’avantage de pouvoir ¢changer un nombre d’ions lithium plus important que les
materiaux d’insertion du fait de la reduction complete du metal de transition. Neéanmoins, la
plus ou moins bonne reversibilite de la reaction de conversion peut étre limitante, tout comme
la valeur souvent ¢levee de I'hysteresis (difference entre le potentiel moyen de decharge et de
charge) qui est a I’origine d’un rendement énergétique faible. L’oxyde de cuivre CuO a ete en-
visage dans le cadre de cette these pour une utilisation en tant qu’¢lectrode positive dans un mi-
cro-accumulateur au lithium pour trois raisons principales: (1) son potentiel (vs Li*/Li) est adap-
te aux applications visces ; (2) sa capacite volumique théorique est tres attractive et largement
supérieure a celle des materiaux d’électrode positive déja utilisés ; (3) il peut étre aisement pre-
paré sous forme de couche mince par pulvérisation cathodique (technique de dépot couramment
employ¢e dans I'industrie pour la realisation de micro-accumulateurs). De plus, en jouant sur la
taille des particules et sur la morphologie des materiaux d’¢lectrode, il est possible d’améliorer
la reversibilite du mécanisme de conversion, ce qui renforce I'intérét d’etudier des couches
minces de CuO, caracterisees par differentes morphologies initiales en fonction des conditions
de dépot selectionnees.

C’est dans ce contexte que s’inscrit ces travaux de these, effectués avec le CEA LITEN
(Grenoble) et developpés sur la base d’une collaboration entre le groupe GEMBatt (groupe
énergie : matériaux pour batteries) de 'ICMCB (Bordeaux) et le groupe ECP (e¢quipe chimie
physique) de 'IPREM (Pau). Cette these, co-financée par le CNRS et le CEA, a été realisée dans
les laboratoires de 'IPREM et a pour objectif de déterminer les processus electrochimiques et
chimiques mis en jeu au cours du cyclage d’une ¢lectrode de CuO sous forme de couche mince,

I'utilisation de ce materiau de conversion ayant pour but d’augmenter la capacité surfacique de
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micro-accumulateurs au lithium. La comprehension des mécanismes mis en jeu nécessite donc
une caractérisation fine du matériau actif ¢tudie et de ses interfaces (c.a.d. les interfaces so-
lide/solide genérces au sein du materiau de conversion et Iinterface ¢lectrode/¢lectrolyte) au
cours du cyclage. Parmi les moyens d’¢tude des materiaux susceptibles d’apporter des informa-
tions d’ordre chimique et morphologique, la Spectroscopie Photo¢lectronique a Rayonnement
X (XPS) et la technique de microscopie a champ proche (AFM) sont particulierement bien adap-
tees et ont cte utilisees tout au long de ces travaux de these. La technique d’analyse XPS ren-
seigne de fagon privilegice sur la structure ¢lectronique et la composition chimique de mate-
riaux. Elle est a ce titre bien adaptee pour I’analyse des mécanismes redox mis en jeu lors du
cyclage et permet I’¢tude de systemes cristallises mais ¢galement de phases amorphes. Les me-
thodes de la chimie quantique peuvent egalement apporter une aide precieuse dans le but
d’apprehender le concept méme de la liaison chimique au sein des phases massives mais ¢gale-
ment aux interfaces solide/solide et ainsi d’acceder a des grandeurs macroscopiques caracteri-
sant le matériau nanocomposite forme au cours du cyclage.

Dans ce manuscrit, I’expose des etudes experimentales et theoriques mences sur le mate-
riau de conversion CuO est articule en cinq chapitres.

Le premier chapitre résume brievement le principe de fonctionnement d’un accumulateur
au lithium ainsi que les grandeurs thermodynamiques et cinetiques qui le caracterisent. Les spe-
cificités des micro-accumulateurs au lithium, les matériaux les plus utilisés dans ces systemes et
les applications envisagees sont ¢galement detaillees. Ceci permet de presenter le contexte de
I’etude et de justifier notre interét pour les matériaux de conversion. La fin de ce chapitre est
enticrement consacrée a la description du mecanisme particulier de conversion et des principales
caracteristiques de ces matériaux sur la base des differents travaux de la litterature.

Le deuxieme chapitre correspond a une ¢tape preliminaire nécessaire pour aborder notre
¢tude sur les couches minces de CuO cyclées. Il regroupe dans une premiere partie les données
XPS relatives a des composes de réference a base de cuivre (CuO, Cu,O et Cu metal). La deu-
xieme partie expose les proprietes physico-chimiques (proprietes chimiques, structurales, ¢lec-
troniques et morphologiques) des couches minces de CuO élaborées par pulverisation catho-
dique reactive en fonction des conditions de depot retenues dans le cadre de ces travaux.

Suite a un état de Part sur le matériau d’électrode CuO, étudié a 1’état massif ou sous
forme de couche mince, le troisicme chapitre est dédi¢ aux deux types de couches minces de

CuO ¢laborees et analysées systematiquement a différents stades des cycles de décharge/ Charge
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par XPS. L’objectif est ici de mieux apprecier, pas a pas, I’évolution des processus redox asso-
ci¢s a la reaction de conversion/regeneration de chaque type de couches minces, au cours du
premier cycle mais egalement apres plusieurs cycles. Cette ¢tude nous permettra ¢galement de
mieux apprehender l'influence des proprietes initiales des couches minces sur leur comporte-
ment ¢lectrochimique. Il est a noter que le cyclage ¢lectrochimique des cellules Li/CuO est
effectuc en électrolyte liquide pour faciliter la caracterisation des couches minces cyclees.

Dans le quatrieme chapitre, nous nous sommes interesses aux couches interfaciales ¢lec-
trode/¢lectrolyte liquide, ces couches influengant a la fois les valeurs de capacites reversibles et
la tenue en cyclage. Cependant, elles demeurent encore mal connues dans le cas des materiaux
de conversion. Dans ce travail, nous avons cherche a degager des caractéristiques sur ces inter-
faces CuO/ ¢lectrolyte liquide en ¢tudiant la composition chimique et la morphologie de la sur-
face des couches minces cyclees jusqu’a difféerents potentiels de decharge/charge, au premier
cycle et au cours des cycles suivants (par XPS et AFM).

Pour finir, le chapitre 5 présente la methodologie mise en ceuvre au cours de cette these
pour modeliser et comparer la stabilit¢ thermodynamique de nombreuses interfaces so-
lide/solide de composition variable, celles-ci pouvant étre genérees au cours de la réaction de
conversion de I’oxyde CuO avec le lithium. Cette premiere approche, basce sur la construction
de modeles A/B periodiques (ou A et B designent deux materiaux cristallises differents), permet
de caracteriser l'interaction chimique entre deux phases, de déterminer les interfaces les plus
favorables en différents points du cyclage et de proposer une évolution probable de la textura-
tion et de la nanostructuration du materiau composite forme au cours du cyclage. Nous discute-

! . . /7 . 12
rons egalement des perspectlves €nvisagees pour poursuivre cette étude.
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Ce premier chapitre commencera par une presentation generale du principe de fonction-
nement d’un accumulateur au lithium ainsi que de ces principales grandeurs caractéristiques.
Dans une seconde partie, le cas particulier des micro-accumulateurs sera abordé et un état de
I'art des principaux matériaux d’¢lectrodes et d’¢lectrolyte constituant ces systemes sera dresse.
Finalement, les caracteristiques de nouveaux materiaux d’¢lectrode, regroupes sous le nom de
matériaux de « conversion », seront decrites. Nous discuterons alors de leurs avantages et des

aspects encore non-resolus pour ce type de materiaux.

Il est a noter que le terme « microbatterie », souvent utiliseé en remplacement du terme
micro-accumulateur, provient d’un anglicisme. En effet, une batterie est a proprement parle
une association d’accumulateurs (serie ou parallele). Le terme microbatterie ¢tant malgre tout

employ¢ dans la communaute, je I'utiliserai donc par la suite.

1. Géneéralités sur les accumulateurs électrochimiques

Un accumulateur électrochimique est un dispositif capable de convertir reversiblement
une énergie chimique en énergie ¢lectrique. La partie active de ce dispositif est classiquement

constituce de deux ¢lectrodes separees par un électrolyte conducteur ionique.

1.1. Principe de fonctionnement d’un accumulateur au lithium

Dans le cas des accumulateurs au lithium, I’¢lectrode positive est constituée d’un materiau
héte [H] capable d’inserer réversiblement du lithium au cours d’une réaction rédox. L’¢lectrode
negative, quant a elle, est constituce de lithium metallique. Ce dernier peut étre remplace dans
certain cas par un matériau hote et nous parlerons alors d’accumulateur Li-ion. La réaction ¢lec-
trochimique globale est scind¢e en deux demi-reactions, une oxydation et une reduction, qui se
produisent simultanément a chacune des deux ¢lectrodes du dispositif. Lorsque le circuit ¢lec-
trique reliant les deux poles du générateur est ferme, les electrons liberés par 1’oxydation d’une
¢lectrode sont utilisés pour la réduction de I'autre ¢lectrode. Comme le montre la Figure 1-1,
I’¢quilibre des charges est alors assuré par un échange d’ions Li" entre les électrodes via un élec-
trolyte (conducteur ionique et isolant électronique) qui est liquide dans les accumulateurs dits

« conventionnels ».

Quand le genérateur est charge, ces réactions sont spontanées et les ¢lectrons ¢changes
entre les ¢lectrodes vont genérer un courant ¢lectrique jusqu’a la decharge complete du sys-

teme. Lors de la charge, les ¢lectrodes peuvent étre ramences a leur état initial du fait de la re-
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versibilite des reactions d’oxydo-réduction mises en jeu, grace a I'utilisation d’une source

d énergie externe.

Décharge

Chargeur

Charge
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Figure 1-1: Schéma d’un accumulateur au lithium composé d’un matériau hote a I’¢lectrode positive et de li-
thium métallique a I’¢lectrode négative. Fonctionnement en décharge (a gauche) et en charge (a droite).

Pour que les réeactions d’oxydation et de réduction se produisent spontanement, il faut
bien entendu qu’il existe une force electromotrice entre les deux poles de la cellule électrochi-
mique : un accumulateur chargé doit donc associer un reducteur a I’¢lectrode negative (poten-
tiel redox standard le plus bas possible) et un oxydant a I’¢lectrode positive (potentiel redox
standard le plus haut possible). Lors de la décharge (Figure 1-1, gauche), les ions Li" sont pro-
duits a I’¢lectrode negative qui est alors oxydee (anode) et viennent s’insérer dans I’¢lectrode
positive qui est alors reduite (cathode). Les reactions inverses ont lieu lors de la charge au
moyen d’une source d’¢énergie exterieure (Figure 1-1, droite): 1’¢lectrode positive (negative) est
alors oxydee (reduite) et se comporte comme I’anode (cathode) du dispositif. Chaque ¢lectrode
joue donc alternativement le role d’anode et de cathode dans les processus de decharge et de
charge : on notera que par abus de langage, la communaut¢ scientifique des batteries nomme

généralement I’¢électrode négative anode et I’¢lectrode positive cathode.

1.2. Grandeurs caractéristiques

1.2.1. La tension d’équilibre ou force électromotrice (f.e.m.)

Ces valeurs caractéristiques du generateur ¢lectrochimique s’expriment en volts et cor-
respondent a la différence des potentiels d’équilibre des couples redox mis en jeu dans les deux
¢lectrodes. Ce potentiel d’équilibre est détermine dans le cas d’un processus infiniment lent
(réversible, i (courant) = 0), une surtension notable étant observée en pratique (sous courant),
qui s’explique naturellement par des considerations d’ordre cinetique. S’il est possible de mesu-

rer expérimentalement une différence de potentiel entre deux ¢lectrodes, il est en revanche
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impossible de connaitre le potentiel absolu de chacune des ¢lectrodes, celui-ci etant défini a une
constante pres. Pour le definir, il faut donc choisir un potentiel de réference. Bien que
I’¢lectrode normale a hydrogene (ENH) soit choisie comme ¢lectrode de réference en électro-
chimie, dans le domaine des batteries au lithium, 1’¢lectrode de référence naturelle est
I¢lectrode de lithium métallique associée au couple Li*/Li. Son potentiel est I'un des plus bas
vis-a-vis de I'ENH (E%(Li"/Li) = -3,04 V/ENH). En laboratoire, tous les matériaux
d’¢lectrodes, qu’ils soient destines a étre utilises comme ¢lectrode positive ou négative, sont
testes par rapport au lithium metallique (qui constitue I’¢lectrode de plus bas potentiel) et cette

configuration est nommeée « demi-batterie ».

1.2.2. La capacité et l’énergie stockée

La capacite et [D’¢énergie stockées permettent de determiner I’autonomie de
I'accumulateur. La capacite Q d’un accumulateur (exprimee en ampere-heure (Ah)) represente

la quantite d’¢lectricite fournie par le systeme et est definie par I’équation :

t
0= [
0

i : intensité du courant traversant I’accumulateur (A)

Avec
t : la duree du passage du courant (h)

L’équation de Faraday permet de remonter au nombre de moles d’¢lectrons mis en jeu par
mole de matériau actif lors de la decharge (ou de la charge) de I’accumulateur, c¢’est-a-dire au

. P . .
nombre d’ions Li" insérés (ou désinsérés) dans le matériau hote :

_ m.F.Ax
Q= 3600. M

Avec

m : masse de materiau actif (g)

F : nombre de Faraday = 96500 C.mol"!

Ax : nombre d’¢lectrons stockes par groupement formulaire de materiau actif
M : masse molaire du matériau actif (g.mol ')

Cette grandeur Q est souvent rapportee au poids ou au volume du matériau utilise a

Iélectrode. On parle alors de capacité massique (en Ah.g™') ou volumique (en Ah.L™").

Pour comparer des accumulateurs fonctionnant avec une tension nominale différente, on

s’interessera plutot a I’énergie stockee (exprimée en Watt-heure (Wh)) qui correspond a la
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quantite d’énergie ¢lectrique E qui peut étre delivree en décharge par 'accumulateur. Elle est
directement proportionnelle au produit du potentiel moyen 1% par la quantite d’¢lectrons échan-

ges (c.a.d. la capacite Q).

Qmax
E= f V.dQ

Qmin

Avec : V, le potentiel de 'accumulateur (V).

1.2.3. La puissance

La puissance, exprimee en Watt (W), représente la quantite d’énergie par unite de temps
fournie par I’accumulateur. Elle est lice a la rapidite des ¢changes et donc a des parametres in-
trinseques de ’accumulateur tels que la conductivite ¢lectronique et ionique des materiaux
d’¢lectrode, la conductivite ionique de I’¢lectrolyte ainsi que la geometrie des différents consti-
tuants. Elle est définie par :

tv.i
p= [V
o ¢t

1.2.4. La polarisation

En fonctionnement, la différence de potentiel mesurée aux bornes de la cellule électro-
chimique s’¢carte de la valeur d’equilibre (f.e.m.), d’autant plus que le courant genére est im-
portant. Cette déviation a la valeur d’equilibre est appelée polarisation. Cette polarisation inclut
au moins trois types de contributions : (i) une contribution ohmique lice a la resistance ¢lec-
trique des difféerents conducteurs (¢lectroniques, ioniques), (ii) les surtensions d’activation lices
au transfert de charge a la surface des ¢lectrodes, (iii) les surtensions de concentration lices a la
modification de la concentration des especes actives (consommeées ou produites) a I'interface

¢lectrode/ électrolyte.

La polarisation globale apparait ainsi clairement sur les courbes de tension enregistrées en
decharge et en charge. Elle est gencralement ramence a la difference (AV) entre le potentiel
moyen de charge et le potentiel moyen de décharge (cf. figure 1-2) (en realite, elle est d’environ
la moiti¢ compte-tenu de la somme des contributions en charge et en décharge). C’est un para-
metre qui influence de maniere prépondérante le rendement énergetique de I’accumulateur,
c’est-a-dire I’¢énergie delivrée par rapport a I’énergie a fournir lors de la charge. Comme évoque

précedemment, la polarisation dépend de I'intensité du courant. Dans la pratique, cette der-
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niere est caracterisce par le regime de cyclage - 51gn1f1ant que I’'accumulateur sera completement

charge (ou décharge) en n heures. Lorsque le régime de fonctionnement est plus rapide (n dimi-

nue), 'intensite du courant augmente, de méme que la polarisation.

Cependant, il arrive que dans des situations proches de I’équilibre (relaxation du systeme
apres un echange infinitesimal de lithium entre les deux ¢lectrodes), une différence de potentiel
notable puisse encore étre observeée entre la charge et la décharge. Ceci laisse entrevoir

I’existence d’une hysterese de potentiel d’origine thermodynamique [1].

v (V)

<«— Charge

Décharge —»

Q(Ah)

Figure 1-2: Schéma d’une courbe galvanostatique représentant 1’évolution de la tension aux bornes de
I’accumulateur en fonction de I’état de charge au cours d’un cycle décharge/ charge.

1.2.5. La cyclabilité

La cyclabilite reflete la réversibilite des processus internes et caracterise la duree de vie de
I’accumulateur (exprimée en nombre de cycles de charge/décharge). Celle-ci est definie pour
des conditions precises de cyclage, a un seuil de capacité résiduelle donne. Géneralement, ce
seuil est de 80% de la capacit¢ initiale. La perte de capacite en cyclage est en realite lice a deux
types de phenomenes : (i) des phénomenes lies au cyclage proprement dit comme les modifica-
tions structurales ou morphologiques des matériaux d’¢lectrode, et des endommagements me-
caniques dus au transfert de matiere, et (ii) une évolution permanente et indépendante des
cycles generalement due a des réactions chimiques entre les differents constituants internes et

fonction du temps; on parle alors de vieillissement calendaire.
Les parametres suivants influencent genéralement la cyclabilitée des accumulateurs :

- les matériaux d’électrodes utilisés

- Délectrolyte

- les impuretes (H,O, HF, ...)

- la profondeur de decharge par cycle
- la densité de courant

- latempérature de fonctionnement (ou de stockage)
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2. Micro-accumulateurs au lithium

2.1. Description du dispositif et spécificités

Les micro-accumulateurs au lithium fonctionnent sur le méme principe que les accumula-
teurs au lithium dits « conventionnels » mais présentent cependant certaines specificites. En ef-
fet, ils sont realises par depots successifs, sur un substrat souple ou rigide en fonction des appli-
cations visces, du collecteur de courant, de I’¢lectrode positive, de I’¢lectrolyte et de
I’¢lectrode negative, ce dernier étant tres souvent le lithium métallique (Figure 1-3 et Figure 1-
4). Apres le depot des matériaux actifs, il est indispensable de protéger I’ensemble de
I'atmosphere ambiante par une encapsulation constituce classiquement d’un dépét de polymere
jouant le role d’isolant ¢lectrique, chimique et thermique puis d’un dep6t de couches barrieres
metalliques ou en matériau inorganique permettant de limiter la permeéation de I’eau ou de
I'oxygene a un niveau extrémement faible. L’¢épaisseur totale du dispositif, incluant les couches
barrieres et les couches d’encapsulation, n’excede pas 15 um pour une surface allant génerale-

2 2
ment du cm” au mm~.

——— Encapsulation (couche métallique)
Encapsulation (couche isolante électronique)
Electrode négative (lithium)
Tllélectrolyte solide

\

Electrode positive Collecteur de courant métallique

>10Hm l Couche barriére

;./Couche isolante électronique (SiO,)

-

Substrat (wafer de silicium)

Figure 1-3 : Schéma d’une microbatterie (vue en coupe) décrivant I’empilement des différentes couches d’un

micro-accumulateur [2].

Couches
d’encapsulation
Polymer

Electrode négative Lithium

Electrolyte LiPONB
Electrode positive

Current collector g ciar layers

10 pm

Figure 1-4 : Vue en coupe d’un empilement complet de micro-accumulateur obtenu par microscopie ¢lectronique
a balayage (MEB) [3].
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Les couches minces sont déposces par des techniques de depot sous vide telles que
I’évaporation pour I’¢lectrode negative de lithium et la pulvérisation cathodique pour le depot
de I’¢lectrolyte solide et de I’¢lectrode positive qui sont toutes les deux des techniques de PVD
(depot physique en phase vapeur, Physical Vapor Deposition). D’autres techniques, telle que la
CVD (dépot chimique en phase vapeur, Chemical Vapor Deposition), sont plus rarement em-
ployees. Le depot des couches minces successives suivant une architecture d’empilement bien
precise necessite 1'utilisation de techniques telles que le masquage mecanique ou la photolitho-
gravure. Enfin, méme si les matériaux utilisés dans les micro-accumulateurs au lithium sont en
general les mémes que ceux utilises dans les accumulateurs au lithium classiques, le mode
d’¢laboration, et notamment la pulvérisation cathodique, permet de realiser des films minces de
composition et/ou de structure inaccessible par les voies de synthese classique des materiaux
massifs. Il est a noter que la croissance de ces couches minces a lieu hors équilibre thermodyna-
mique et conduit généralement a des proprictes structurales (fortes orientations preferentielles)
et morphologiques particulicres. Les proprictes ¢lectrochimiques peuvent donc étre sensible-

ment différentes en films minces.

Un autre caractere specifique de ces systemes est I'utilisation d’un ¢lectrolyte solide inor-
ganique genéralement vitreux permettant la realisation d’un systeme monolithique. Sa faible
conductivité ionique (~10° S.cm™, environ 1000 fois plus faible que celle des électrolytes li-
quides) est en grande partie compensée par son ¢paisseur (~1 um). Il permet le stockage de
I’énergie sur une tres longue durée grace a sa faible auto-decharge resultant de sa tres faible
conductivité électronique (107 — 10" S.em™). De plus, la réactivité de cet électrolyte solide
vis-a-vis des ¢électrodes étant quasi-inexistante, un nombre de cycles ¢électrochimiques tres im-
portant peut étre réalisé, ceci avec d’excellents rendements faradiques'. Par ailleurs, un tel élec-
trolyte rend possible I'utilisation d’une ¢lectrode négative en lithium metallique. En effet, alors
que cette utilisation a ¢te abandonnée dans les accumulateurs conventionnels du fait de sa rede-
position sous forme dendritique lors des differentes recharges (risques de court-circuit),
I'utilisation d’un ¢lectrolyte solide ¢évite totalement la formation de ces dendrites. Du cote de
I’électrode positive, tout matériau utilise dans un accumulateur au lithium conventionnel est
potenticllement utilisable dans une microbatterie et nous en discuterons plus en détails dans la
partie 2.3.2. Dans le cas des microbatteries, il n’existe pas de réelle nécessité d’avoir un mate-

riau d’¢lectrode positive fonctionnant a potentiel ¢leve. La plupart des applications visées re-

! Le rendement faradique est exprimé & partir du rapport de la capacité de charge Q sur la capacité de décharge

Qo.
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quiert au contraire une tension d’alimentation ne depassant pas 3 V. L’utilisation d’un materiau
a relativement haut potentiel (> 4 V/Li'/Li) ne se justific généralement que lors du remplace-
ment du lithium metal par un autre matériau d’electrode négative pour conserver une difféerence

de potentiel suffisante.

2.2. (Criteres de performances des microbatteries au lithium

Les performances des microbatteries peuvent étre évaluces selon divers criteres :

- la capacité surfacique (nAh.cm™) ou volumique (pAh.cm™.pm™)
- le potentiel de fonctionnement

- la cyclabilite

- la durée de vie calendaire

- l'auto-décharge

- la tenue en temperature

- le courant maximal applicable (impédance du systeme)

La capacite de la microbatterie reste le critere le plus important et dépend des proprictes
intrinseques des materiaux d’¢lectrode. Contrairement aux accumulateurs conventionnels pour
lesquels la capacité est rapportee a la masse du systeme, cette derniere est genéralement rappor-
tee a la surface des microbatteries, la masse de la partie active restant tres faible devant la masse
totale avec substrat et encapsulation. A I'heure actuelle, les capacités habituellement obtenues
sont de ’ordre de 100 a 200 uAh.cm™ [2]. Le lithium ayant une capacite volumique assez ¢levee
(cgale a 203 uAh.cm”.um™), ce sont les matériaux d’électrode positive utilises qui limitent les
capacites surfaciques des microbatteries completes. Il est donc necessaire d’augmenter significa-
tivement la capacite surfacique de I’¢lectrode positive si nous souhaitons ameéliorer la capacite
surfacique d’une microbatterie complete. Afin de satisfaire cet objectif, plusieurs voies de re-

cherche peuvent étre proposées:

- La premicere consiste a employer des couches minces d’¢lectrode positive plus épaisses.
L’ ¢paisseur du materiau actif est toutefois limitee a quelques micrometres pour des rai-
sons de diffusion (des ¢lectrons et des ions).

- Une autre solution envisagee est I’empilement de microbatteries 2D ou la conception de
microbatteries 3D [4, 5] dans le but d’augmenter le rapport surface sur volume des ¢lec-

trodes grace a des architectures 3D bien speécifiques (figure 1-5).
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- Une troisieme possibilite consiste a remplacer les matériaux d’insertion par des mate-
. . ! . . . . A . . ! .
riaux qui reagissent avec le lithium suivant un mécanisme de conversion. Ces matériaux

de conversion restent jusqu’a présent peu etudies sous forme de couche mince.

Cathode

Electrolyte

Cathode

Anode

Electrolyte

Figure 1-5 : Exemples d’architecture 3D pour micro-accumulateurs [4]: (a) plots d’¢lectrodes négative et positive
interdigités séparés par un électrolyte, (b) plaques interdigitées, (c) arrangement concentrique de plots
d’¢lectrode négative recouverts par un électrolyte séparés par le matériau d’¢électrode positive.

D’excellentes performances en termes de cyclabilite ont ¢té rapportées avec plus de
10 000 cycles realises pour des microbatteries [2]. Outre les proprictés intrinseques des mate-
riaux actifs (diffusion des ions lithium et/ou des électrons), la nature des interfaces entre les
¢lectrodes et I’¢lectrolyte influe ¢galement sur le courant maximal qui peut étre applique aux
bornes de la microbatterie. En general, la densite de courant appliquée est de 'ordre de 10 a
100 pA.cm™ lors d’un processus de charge ou de décharge normal avec des pics de courant qui
peuvent atteindre quelques mA pendant plusieurs secondes. La densité de courant maximale est
¢galement imposee par la faible conductivité ionique de I’¢lectrolyte. A faible courant (moins de
10 pA.cm™), la capacité mesurée renseigne sur la capacité intrinseque des matériaux actifs, alors
qu’a plus fort courant, les effets de polarisation la reduisent. Enfin, le potentiel de fonctionne-
ment est principalement détermine par le choix de combinaison des matériaux d’¢lectrode posi-

tive et negative comme pour les accumulateurs conventionnels.
2.3. Les matériaux utilisés dans les microbatteries au lithium

2.3.1. Les matériaux d’¢lectrode négative

Dans les microbatteries au lithium, I’¢lectrode negative la plus repandue est le lithium me-
tallique. Ce materiau presente I’avantage de pouvoir étre aisement dépose par évaporation

thermique (cette technique de depot differe de celle des autres couches de I’empilement, ce qui
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¢tre un handicap au niveau industriel) et d’étre par definition un conducteur metallique. Le li-
thium metallique est particulicrement intéressant en tant qu’¢lectrode negative de part son fort
pouvoir réducteur (E° = -3 V/ENH) permettant son association avec une large gamme de mate-
riaux d’¢lectrode positive (dans I’¢tat oxyde ou reduit) et I’obtention de cellules couvrant une
vaste fenétre de tension de fonctionnement (1,5 V - 4,5 V). Sa capacité volumique theorique,
¢gale a 203 pAh.cm™. pm! (capacité massique theorique de 3828 mAh.g’l), est generalement 2 a
3 fois superieure a celle de la plupart des materiaux d’electrode positive utilises. En association
avec certains ¢lectrolytes solides, ce materiau offre une excellente cyclabilite, depassant plu-
sieurs milliers de cycle. Cependant, sa forte reactivite vis-a-vis de I'air et de ’humidite implique
certaines contraintes comme la manipulation sous atmosphere inerte (Ar) et I’encapsulation du
micro-accumulateur pour le proteger de I’environnement exterieur. D’autre part, le lithium
présente un point de fusion relativement bas (181°C), ce qui le rend peu compatible avec le
traitement thermique (un passage a 260°C est imposé) nécessaire au procédé de connectique par

brasure a refusion (solder-reflow) utilis¢ en micro¢lectronique.

De ce fait, des matériaux alternatifs au lithium sont donc actuellement a I’étude, condui-
sant a une technologie de type lithium-ion. Un bon matériau d’¢lectrode negative doit verifier

certains criteres, a savoir :

- Une capacite volumique ¢levee ;

- Une bonne stabilite chimique vis-a-vis de I’¢lectrolyte ;

- Un potentiel d’insertion et de désinsertion des ions lithium relativement bas (typique-
ment < 1 V/Li"/Li) ;

- Une bonne conductivite ¢lectronique et ionique ;

- Une bonne cyclabilité ;

- Une température de fusion > 300°C.

Dans les accumulateurs conventionnels, les carbones de type graphique ou coke sont les
matériaux d’¢lectrode néegative les plus utilises, ce qui n’est pas le cas dans les microbatteries, en
raison de la difficulté associ¢e a leur préparation sous forme de couches minces. Les tapis de
nanotubes de carbones multi-parois (MWNT : Multi Walls Nano Tube), réalises par CVD, sont

¢galement etudies [6] mais ne semblent pas adaptes au depot d’un electrolyte solide.
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Differents oxydes ont ete envisagés comme matériaux d’électrode négative parmi lesquels
figurent les oxydes de titane, les vanadates de type LiMVO,, et les oxydes a base d’¢tain. Le
tableau 1-1 regroupe des résultats de la litterature obtenus pour certains de ces oxydes elabores

sous forme de couche mince.

Matériau (couche mince) Li,Ti.0,,[7, 8] Li, ,NiVO,[9] $n0, [10]
¢laboration Meéthode sol-gel, recuit Pulverisation cathodique
a 600-700°C

Performances ¢électro- Capacite proche de la Capacite stable apres Capacite de 500 mAh.g'1

chimiques valeur théorique 3 cycles et ¢gale a qui chute drastiquement
(175 mAh.g") et stable 1000 mAh.g" apres 130 cycles (micro-
sur 40 cycles cracks, décohésion)
Inconvénient principal Potentiel moyen d’insertion du lithium ¢leve perte de capacite allant
(~1,5V) de 200 a 700 mAh.g"

entre 17 et 2°™ cycle [11]

Tableau 1-1: Caractéristiques de quelques couches minces d’oxydes envisagées comme matériaux d’électrode
négative pour les microbatteries lithium-ion.

Les ¢lements susceptibles de former des alliages binaires avec le lithium a tempeérature
ambiante tels que Al, Si, Ge, Sb, Sn ont ¢te envisages et apparaissent tres prometteurs. Ces ma-
teriaux d’¢lectrode négative, a base d’alliages binaires Li,M, retiennent une attention particu-
liere grace a leur capacite specifique theorique largement supérieure a celle du carbone
(372 mAh.g " pour LiCy) allant de 660 mAh.g'1 pour Li;Sb a 3579 mAh.g”" pour Li;;Si, en pas-
sant par 990 mAh.g"' pour LiAl et Li, ,Sn et 1624 mAh.g"' pour Li;sGe, [12]. De plus, leur po-
tentiel de fonctionnement est souvent situé autour de 0,4-0,5 V vs Li*/Li, ce qui constitue un
avantage indéniable pour une utilisation en tant qu’¢lectrode négative. Cependant, la formation
d’alliages Li,M caractérises par un taux x de lithium ¢leve implique des variations volumiques
importantes entre |’¢tat initial et I’¢tat lithie, pouvant atteindre 300%. Ces importantes varia-
tions volumiques engendrent des contraintes mécaniques repétées au cours des cycles
d’insertion/deésinsertion du lithium. Ceci conduit a une deétérioration du matériau d’¢lectrode
[13, 14] et limite donc fortement la tenue en cyclage de ce type d’¢lectrode negative, tout parti-
culicrement lorsque le cyclage est realise avec un ¢lectrolyte liquide [15]. Le comportement
¢lectrochimique de films minces de Si s’est avérée bien meilleur pour un cyclage avec un électro-
lyte solide. Des resultats récents ont été obtenus par Phan et al. [16] sur des couches minces de
Si cyclées a partir de cellules tout solide Li/LiPONB/Si (100 nm) montrant une excellente te-

nue en cyclage avec une capacité de ~40 pAh.cm™ sur plus de 1500 cycles réalises entre 0,05 et
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1 V vs Li'/Li a une densité de courant de 100 uA.cm™. Enfin, des matériaux a base de silicium
et d’¢tain, nommes oxynitrures de silicium et d’¢tain (SiTON), ont ¢té envisages et leur utilisa-
tion en tant qu’¢lectrode negative a ete brevetee par Bates et al. [17]. Un point important con-
cerne la possibilite de traiter thermiquement (recuit de 10 min a 250°C sous air) I’empilement
SiTON/LiPON/LiCoO, sans préjudice [18], ce qui le rendrait compatible avec un processus de

« solder-reflow ».

Des microbatteries dites « Li-free », c’est-a-dire sans lithium metallique, peuvent aussi
ctre envisagees. Neudecker et al. [19] ont propose un empilement de type Cu/LiPON/LiCoO,
dans lequel I¢lectrode de lithium metallique est generée électrochimiquement in-situ sur le col-
lecteur de courant en cuivre a partir des ions lithium extraits de I’¢lectrode positive LiCoO, lors
de la premicre charge. Cette configuration a I’avantage de rendre la microbatterie compatible
avec le processus de « solder-reflow » du fait de I’absence de lithium metallique a I’¢tat initial.
Neéanmoins, des problemes apparaissent a cause d’un dépot de lithium inhomogene et non-
continu a I'interface Cu/LiPON et de la diffusion de celui-ci a travers les joints de grains de
I’¢lectrode negative-collectrice de courant. Une configuration « Li-free » encore plus surpre-
nante a ¢te reportee par Liu et al. [20] avec un empilement SS(inox :Stainless Steel)/ LIPON/Ag.
Ce systeme utilise uniquement les ions lithium de I’¢lectrolyte pour former I’¢lectrode négative
et positive in-situ et a permis la realisation de plus 450 cycles electrochimiques entre 4,0 et

0,5 V a une densité de courant de 30 uA.cm™.

2.3.2. Les matériaux d’¢électrode positive

Le materiau d’¢lectrode positive doit respecter un certain nombre de criteres [21], a sa-

VOIr :

- Une bonne conductivite ionique permettant une bonne diffusion des ions Li* de la sur-
face vers le coeur du matériau ;

- Une bonne conductivite electronique ;

- Une capacite volumique ¢levee ;

- Un potentiel standard suffisamment ¢leve par rapport a celui de I’¢lectrode négative
permettant I’obtention d’une différence de potentiel adaptee a I’application envisagee ;

- Une bonne stabilite chimique vis-a-vis de I’¢lectrolyte ;

- Une bonne réversibilité de la réaction d’insertion.
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Tout materiau d’¢lectrode positive utilise dans un accumulateur au lithium conventionnel
est potentiellement envisageable. Cependant, certaines specificites des micro-accumulateurs,
relatives a I’¢laboration sous forme de couche mince, a la possibilite d’utiliser le lithium metal-
lique en tant qu’¢lectrode négative, et aux tensions d’alimentation inferieures a 3 V requises
pour un certain nombre d’applications, peut conduire a un choix de matériaux differents. Ainsi,
les principaux matériaux utilises en tant qu’¢lectrode positive dans les microbatteries sont :
V,0s, TiO.S,, LiCoO,, LiMn,0, ... .

vz

Les premieres microbatteries ont ete developpées en 1983 par Kanehori et al. [22] qui
avaient choisi d’utiliser une électrode positive de TiS,, elaboree par CVD. A partir de
I’empilement de type Li/Lis (Siy Py 4O,/ TiS,, une capacité de 150 pAh.cm™ (80% de la valeur
theorique) a ¢te obtenue pour une couche mince de TiS, de 3,7 um d’épaisseur cyclée sous une
densité de courant de 3 pA.cm™ entre 2,5 et 1,5 V. Les courbes de decharge/ charge observees
par ces auteurs sont similaires a celles obtenues pour une ¢lectrode de TiS, cyclée avec un élec-
trolyte liquide. La perte de capacité ¢tait de I’ordre de 10% apres 200 cycles pour un film mince
de TiS, de 1 um d’¢paisseur lorsqu’une profondeur de decharge de 75% et une densite de cou-
rant de 6 pA.cm” sont appliquées. Bates et al. [23] ont ¢galement envisageé ce composé en tant
qu’électrode positive pour leur systeme tout solide constitu¢ d’une ¢lectrode negative de li-
thium et d’un ¢lectrolyte LiPON. Leurs valeurs de capacit¢ volumique, densite d’energie et
¢nergie specifique pour la gamme de potentiel de fonctionnement [2,45-1,8 V] sont reportees
dans le tableau 1-2. Plusieurs ¢tudes portent également sur le TiO,S, amorphe, celui-ci pouvant
¢tre dépose sur tout type de substrat a temperature ambiante. Par pulvérisation cathodique
d’une cible de TiS, ou d’une cible TiS,/TiS;, un oxysulfure de titane TiO,S, (avec y+z ~2 a 3)
est systématiquement obtenu, sa composition exacte dépendant des conditions de preparation
[24, 25]. L’oxygene, toujours present, provient d’une part de la poudre commerciale utilisee
pour la preparation de la cible et de traces résiduelles d’eau dans la chambre de pulvérisation
(méme avec un bon vide initial). La présence d’oxygene dans ces couches minces est a I’origine
de leur faible cristallinite. Cette couche, nommee TiOS, peut ¢galement étre ¢laboree par pul-
vérisation cathodique reactive en partant d’une cible de titane sous atmosphere d’argon et de
sulfure de dihydrogene (H,S) [26]. Une ¢tude des proprictés electrochimiques des couches
minces TiOS a revelé que les couches de type TiX; (X=O++S) presentaient de meilleures per-
formances que les couches de type TiX,, grace a la présence d’une plus grande proportion de

paires disulfures S,” qui participent aux processus électrochimique [27, 28]. Intégrées dans un
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systeme tout solide de type Li/LiPONB/TiOS [3], I'¢lectrode positive TiO¢S; ¢ de 1,3 um
présente une capacite volumique ¢levée égale a 90 puAh.cm?.um™, pour un cyclage entre 1,0 et
3,0 V (densité de courant j= 100 pA.cm?). De plus, le comportement électrochimique de la
cellule est stable sur un grand nombre de cycle (500 cycles) avec une perte de capacite ¢gale a

-0,02 % par cycle.

Lorsque des tensions d’alimentation superieures a 3 V sont recherchées, il est necessaire
d’employer des oxydes comme ¢lectrode positive tels que LiCoO,, LiMn,0, et LiFePO,. Ces
matériaux d’électrode presentent ’avantage d’étre des oxydes lithies sous leurs formes reduites
ce qui permet d’envisager la realisation de micro-accumulateurs Li-ion, configuration necessaire
pour que ces derniers soient compatibles avec le processus de « Solder Reflow » utilise en mi-
croclectronique. Le materiau LiCoO), est le compose le plus largement utilis¢ dans les accumula-
teurs conventionnels. Sa capacité volumique théorique (65 pAh.cm™.um™) reste inférieure a
celle du matériau TiOS, mais la réalisation de couches minces épaisses de LiCoO, (jusqu’a
17 um) permet tout de méme I’obtention de fortes capacités surfaciques [29]. La capacité volu-
mique et la gamme de potentiel de fonctionnement des matériaux LiCoO, [30, 31] et LiMn,O,
[23, 32, 33] cycles en systeme tout solide ont été reportées par Bates et al. en utilisant un empi-
lement de type Li/LiPON/Cathode (tableau 1-2). Peu de travaux concernent des films minces
de LiFePO, ¢labores par pulverisation cathodique. Zhu et al. [34] ont reporte 'effet de la tem-
pérature du substrat (25, 300, 400 et 500°C) imposée pendant le dépot de couches minces de
LiFePO, par pulverisation cathodique (~400 nm d’épaisseur) sur la structure, la morphologie et
les propriétés électrochimiques. La température optimale de 400°C a permis I’obtention de
couches minces présentant un processus d’insertion et de désinsertion réversible et délivrant une
capacité volumique stable de 'ordre de 54 pAh.cm™.um™' sur 50 cycles effectues entre 3,0 et
4,3 V (densité de courant j= 10 uA.cm?). Finalement, les bonnes performances électrochi-
miques de ces trois oxydes (LiCoO,, LiMn,0O, et LiFePO,) ¢tant relices a leur cristallinite, il est
important d’effectuer un recuit entre 400 et 700 °C apres dépot ou de chauffer le substrat au

cours du deépét (T,,,=400 °C pour LiFePO, [34] et LiCoO, [35]). Ceci restreint le choix quant a

opt
la nature du substrat et exclut par exemple tout substrat polymere flexible. Ceci implique éga-
lement la realisation d’une ¢lectrode négative ne nécessitant pas de recuit par la suite, car dans
ce cas c’est tout I’empilement qu’il faudrait porter a haute température, avec le risque de cris-

tallisation de I’¢lectrolyte et de réactions entre les différentes couches. Une alternative a ces

traitements thermiques a été proposée récemment par Hwange et al. [36] qui ont envisage
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d’intercaler une couche d’oxyde ITO (Indium-Tin Oxide, c.a.d. un oxyde d’etain et d’indium)
entre la couche mince active de LiMn,O, et le collecteur de courant. Ainsi, la couche mince de
LiMn,O, deposée sur I’empilement ITO/Pt/Al est bien cristallisee pour des températures rela-
tivement plus basses (£300°C). De plus, I’empilement LiMn,0,/ITO/Pt/Al non-recuit pre-
sente des performances ¢lectrochimiques superieures a celles de I’empilement LiMn,O,/Pt/Al

recuit a 500°C sur les 20 cycles realises.

LiCoO, LiMn,O, V,0. TiS,
(cristallise) (cristallise)
Capacite 62 40 123 75
(uAh.cm”. um™) [4,2-3,5] [4,2-3,9 V] [3,6-1,5 V] [2,45-1,8 V]
Densite d’¢énergie 400 420 700 500
(Wh/1)
Energie specifique 200 190 444 250
(Wh/kg)

Tableau 1-2 : Caractéristiques électrochimiques des principaux matériaux d’électrode positive utilisés dans une
microbatterie au lithium. Ces résultats ont été obtenus par Bates et al. [23, 30] au cours du cyclage d’un empile-
ment de type Li/LiPON(1 pm)/Cathode (1 pm) sous une densité de courant limitée & ~100 pA.cm™.

Le matériau V,Oj suscite un grand interet sous forme de couche mince car il ne necessite
pas de traitement thermique et possede une capacité spécifique théorique ¢levee, supérieure a
400 mAh.g’] dans la gamme de potentiel de fonctionnement [3,6-1,5 V], correspondant a
Iinsertion de 3 ions Li" par groupement formulaire [33]: 3 Li + V,05 = Li;V,O; (voir tableau
1-2 pour toutes les caractéristiques). Ce nombre d’ions Li* échangés est donc largement supé-
rieur au nombre d’ions Li" mis en jeu dans les réactions ¢lectrochimiques du matériau LiCoO,
(0,5 Li échangés par groupement formulaire, soit une capacité specifique theorique égale a
137 mAh.g") et du matériau TiS, (1 Li échangé par groupement formulaire, soit une capacité
spécifique théorique de 239 mAh.g™"). Cependant, Bates et al. [32] évoque la faible diffusion des
ions Li" au sein de ce matériau V,Oj qui limiterait les densités de courant utilisables en pratique
a ~50 pA.cm” (cette valeur dépend aussi de I’épaisseur du film). Plusieurs études portent sur
des couches minces cristallisces et amorphes de V,0; preparees par pulvérisation cathodique
sous plasma d’argon et d’oxygene, ces dernicres presentant une meilleure tenue en cyclage que
les couches minces cristallisces grace a une meilleure reversibilite des processus d’oxydo-
reduction [37-40]. Cependant la capacite specifique obtenue pour ces films minces amorphes et
denses est inferieure a la capacitée theorique et egale a ~220 mAh.g'l sur 50 cycles effectués
entre 1,5 et 3,7 V a une densité de courant de 15 pA.cm™ [40]. L’amélioration des perfor-

mances ¢lectrochimiques de ces films minces est possible en incorporant un ¢léement conducteur
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M (M= Ag, Cu, Fe, ...) au sein du materiau. Zhang et al. ont recemment teste I’effet de ce do-
page en utilisant un systeme tout solide V,0;/LiPON/LiCoO, [41]. Ces auteurs obtiennent une
meilleure capacite et une tenue en cyclage satisfaisante (30 cycles effectués) a partir d’une ¢lec-
trode Cu,V,0; comparée a I’¢lectrode non-dopée. Par ailleurs, Gies et al. [42] ont ¢galement
montre que I'argent (¢léement dopant) intervenait dans les processus d’oxydo-réduction de la
couche mince Agy ,V,0O;5 induisant une capacité supérieure par rapport a la couche mince non-
dopée. Enfin, des etudes portent sur la realisation d’electrodes lithices Li,V,0; pouvant étre
utilisces dans une microbatterie Li-ion. Navone et al. [43] ont obtenu une capacité surfacique
stable, egale a 50 uAh.cm?, pour leur systeme tout solide Li,;V,0O; (1 um)/LiPON
(1,4 um)/Li (3,5 pm), initialement constitu¢ de I'¢lectrode lithice Li, ;V,05 de 1 um

d’épaisseur, cycle a une densite de courant de 10 uA.cm” entre 3,8 et 2,15 V.

2.3.3. Les matériaux d’électrolyte solide

Le role de I'¢lectrolyte est d’assurer a la fois le transport des ions lithium et I’isolation
¢lectronique entre les deux ¢lectrodes. Ainsi, un bon matériau d’¢lectrolyte pour microbatteries

doit satisfaire les critéres suivants :

- une conductivite ionique ¢levée a température ambiante, une conductivite ¢lectronique
faible (~10"* - 10" S.cm™), et une énergie d’activation faible afin d’assurer le transport
ionique méme a basse temperature et limiter les phénomenes d’auto-decharge ;

- une compatibilité chimique avec les materiaux d’¢electrodes ;

- une large fenétre de stabilite ¢lectrochimique afin d’éviter d’eventuelles reactions de
I’électrolyte aux interfaces lors de I'utilisation de la microbatterie ;

- une bonne stabilit¢ thermique permettant le passage au « solder-reflow » et I'utilisation
de la microbatterie dans une large gamme de temperature ;

- une bonne aptitude a étre dépose par pulverisation cathodique, la methode la plus utili-

s¢e au niveau industriel. Cela implique donc de pouvoir former une cible par pressage.

De maniere genérale, I'utilisation d’un électrolyte solide est benefique du fait de sa faible
reactivite vis-a-vis des materiaux d’¢lectrode, de sa stabilite chimique, ¢lectrochimique et ther-
mique, de sa resistance mécanique et de la conduction des seuls ions Li*. Parmi les nombreux
matériaux d’electrolyte solide ¢tudies, les verres conducteurs ioniques présentent I’avantage de

pouvoir étre deposes par pulverisation cathodique et d’avoir une conductivite ionique isotrope.
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Les électrolytes solides sous forme de couches minces utilises dans les microbatteries deri-

vent des verres massifs. La composition de ces materiaux comprend [44]:

- un formateur du réseau vitreux (B,0O;, SiO,, P,O,, ...)
- un modificateur (Li,O ou Li,S)

- et parfois un sel dopant (Lil, Li,SO,, ...) permettant d’ameliorer la conductivite ionique

La conductivite ionique d’un verre est lice a la concentration et a la mobilite des porteurs
de charge mobiles. La majorite des ¢lectrolytes utilises dans les microbatteries sont des verres
conducteurs ioniques a base d’oxydes ou de sulfures prépares par pulvérisation cathodique, ces
materiaux possedant des conductivités ioniques de I’ordre de 10%310° S.ecm™. Le méme com-
portement a ¢té observe pour les matériaux massifs et les couches minces : les verres soufres
presentent les meilleures conductivités ioniques, le soufre etant plus polarisable que I’oxygene.
A titre d’exemple, citons le systeme B,S;-Li,S-Lil avec une conductivite ionique de I'ordre de
107 S.em™ 4 25°C [45, 46]. Cependant, les couches minces de sulfures sont trés réactives vis-a-
vis de ’humidite et de Iair, ce qui rend leur utilisation difficile d’un point de vue industriel. Le
tableau 1-3 regroupe quelques exemples d’¢lectrolytes, prépares sous forme de couche mince,

utilisables dans des microbatteries au lithium.

Electrolyte Oij (S,cm’l), Ea (eV) Procédé d’élaboration Réf.
a25°C
LiPON de 3.10° 0,56 Pulverisation cathodique d’une cible [47]
composition de Li;,PO, sous plasma d’azote
Li3,25PO3,00N1,00
Li; ,,BO, 53Ny 5, 2,3.10° 0,49 Pulverisation cathodique d’une cible [48]

de composition 3Li,0-B,0; sous
plasma d’azote

LiSiPON de 1,24.10° 0,48 Pulverisation cathodique d’une cible [49]
composition de composition 0,6Li,PO,-
Li, oSij 5P, 0O, (N 5 0,4Li,SiO;sous plasma d’azote
LiSON de 2.10° 0,47 Pulverisation cathodique d’une cible [50]
composition de Li,SO, (dopant) sous plasma
Lip 19S0,25O0,35No,09 d’azote
Verres 2.10° - Pulveérisation cathodique d’une cible [51]
d’oxysulfures 6Lil-4Li,PO,-P,S;

Tableau 1-3 : Propriétés des principaux verres conducteurs ioniques du lithium étudiés comme électrolyte solide
pour les microbatteries au lithium.

Le materiau d’¢lectrolyte solide le plus répandu actuellement dans les microbatteries est le
LiPON, prépare par pulvérisation cathodique. Ce matériau a été préparée pour la premiere fois

par Bates et al. [52] sous forme de couches minces dans les annees 1990. Ces auteurs se sont
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bases sur des travaux menes sur des verres massifs qui révelaient une amelioration de la conduc-
tivite ionique lorsque de I’azote est incorpore dans le réseau vitreux. Ainsi, les couches minces
de LiPON (Li,PO,N,, typiquement x = 2,1 a44;y=1,3a45ectz=0al,4)sont preparces
par pulverisation cathodique a partir d’une cible de Li;PO, sous un plasma d’azote. Ces couches
minces présentent une bonne stabilite ¢lectrochimique, leur décomposition ayant lieu au-dela de
5V s Li'/Li [23]. 1l est important de noter que leur composition chimique ainsi que leurs pro-
prictes electriques sont intimement lices aux conditions de dépot [53]. Pour un matériau LiPON
de formule chimique Li, yPO; ;N 44, une conductivite ionique de 3,3.10° S.cm™ a été mesurée a
temperature ambiante (et E,;=0,54 eV), ce qui est largement supérieur a la conductivite ionique
de Li, ,PO;, cgale a 7.10% S.em™ (E,=0,68 eV) [54]. Une étude récente de I'influence de la
composition chimique et de la structure locale sur les proprictes ¢lectriques du LiPON a ete
men¢e par Fleutot et al. [47] pour une gamme de composition Li,PO,N, allant de 3,25 a 4,43
pour x, 3,00 a 4,35 pour y, et 0,00 a 1,00 pour z. Ces auteurs ont démontré qu’il existait une
relation lineaire entre la quantité d’azote présente au sein du matériau et ses performances ¢lec-
triques, I’amelioration des performances du matériau apres nitruration (0, augmente et E, dimi-
nue) ayant ¢té expliquee par une augmentation de la mobilité des ions lithium au sein de la ma-
trice vitreuse. Enfin, une modification de I’¢lectrolyte LiPON en LiPONB via I'incorporation de
I’¢lement bore améliore la stabilite globale de la couche tout en préservant les proprictes ¢elec-

trochimiques [55].

2.4. Les applications potentielles
Le developpement important des micro-accumulateurs est aujourd’hui directement li¢ a
I’évolution technologique des systemes ¢lectroniques. En effet, les criteres d’encombrement et
de poids deviennent prépondérants pour de nombreuses applications. A I'heure actuelle, les

principales applications visées pour les micro-accumulateurs sont décrites ci-dessous.

e L’utilisation comme source d’énergie de secours

De nombreuses applications nécessitent une source d’énergie de secours qui permet
d’alimenter des systemes de stockage de donne¢es comme la mémoire SRAM (Static Random Ac-
cess Memory) ou encore d’assurer le fonctionnement de ’horloge a temps reel (RTC pour Real
Time Clocking) comme pour les telephones portables lors de la coupure du systeme géneral
d’alimentation. Actuellement, ces composants qui requicrent de tres faibles courants (de I’ordre

de quelques centaines de nA) sont alimentés par des piles-bouton surdimensionnées en termes
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de capacite et d’épaisseur (> 1 mm) pour une intégration optimale. Le gain de place ¢tant un
enjeu primordial dans la miniaturisation des systemes, les microbatteries pourraient a terme
remplacer ces piles-bouton et étre intégrées comme un composant classique a un microcircuit
1A . \ o . b . . . . 7 .

¢lectronique, a condition qu’elles soient compatibles avec le traitement thermique nécessaire au
processus de brasage habituellement utilise, nommeé « solder-reflow » (nécessite un passage a

260°C pendant quelques secondes).

¢ L’alimentation des étiquettes intelligentes

L’identification par onde radio (RFID : Radio Frequency IDentification) n’est pas une nou-
velle technologie et existe depuis longtemps. Les etiquettes RFID se trouvent dans les badges de
controle d’acces, les cles de voiture, des chaines logistiques et de production, ... . Ces eti-
quettes ¢lectroniques reagissent aux ondes radio émises par le lecteur et transmettent ainsi des

informations a distance. Différentes Catégories d’étiquettes RFID existent :

- tag passif : retourne un identifiant unique

- tag « read-write » : retourne un identifiant qui peut étre re-inscrit par le lecteur

- tag intelligent : dialogue complet entre lecteur et etiquette avec variete d’echange de
données.

Pour ces derniers systemes (tags intelligents), une source d’energie embarquée est néces-
saire afin de mesurer et sauvegarder des données sur la vie d’un composant (suivi de tempeéra-
ture pour la tragabilite de la chaine du froid par exemple, mesure de chocs ...). Par ailleurs, la
transmission des donn¢es est fondamentale pour I'usage de ces produits. Une source d’¢nergie
embarquee doit permettre d’augmenter significativement les distances de transmission actuel-
lement de I'ordre de 50 cm (dans la version la plus courante) pour les porter jusqu’au metre.
Les microbatteries pourraient alimenter ces etiquettes RFID dont le marché va augmenter dans
les prochaines années, mais pour cela elles devront répondre a un cahier des charges strict, no-

tamment en termes de cofit.

¢ L’alimentation de microcapteurs autonomes

Les experts prevoient une forte augmentation du marche des réseaux de capteurs sans fil
dans les prochaines années, ces capteurs autonomes faisant partie des dix technologies qui vont
avoir un impact fort sur le fonctionnement de nos sociétés. Le concept de ces microcapteurs
sans fil implique la présence, dans un petit volume, d’un capteur, d’un microprocesseur, d’une

source d’¢nergie et d’un systeme de transmission de données. L’énergie chargee dans une mi-
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crobatterie apparaissant geneéralement trop limitee, le scénario le plus couramment envisage
consiste a combiner une batterie avec un systeme de récupération de I’¢énergie. Ce dernier peut
¢tre base sur la récupération d’énergie photovoltaique, mécanique (vibration, via des matériaux
piezoclectrique), ou thermique (gradient de temperature via Ieffet Seebeck). Neanmoins, en
raison de leur faible volume, de leur faible auto-décharge, de leur durce de vie et de leur ren-
dement énergetique éleves, les microbatteries pourraient stocker 1’énergie récupérce. Le do-
maine medical est ¢galement particuliecrement demandeur de sources d’énergie embarquees
pour alimenter des microsystemes implantes. Les microsystemes peuvent permettre la surveil-
lance et le diagnostic a distance, mais e¢galement de delivrer régulierement des doses medica-

menteuses.

¢ La sécurisation des cartes a puce

Ces dernieres annces, les cartes a puces ont connu un développement tres important et
contiennent generalement des informations sensibles telles que les données bancaires pour les
cartes bleues. Proteger ces donnees est donc devenu un enjeu majeur et I'une des solutions pour
ameliorer la securité de ces cartes a puce est d’utiliser une source d’énergie embarquee, realisce
directement sur le microcircuit ; ceci voue a I’échec toute tentative de déconnexion de cette
derniere. La puissance nécessaire pour ce type d’application reste faible et les microbatteries
peuvent donc ¢étre envisagees, leur présence ne modifiant pas la taille et I’encombrement des

cartes a puce actuelle.

2.5. Les principaux acteurs
Quelques socictes s’intéressent aux microbatteries et a leur production a I’échelle indus-
triclle et la commercialisation de certains systemes a debute récemment. Toutes les socictes
(Front Edge Technology, Infinite Power Solutions, Cymbet, ...) se sont inspirces des travaux de

J.B. Bates, mences au « Oak Ridge National Laboratory ».

En France, les principaux acteurs industriels sont des multinationales ou des organismes

publics travaillant en partenariat avec des laboratoires de recherche académiques.

® STMicroelectronics (France/Italie)

Cette multinationale s’investit de plus en plus dans le domaine des microbatteries. Elle a
signé un partenariat avec la soci¢te Front Edge Technologie pour la commercialisation de micro-
batteries Li/LiPON/LiCoO, et prévoit de monter prochainement une unité pilote de produc-

tion de microbatteries. Recemment, le projet de R&D Tours 2015, porte par le site de produc-
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tion de STMicroelectronics en lien avec le CEA et 13 laboratoires du CNRS, a été sélectionné
dans l'appel a projets Nanoclectronique. Ce projet vise I’¢tude et le développement de compo-
sants nouveaux destines a la maitrise avancee de I’énergie dans les dispositifs ¢lectroniques. I
porte en partie sur I'intégration de microbatteries et de circuits de recuperation de I’énergie
dans les composants ¢lectroniques. Les applications potentielles sont tres larges, notamment
dans l'habitat, le domaine medical, les transports et de nombreuses autres applications indus-

trielles.

e CEA-LITEN (France)

Cet organisme public a caractere industriel et commercial développe une ligne pilote en
partenariat avec STMicroelectronics. Il s’intéresse donc a I’ensemble de la chaine de réalisation
de la microbatterie : préparation, caractérisation, et optimisation de couches minces actives ou
couches barricres, conception et realisation des architectures en integrant des techniques de

masquage ou de photolithogravure.

3. Matériaux de conversion

Dans le but d’accéder a de plus grandes capacites surfaciques pour les micro-
accumulateurs et d’¢largir leur champ d’application, le développement de nouveaux materiaux
d’¢lectrodes a forte capacite est nécessaire. C’est dans cette perspective que des materiaux dits
de « conversion » sont actuellement a I’étude sous forme de couche mince et testés électrochi-
miquement en vue d’une utilisation comme ¢lectrode négative ou positive. Il aura fallu attendre
les annees 2000 pour que des matériaux de ce type soient envisages pour des systemes rechar-
geables, suite a I’exploration de certains oxydes de métaux de transition, ¢tudiés en tant que
materiaux d’electrode negative, par Tarascon et al. [56] et Leroux et al. [57]. Avant ces pre-
miers travaux, le mécanisme de conversion ¢tait en effet suppose irréversible a temperature
ambiante. Ces matériaux ¢taient donc utilises dans des systemes non-rechargeables (exemple :

piles commerciales CuO/Li, FeS,/Li).

3.1. Mécanisme de la réaction de conversion
Dans les années 2000, la mise en évidence de la réversibilite ¢lectrochimique surprenante
d’oxydes aussi simples que CoO ou Co;0, a ouvert un nouveau champ d’investigation [56].
Pour ces composes, le mecanisme impliqué differe clairement des processus d’insertion « clas-
siques », comme ’intercalation réversible du lithium ionique dans un réseau hote ou encore la

formation d’alliages avec des particules metalliques. Depuis, cette reaction electrochimique dite
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de conversion ou de deplacement chimique a ete étudice dans de nombreux autres materiaux
binaires M Xy, ou M est un metal de transition tel que Ni, Fe, Cr, Mn, ... et X = O, N, F, S, P
et méme parfois H [58]. La famille des matériaux de conversion est donc tres large et leur reac-

tion avec le lithium peut étre genéralisée par I’¢équation suivante :
M.X, + (b*n) Li <> aM + bLi X
Ou M est le metal de transition, X I’anion et n le degre d’oxydation formel de I’anion.

Contrairement au mécanisme d’intercalation, le mécanisme de conversion induit une dé-
composition profonde de la maticre active en nanoparticules metalliques qui se retrouvent dis-
persces dans une matrice lithice Li, X peu cristallisce ou amorphe (Figure 1-6). Ce meécanisme
presente donc 'avantage de reduire le métal de transition jusqu’a I’etat metallique. Ainsi, le
nombre d’ions lithium échanges par metal de transition est souvent supérieur ou egal a 2 du fait
du degre d’oxydation formel des métaux de transition initialement presents dans les composes
binaires M X, ce qui conduit a des capacités massiques et volumiques nettement supérieures a

celles obtenues avec les matériaux d’intercalation.

Insertion

m Discharge
—
(@) (B (®) (B
(9999998 8)
SR

MX,

/6

MX,

Conversion

30-50 A

Figure 1-6 : comparaison du mécanisme d’intercalation du lithium (ligne du haut) et du mécanisme de conversion

(ligne du bas) [59].

Des analyses par microscopie ¢lectronique en transmission ont permis d’observer la dispa-
rition de la texture homogene initiale des particules de CoO (0,5-1 um) au profit de la forma-
tion de nanoparticules d’environ 20 A de diamétre [60]. La diffraction ¢lectronique a établi qu’il

s’agissait de cobalt metallique piege dans une matrice quasi-amorphe de Li,O. De plus, il est
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important de noter que la forme des particules initiales est conservée apres la decomposition
totale du materiau actif [60, 61]. La cle de la réversibilite des réactions de conversion semble
¢tre lice d’une part a la genération électrochimique d’un milieu hautement divise [61, 62], cons-
titu¢ de nanoparticules metalliques dont la taille (quelques dizaines d’angstréms de diametre)
engendre une surface développee importante en contact direct avec la phase lithice Li X, ce qui
exacerbe la réactivite des deux phases, et d’autre part a I’agencement de ces phases favorisant ou
non la percolation ¢électronique des particules metalliques au sein de la matrice isolante de Li X
[61]. Au cours de la desinsertion du lithium, les transformations de phase n’induisent pas de
changement morphologique notable, puisque le contour des particules initiales est toujours pre-
serve, tout comme ’allure des nanoparticules [60]. Le matériau d’¢lectrode subit donc un
« formatage » textural important au cours du premier cycle d’insertion/desinsertion du lithium
avec la géneration d’une nanostructure particuliere induite par le mécanisme de conversion.
Au cours des cycles de reduction/oxydation, le caractere nanometrique des particules metal-
liques de Co est maintenu (~4 nm) [63]. Ainsi des resultats prometteurs ont ¢té obtenus par
Poizot et al. [56] pour des ¢lectrodes a base de particules de CoO (2 pum) presentant une excel-
lente tenue en cyclage (100 cycles reportes) a des capacites superieures a 700 mAh. g'l. Certains
auteurs ont cherche a preparer le matériau composite Li, X/M en utilisant des methodes varices
(‘ball milling’ [64], co-pulverisation [65], PLD (ablation laser, ‘Pulsed Laser Deposition’) [66]) afin
d’etudier sa reactivite ¢lectrochimique au cours de la charge d’une demi-batterie. Il s’est avere
que les capacites de charge mesurées ctaient en genéral inferieures et les signatures ¢lectrochi-
miques différentes de celles du matériau d’¢lectrode M X, indiquant un comportement ¢lectro-
chimique quelque peu différent du materiau composite ¢laboré compare a celui génere ¢lectro-

chimiquement, en raison d’un mélange souvent moins « intime » des differentes phases actives.

Poizot et al. [67] ont propose un mécanisme reactionnel en deux étapes afin de decrire la
reaction de conversion par une approche thermodynamique classique, dans le cas des oxydes de
meétaux de transition. Ces auteurs sont partis d’une comparaison entre la réaction de conversion

d’un oxyde (1) et la réaction mise en jeu a I¢lectrode HgO/Hg® (2) en milicu aqueux.
MO, + 2y e + 2y Li" > x M’ +y Li,O (1)
HgO +2e +2H" <> Hg’ + H,0 (2)

La reaction (2) est une reaction classique qui implique I’ion O, ce dernier reagissant im-

. . .1 . 2+
mediatement soit avec les protons du milieu pour former une molécule d’eau, soit avec Hg
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(espece acide) pour former HgO. Plus specifiquement, ce mécanisme peut étre decrit a partir de
deux éetapes, nommees CT et CR. Dans le sens de la réduction, 'etape CT (Charge Transfer) per-
met de réduire I'ion ngJr en Hgo a partir des deux ¢lectrons mis en jeu dans la reduction,
oxygene « O™ » du composé HgO (espece basique) étant capturé par des protons H dans la
reaction acido-basique consecutive (CR) pour former une molecule d’eau. Le comportement des
matériaux de conversion M, O, serait donc analogue a celui de HgO dans le cas ot ils presentent
un caractere basique et ou M ne forme pas d’alliage avec le lithium. Dans la theorie de Lux-
Flood, I’¢chelle de Smith permet de comparer I’acidite/basicite des oxydes en fonction de leur
plus ou moins grande facilité a transferer I’anion O”. Sur cette échelle (tableau 1-4), la cons-
tante a est fixée ¢gale a zero pour H,O (reférence) et devient positive ou négative pour les
oxydes acides ou basiques, respectivement. Plus le parametre a est negatif, plus I’oxyde est ba-
sique. Ainsi, Poizot et al. ont remarque que tous les oxydes qui reagissaient réversiblement avec

le lithium selon une réaction de conversion ¢taient basiques, de méme que la phase Li,O.

Table III. Values of parameter a for binary oxides, relative to
H,0, given by Smith’s scale.*

Compound Parameter a
H,0 0
Li;O =02
TiO, 0.7
MnO —4.8
FeO —34
NiO —-24
CoQ —-38
Cu, O =10
CuO =25

Tableau 1-4 : Valeurs du parametre a pour différents oxydes binaires (H,O étant la référence) dans 1’échelle de
Smith [68].

IIs ont donc propose le mécanisme illustre sur la figure 1-7, sur la base du mécanisme en
deux etapes CT et CR, dans lequel le lithium n’est pas inseré mais agit comme un acide pour pié-

ger et fixer la base « O ».

Finalement, ce modcle souligne I'importance des interfaces et de la diffusion de 1’anion

impliqués dans le mécanisme de conversion.
pliqués dans 1 d

Actuellement, les matériaux de conversion sont principalement ¢tudies a I’¢tat massif

pour une application dans les accumulateurs Li-ion. Pourtant ce mecanisme de reaction original
b \ A . ! . A 4 !/

n’est pas encore completement ¢lucideé et certains obstacles devront étre dépasses avant que leur

utilisation devienne envisageable. Nous allons donc décrire les principales caractéristiques des
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matériaux de conversion du point de vue de leur comportement électrochimique ainsi que les
facteurs limitants. Il est important de preciser que les tests ¢lectrochimiques menes dans les dif-
ferents travaux de la littérature sont principalement effectues a partir de demi-cellules consti-
tuces d’une ¢lectrode negative de lithium metallique et d’un ¢lectrolyte liquide. Le matériau de

conversion joue donc le role d’¢lectrode positive, quelque soit I'utilisation vis¢e par la suite.

a) First discharge

Massive Partial Distribution of
M.O, reduction M"+Li;O
nanoparticles

b) During the cycling

M"+Li,0 M0,
nanoparticles oparticles
CHARGE DISCHARGE
M" nano-
particles Liz0O matrix

9%
NG5
s s »»&?«”{

055550
|
EEEs

S

Figure 1-7 : schéma du mécanisme réactionnel proposé par Poizot et al. [67] pour des oxydes de métaux de tran-
sition MO, reagissant selon une réaction de conversion avec le lithium. (a) Evolution de la texture du matériau

d’électrode au cours de la 17 deécharge avec la formation d’un matériau composite nanostructure M°/Li,0.
(b) Evolution du mateériau au cours des cycles de charge/décharge realisés apres la 17 décharge et illustration
schématique du mécanisme en deux étapes successives, CT (Charge Transfer) puis CR (acido-basic Consecutive Reac-

tion).
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Plusieurs aspects caractérisent le comportement electrochimique des materiaux de conversion et

sont reportes ci-dessous. La figure 1-8 permet d’illustrer tous les aspects detailles dans le texte.

Electrolyte
decomposition

Figure 1-8 : Profile typique d’une courbe tension-composition obtenue au cours du cyclage d’un matériau
d’¢lectrode M X, réagissant selon une réaction de conversion avec le lithium [58]. Les différents processus mis en
jeu au cours du cyclage sont indiqués a proximité des potenticls auxquels ils ont licu et sont détaillés dans le texte
ci-dessous. Les spheres en gris clair, gris foncé, et noir sont associé¢es aux ¢léments X, Li et M respectivement. Le
schéma du mécanisme de stockage interfacial est issu des travaux de Zhukovskii et al. [69].
¢ Lasignature du processus de conversion est un plateau de potentiel bien défini
au cours de la 1°° décharge. La longueur de ce plateau correspond typique-
ment a la quantité d’¢électrons nécessaire a la réduction totale du composé bi-
naire M_X,.
Cependant, le mecanisme ¢lectrochimique, associ¢ a la transformation globale du compo-
s¢ binaire M X en phases M et Li X, peut étre plus complexe et conduire a la formation de
. . ' . . . . 9. . J . . (4
phases ternaires intermediaires Li-M-X (via un processus d’intercalation ou d’insertion ‘clas-
sique’) avant que la conversion ne se produise [70, 71]. Dans d’autres cas, une décomposition
partielle initiale a pu étre observée avec la formation d’un composeé binaire intermédiaire et de
la phase Li X, comme dans le cas de CuO [72] et CuS [73] par exemple. Certains travaux mon-
trent I’existence d’une competition entre un processus initial d’insertion du lithium et de con-

version partielle. Ainsi, pour une ¢lectrode de Co;0, (Figure 1-9), I’¢tape initiale de la reduc-

tion peut conduire a la formation d’une phase Li,Co;0, (chemin 1 : insertion) ou a la formation
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des phases intermediaires CoO et Li,O (chemin 2 : conversion partielle), le chemin emprunte
dépendant essentiellement de la densite de courant appliquée et de la texture initiale du mate-

riau actif (surface specifique, taille des cristallites, ...) [74, 75].

Li,Coy0s 4 (8-x).Li

+xLi
/ (1)
C0304
2
+2Li\i @) + 6Li

3Co0 + LixO

3Co + 4 LizO

Figure 1-9: présentation des deux chemins de réaction en compétition lors de la réduction d’une ¢lectrode Co;0,
[74].

Au final, Iexistence de processus intermeédiaires indique que la conversion directe en par-
ticules metalliques (1-10 nm) a partir du compose binaire initial n’est pas énergetiquement favo-

rable.

e Une polarisation relativement importante est observée entre le potentiel de
charge V_et de décharge V,, a I’origine d’un (trés) mauvais rendement énergé-
tique.

Pour une grande part, les phénomenes qui sont responsables de cette hysterese de poten-
tiel trouvent leur origine dans les aspects cinetiques reli¢s a la mobilite des especes anionique X™
et cationique M"" (transport de masse) pendant les transformations de phases qui se produisent
au cours de la décharge (creation du matériau nanocomposite) et de la charge (regénération de la
phase initiale) [76]. Doe et al. [77] ont propose, sur la base de leurs travaux expérimentaux et
theoriques menés sur le matériau FeF;, que les chemins de réaction empruntes au cours de la
conversion et de la régéneration (‘de-conversion’) pouvaient étre différents et donc conduire a
des potentiels moyens V, 4 et V__ différents. Dans le cas du matériau FeF;, ces chemins de reac-
tion pourraient étre controles par la tres faible diffusion du fer dans la structure, ce qui induirait
la formation de Li [Fe’", Fe’" ]F; avant la réduction totale en LiF et Fe, et de Li; ; Fe F; pen-
dant I’oxydation, avant la régénération de FeF;. Cependant, une contribution thermodynamique
ne doit pas étre exclue, 'hysteérese persistant entre la decharge et la charge méme lorsque la
cellule est relaxce jusqu’a I’equilibre thermodynamique a chaque pas de I'insertion/ désinsertion
du lithium Axg; [78]. En effet, une contribution énergetique non negligeable peut provenir de la

formation d’une grande aire d’interfaces entre les différentes phases générées au cours de la
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conversion/regéneration [58, 78, 79], et ainsi affecter les valeurs de potentiels moyens de de-

charge et de charge.

® Le processus de conversion induit une réorganisation structurale et morpho-
logique massive lors de la premiére insertion du lithium avec la formation de
nanoparticules métalliques (1-10 nm) ou d’un nanomaillage métallique au sein
d’une matrice lithiée de Li X.

Les consequences de ces importantes modifications structurales et morphologiques du ma-
tériau d’électrode au cours de la 19° decharge ont pu étre suivies par la technique d’émission
acoustique dans le cas du materiau de conversion NiSb, [80]. En effet, cette technique permet de
mesurer I’énergie ¢lastique (signal d’émission acoustique) qui est spontanément liberee par le
materiau lors de sa deformation mécanique. Des analyses en microscopie ¢lectronique a balayage
ont montre que le matériau de depart NiSb, était constitue d’agregats de 20-50 um, tandis que
le materiau actif observe apres une décharge complete jusqu’a 0 V vs Li"/Li presentait des cris-
tallites de plus petites dimensions, de 500 nm a 5 um. L’importante variation du signal
d’émission acoustique mesure au cours de la 1ére decharge est donc coherente avec le broyage
¢lectrochimique observe qui transforme les cristallites micromeétriques de NiSb, en un materiau
composite de Li;Sb/Ni de morphologie differente (particules plus petites). Au cours des de-
charges suivantes, I’amplitude de la variation du signal d’¢mission acoustique est bien plus faible

(1°° D : 16000 aJ, 2°™ D : 2000 aJ et 3™ D : 1500 aJ), témoin d’une réorganisation bien

moindre du materiau apres le 17 cycle.

¢ Généralement, ’insertion d’un nombre d’ions lithium supérieur a la valeur
théorique est observé lorsque le potentiel de décharge atteint 0 V vs Li*/Li. La
signature de cette capacité additionnelle est une diminution progressive et
monotone du potentiel qui a lieu en dessous du plateau de potentiel associé a

la réaction de conversion (Figure 1-8).
Cette capacite excedentaire peut avoir deux origines : soit elle provient de la décomposi-
tion de I’electrolyte [63, 81], soit elle provient d’une accumulation de charges interfaciale [82,
83]. La nature chimique de la couche de passivation résultant de la décomposition/réduction de
I¢lectrolyte liquide a la surface de I’électrode a été étudice en utilisant différentes techniques
d’analyse telles que la spectroscopie XPS [84, 85] et la spectrométrie de masse [86, 87]. Pour
une ¢lectrode dechargee en dessous de 1,0 V vs Li*/Li, les particules de matiere active (matériau

de conversion) se recouvrent d’une fine couche de nature inorganique (couche inférieure) [60]
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et d'un gel polymerique majoritairement constitu¢ d’oligomeres PEO (poly(ethylene oxide)) dont
I épaisseur peut atteindre quelques centaines de nanometres [72, 84, 86]. Une certaine quantite
d’électrons et d’ions lithium est donc consommeée dans la réduction du sel et des solvants de
I¢lectrolyte, ce qui contribue a la capacite additionnelle observee. Le second mécanisme propo-
s¢ dans la litterature pour expliquer I’existence de cette capacité excedentaire est base sur un
comportement capacitif qui met en jeu les deux phases, M et Li X, generees au cours de la
reaction de conversion [88, 89]. L’interface entre ces deux phases Li, X/ M° permettrait le stoc-
kage d’ions Li" du c6té du compose lithie tandis que les ¢lectrons seraient localises du cote du

metal, conduisant ainsi formellement a une separation de charge (Figure 1-8).

1 ere

e Concernant l’allure des courbes de charge et de décharge/charge des
cycles suivants, I’évolution du potentiel s’apparente a des plateaux mal définis.
Nous ne retrouvons pas de vrais plateaux, mais plutot une évolution monotone du poten-

tiel, en réponse a une distribution d’états rédox résultant de la nanostructuration du milieu réac-
tionnel. Cette nanostructuration du materiau actif apparait au cours de la premiere conversion

(1 decharge) et elle est maintenue au cours du processus de delithiation (1

charge), des na-
noparticules de compose binaire ¢tant génerces (Figure 1-8 : fin de charge). Les sites de sur-
face/interface (presents en grande proportion dans les matériaux nanostructurées) reagissant a

des ¢nergies legerement différentes par rapport aux phases massives, il en résulte un elargisse-

ment de la gamme de potentiel dans laquelle la reaction de conversion/ régénération se produit.

Malgré une forte reactivite du matériau nano-composite Li,X/M genére ¢lectrochimi-
quement, la capacité specifique mesurée au cours de la 17 charge Q. est, dans la majorite des
cas, inferieure a celle de la decharge Q. Plusieurs causes peuvent étre a I’origine de cette irre-

versibilite observee au 17 cycle (rendement faradique allant de 40% a 80%) :

- laformation de la couche de passivation au cours de la 1 reduction.

- la presence de regions Li,X/M inactives ou déconnectées d’un point de vue ¢lectrique.
La réorganisation structurale et morphologique massive et les changements de volume
(100% pour Cr,03, 80% pour CuO) induits par le processus de conversion peuvent en-

A ). . . .
trainer I’isolation de certaines particules.
- la formation d’un composé binaire dans un ¢tat d’oxydation inférieur comparé au com-

pos¢ initial. Prenons I’exemple d’une ¢lectrode composite de CuO (particules d’environ
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1 um de diametre), pour laquelle le processus de regéneration a conduit essentiellement

al’oxyde de cuivre (I), Cu,O, lors la charge [90].

Enfin, il est important de noter que les variations de volume non negligeables des mate-
riaux de conversion au cours des cycles de décharge/ charge sont susceptibles de provoquer des
évolutions morphologiques notables de I’¢lectrode pouvant conduire a une chute de capacite

apres un certain nombre de cycles.

3.2. Influence de la nature du cation et de ’anion
Le mécanisme de conversion a eté mis en évidence pour des oxydes, des sulfures, des
fluorures, des nitrures, des phosphures et méme des hydrures de métaux de transition. Les va-
leurs de capacites specifiques correspondantes (capacité théorique et capacites mesurees pour la
{ere

decharge et charge d’apres un ensemble de resultats préesents dans la littérature) etant indi-

quees sur la figure 1-10 pour une 1arge série de composes.
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Figure 1-10 : Capacités specifiques théorique (barres noires) et mesurées pour la 1°° deécharge (gris fonce) et la
1 charge (gris clair) pour des matériaux de conversion. Les capacités expérimentales sont issues de plusieurs
travaux dans certains cas et une barre d’erreur est fournie afin d’indiquer la dispersion des valeurs observées dans
la littérature [58].

Si nous considérons les resultats obtenus pour un ensemble de matériaux de conversion, il
est clair que le potentiel pour lequel la réaction de conversion se produit dépend a la fois de la
nature du cation et de I’anion. Il semblerait tout de méme qu’il y ait une tendance, pour un
anion donné : le potentiel de réduction expérimental semble augmenter avec le numéro ato-
mique Z du metal de transition (figure 1-11). Il est donc en principe possible de selectionner le

materiau de conversion le mieux adapte aux besoins de I’application en termes de potentiel de
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fonctionnement. D’autre part, il existe une déviation de potentiel plus ou moins grande en fonc-

tion du matériau binaire M,X,, notee AE,, sur la figure 1-11, qui correspond a la différence

conv
entre la valeur du potentiel mesuré expérimentalement au cours de la 1o décharge et la valeur
du potentiel d’equilibre déterminée a partir des donnees thermodynamiques des phases massives

impliquees dans la reaction de conversion. Il est intéressant de noter que les composés binaires a

base de cuivre presentent les plus petites valeurs de AE ce qui laisse entrevoir I'importance

conv)

de la diffusivite du cation a I’ctat solide pour ce type de mecanisme, celle des ions cuivre etant

satisfaisante comparé a d’autre cations M"* [61, 91].
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Figure 1-11 : valeurs de potentiel déterminées expérimentalement et associées a la réaction de conversion du
ére
conv

matériau binaire M X,, au cours de la 1% decharge (gris clair) et valeurs de la déviation de potentiel AE,,,, ¢gale a

la différence entre le potentiel d’équilibre et le potentiel mesuré expérimentalement (utilisation de faible densités

de courant en mode galvanostatique) [58].

La somme des deviations mesurées en décharge (AE,,,,) et charge (AE,, ,,,) correspond a

I'hysteresis de potentiel lice a ce type de reaction (definie dans la partie 1.2.4). L’existence de
cette hysteresis non négligeable est tres handicapante car elle conduit d’une part a un mauvais
rendement énergétique, et d’autre part nécessite de travailler dans une grande gamme de poten-
tiel pour tirer partie de la forte capacite du mateériau (ce qui n’est pas toujours possible selon
I’application). L’¢tude de nombreux matériaux de conversion a permis de dégager une tendance
pour cette valeur d’hysterésis qui tend a augmenter avec le caractere ionique de la liaison M-X.
Rappelons que la réaction de conversion est associ¢e a la rupture de la liaison M-X et a la forma-

tion des liaisons M-M et Li-X (cf. ¢quation page 30). Il semblerait donc que la nature de la liai-

son M-X dans les materiaux de départ joue un role important et influence I’hysteresis de poten-
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tiel comme nous pouvons le voir sur la figure 1-12. Cependant les evolutions observees en fonc-

tion de la nature des liaisons ne sont pas encore bien comprises.

4 3
§ [ o o
- - J3 -
34 1.5V = o o2
e — = -
Ity 32 g 2 ¢ 0.4V
g, ¢ > >1
2 24 S ! S
S 1 S ‘
0 o ) O 9
0 075 15 225 0 1 2 3 - =1.10; 2in3Lil:iP5 68 i
xin LiFeF, Xin Li,Co0 e G
Type de liaison M-F M-0 M-S M-P
Hystérésis de 1,1 0,9 0,7 0,4

potentiel moyenne (V)

Figure 1-12 : Profiles tension-composition, les valeurs de polarisation AV étant reportees sur les courbes, dans le
cas d’un fluorure, d’un oxyde, d’un sulfure, et d’un phosphure [92]. Le tableau ci-dessus regroupe les valeurs
moyennes d’hystérésis de potentiel issues de la littérature [93].

4. Conclusion

Les microbatteries au lithium sont désormais en phase d’industrialisation. Elles sont desti-
nees a une utilisation pour des applications tres diverses telles que I’alimentation de capteurs ou
d’etiquettes intelligentes, la securisation de cartes a puce, ... Actuellement, la principale limita-
tion des microbatteries au lithium est leur capacité surfacique, celle-ci etant principalement limi-
tee par la capacite volumique des materiaux d’electrode positive, géneralement inferieures a
100 pAh.cm™.pm™". Une nouvelle classe de matériaux d’électrode pour accumulateurs au li-
thium (ou Li-ion), regroupes sous le nom de « matériaux de conversion », semble particulicre-
ment prometteuse pour atteindre des capacites volumiques sensiblement plus importantes. Ces
materiaux binaires M X, (M etant un metal de transition et X un anion) sont susceptibles de rea-
gir avec le lithium selon un mecanisme, partiellement réversible la plupart du temps, qui induit
une déecomposition profonde de la maticre active en un réseau tridimensionnel de nanoparticules
métalliques M contenu dans une matrice lithi¢e Li,X. Les valeurs de capacités spécifiques théo-
riques des matériaux de conversion associ¢es sont particulierement attractives ; le choix de la
nature du cation et de I’anion permet de moduler la valeur du potentiel auquel la réaction de

conversion a lieu, et la valeur de I'hystéresis de potentiel.

Dans ces travaux, nous avons choisi de nous interesser plus particulierement a la conver-
sion de I’oxyde de cuivre II, CuO, ce materiau possedant une capacité volumique theorique net-
tement supérieure & 100 pAh.cm”.um™ (Q,™°(CuO) = 426 pAh.cm”.um™) et un potentiel de

réduction voisin de 1,4 V vs Li' /Li. Ainsi, ce matériau peut étre employé en tant qu’électrode
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positive au sein d’une microbatterie au lithium et peut eventuellement étre envisage pour une
utilisation en tant qu’¢lectrode négative dans une microbatterie Li-ion si on recherche la compa-
tibilite de la microbatterie avec I’opération de « solder-reflow » utilisée en microélectronique.
Par ailleurs, I'oxyde CuO est peu couteux, non-toxique et peut &tre aisement prépare sous
forme de couche mince par pulverisation cathodique. La suite de ce manuscrit sera donc consa-
cree a I’eétude de couches minces a base de CuO avant et apres la realisation de leur cyclage ¢lec-

trochimique ainsi qu’a la détermination des mecanismes reactionnels mis en jeu.
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Chapitre II : Elaboration et caractérisations physico-chimiques des couches minces de CuO

Ce deuxicme chapitre commencera par une présentation succincte de 'une des principales
techniques expérimentales utilisce dans le cadre de ce travail, la spectroscopie photoélectro-
nique a rayonnement X (XPS). Les signatures expérimentales associ¢es en XPS aux differents
¢ctats d’oxydation du cuivre seront ensuite precisees. Cette ¢tude préeliminaire a ete effectuce sur
trois matériaux de reference presentant les trois degres d’oxydation formels du cuivre (0, +1 et

+2), a savoir : le cuivre métal, Cu,O et CuO.

La seconde partie de ce chapitre concernera I’¢laboration par pulverisation cathodique
reactive et les caractérisations physico-chimiques de couches minces d’oxyde de cuivre (II), utili-
sables en tant que matériaux d’electrode positive dans des microbatteries au lithium. En amont
de ce travail de these, une etude complete de 'influence des parametres de depot, notamment la
pression totale et la configuration de la cible, sur les proprié¢tes physico-chimiques et les perfor-
mances ¢lectrochimiques des couches minces de CuO a ¢té realisée par Delphine Poinot dans le
cadre de sa these a 'ICMCB (Bordeaux). A partir des resultats de ce travail, des conditions de
depot ont eté retenues et seront detaillees dans ce chapitre. Ensuite, les caracterisations physico-
chimiques des couches minces ¢laboréees seront realisces a I’aide de deux techniques expérimen-
tales principales, la spectroscopie XPS et la microscopie AFM, celles-ci permettant d’acceder a
la composition, aux caracteristiques ¢lectroniques et a la morphologie de surface des couches

minces.

1. Analyses par XPS de composés de référence a base de cuivre

1.1. La spectroscopie photoélectronique a rayonnement X (XPS)
En préliminaire a la présentation et a la discussion de nos résultats, les notions essentielles
de la technique expérimentale majeure utilisée pour I’ensemble de ce travail sont decrites brie-

vement.

1.1.1. Principe général de la photoémission

La spectroscopie de photoclectrons XPS (X-Ray Photoelectron Spectroscopy), appelée aussi
ESCA (Electron Spectroscopy for Chemical Analysis) a été developpée a partir des annees 1950 par le
groupe de K. Siegbahn a Uppsala (Suede). Cette technique d’extréme surface (profondeur
d’analyse = 50 A) est un moyen d’investigation parmi les plus directs de I’environnement chi-

mique des atomes et de la structure ¢lectronique des matériaux. Elle correspond a I’analyse des
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¢lectrons eémis par un echantillon soumis a un rayonnement X. L’application de la loi de conser-
vation de I’¢énergie permet de relier I’¢nergie cinetique E ;, a I’énergie de liaison E; ou potentiel

d’ionisation du photo¢lectron k par la relation :
hv + Ef(N) = Ef (N —1) + En(k)
dou E (k) = EF(N —1) = Ef(N) = hv — Ei (k)

E et E; étant les énergies fondamentales du systéme dans I’état initial (neutre a N électrons) et I'état final

(ionisé a N-1 électrons).

hv étant I’énergie du photon ; en XPS on utilise en général la radiation de la raie Ky de I'aluminium

(1486,6 eV) ou du magnésium (1253,6 eV) comme source primaire.

Les spectres XPS fournissent la distribution énergetique des photoclectrons. L’observation
d’un pic resulte de I’existence d’un état final ionise, separe de I’etat initial neutre par une quan-
tite definie comme étant I’energie de liaison E; de I'¢lectron. On distingue genéralement les
potentiels d’ionisation de coeur (= 30 a 1000 eV) et de valence (= 0 a 30 eV). L’interét de la
determination des ¢nergies de liaison associces aux ¢lectrons des niveaux de coeur reside dans la
sensibilite de celles-ci a I’environnement chimique des atomes comme nous le verrons dans la

partie 1.1.3.

Apres la photoionisation, le systeme final peut se desexciter grace a la transition d’un ¢lec-
tron d’une orbitale plus externe, qui comble la vacance generée par I'¢jection d’un photoclec-

tron, suivie de I'un des deux processus en competition suivants :

- une fluorescence X : émission d’un photon
- une désexcitation par effet Auger : I'¢nergie libérée par la transition électronique est
. 4 \ 4 . \ 3 4 9.
communiquee a un autre ¢lectron externe qui est a son tour ¢jecte de l'ion.
En XPS, on determine I’énergie des photoclectrons mais aussi celle des ¢lectrons Auger

car leurs transitions sont mesurces dans le méme spectre.

1.1.2. Mesure expérimentale d’énergie de liaison

La dispersion des valeurs reportees pour les énergies de liaison des niveaux ¢lectroniques
de composes semblables est souvent importante comme nous pourrons le constater dans le cas

des composes a base de cuivre. Cette observation met en ¢vidence la difficulte de mesurer des
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énergies de liaison absolues et montre I'intérét de realiser ’analyse d’echantillons de reference a

partir du spectrometre et des conditions expérimentales utilisees dans le cadre de ce travail.

Dans le cas d’un échantillon conducteur en contact ¢lectrique avec le spectrometre, il
s’¢tablit un ¢quilibre thermodynamique et leurs niveaux de Fermi Ep s’¢galisent comme le
montre le diagramme de la figure 2-1. Le niveau du vide (note N.V.) du spectrometre est s¢pare
du niveau de Fermi (note N.F.) de ¢, la fonction d’extraction du spectrometre. Ce niveau

N.V. correspond au zero de I’echelle des énergies cinetiques E,;, dans le spectrometre.

' EREEN _ T S
E:in
N.V.
N.V. $ } ®contact
De Dsp

NF. NF

hv
E; exacte E; mesurée
Echantillon Spectrometre

Figure 2-1: Diagrammes des niveaux d’énergie pour des expériences XPS (N.V. : niveau du vide, N.F. : niveau de
Fermi) dans le cas d’un échantillon conducteur

Le principe de la mesure consiste donc a determiner les énergies cinctiques E, des pho-
toclectrons ¢jectes afin d’en deduire les energies de liaison E; suite a l'irradiation du materiau

’ . . o] ’ . 4 4 ! 3
analyse. Le niveau de Fermi est utilis¢ comme niveau de reférence pour la mesure des énergies

de liaison dans le cas des solides, d’ou:
E, =hv—E;, — cl)sp

Mentionnons que d)sp est une constante qui s’¢limine facilement suite a un ¢talonnage en
énergie des spectrometres XPS réalise a partir de matériaux de réference pour lesquelles
l’énergie de liaison d’un niveau de coeur a été préalablement déterminée par rapport au niveau

de Fermi (utilisation de Au 4f;,,, Ag 3d;,,, Cu 2p;,,, ...).
Le probleme posé par les ¢chantillons isolants est double (figure 2-2) [1, 2]:

- la creation d’une charge positive résiduelle et non-homogene a la surface de I’echantillon
suite a I’émission de photoclectrons, ¢largit les pics et les déplace vers des eénergies de

liaison apparentes plus ¢levees. Un flux d’¢lectrons de faible ¢énergie (inferieure a
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10 eV), produit par un canon (flood gun), permet d’uniformiser et de diminuer cette
charge, mais le point de neutralisation est difficile a obtenir.

- les niveaux de Fermi de I’¢chantillon et du spectrometre ne sont pas a I’équilibre ; il s’en
suit une difference entre la valeur d’¢énergie de liaison mesurce dans le spectrometre (E;
mesurce) et la valeur reelle dans I’ echantillon (E| exacte). Il est donc nécessaire d’ operer
par calibrage interne. La raie 1s du carbone de contamination, toujours present a la sur-
face des echantillons, est souvent utilisce pour calibrer les spectres XPS, son énergie de

liaison étant fixée a 285,0 eV.

_______T'_ﬂr
V.

— - Ecin
T~ ~ NV l
~ VY. (D*
Oe de {__\I hv
Fy
Osp

N.F. LK

X N.F.

E| exacte E| exacte E| mesurée
_L _L _....._.i v
Echantillon Echantillon Spectrométre

(avec effet de charge) (suppression de l'effet
de charge)

Figure 2-2 : Diagrammes des niveaux d’énergie pour des expériences XPS (N.V. : niveau du vide, N.F. : niveau

de Fermi) dans le cas d’un échantillon isolant.
1.1.3. Pics de cceur et analyse élémentaire

Seuls les ¢lectrons de valence sont echanges lorsque les atomes ctablissent des liaisons
chimiques entre eux. Cependant, I’¢tablissement de liaisons perturbe les niveaux des ¢lectrons
de coeur. Par conséquent, les énergies de liaison de ces niveaux de coeur sont sensibles a
I’environnement chimique de I’atome considere. La notion de déplacement chimique (ou varia-
tion de I’énergie de liaison par rapport a une reféerence donnée) peut étre apprehendee de la

maniére suivante :

Lorsqu’un atome A est lié¢ ou se trouve dans I’environnement d’un atome B plus électronégatif, la pro-
babilité de présence des électrons de valence autour de B augmente. Il est alors plus difficile d’extraire un
électron du ceeur de A retenu plus fortement par le potentiel positif créé autour de cet atome. Sur le spectre
photoélectronique, un tel phénomene se traduit par un déplacement des positions des pics de caeur de A vers

des positions energétiques de E; plus elevées.
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Les déplacements chimiques peuvent s’interpreter sur la base de proprietes lices a I’éetat
initial en utilisant les modeles de potentiel [3]. Dans ce cadre, I’expression commune pour tra-
duire le déplacement chimique du niveau d’un atome A porteur d’une charge q, # O par rapport

a sa position dans un atome A libre de Charge nulle est :
AEL = kqA + VB

- le premier terme traduit la difference d’énergie potentielle ¢lectrostatique ressentie au
niveau du coeur suite a une modification de la distribution ¢lectronique dans les couches
de valence de I’atome A.

- le deuxieme terme represente la difference dans le potentiel extra-atomique crée par les
charges ponctuelles assimilées aux atomes presents dans I’environnement de I’atome A
on I’exprime souvent par :

VB= ez q_B

T,
Bza 4B

Bien qu’ils ne considerent que la polarisation dans I’¢tat initial et ignorent les effets d’ctat
final li¢s a la réorganisation du cortege ¢lectronique suite a I’¢jection du photoclectron, ces mo-

deles de potentiel ont éte utilises avec succes [4].

De fagon globale et sur la base d’echantillons de réeference, I’analyse en haute resolution
des pics de coeur, qui constitue le mode d’exploitation principal de la technique XPS, fournit des
informations sur I’environnement chimique des atomes a I’¢chelle locale, les degres

d’oxydation, les transferts ¢lectroniques ...

La mesure de l'intensité des pics de coeur, la connaissance des sections efficaces de pho-
toionisation et des energies cinétiques correspondantes permettent de déterminer la composi-
tion ¢lementaire de surface d’un matériau. Par ailleurs, un traitement rigoureux des spectres
(soustraction du bruit de fond et déconvolution) permet I’obtention des resultats XPS qualitatifs
et quantitatifs presentés par la suite, et s’effectue sur la base de différents criteres deduits de

I’analyse des composes de reference.

Il convient de souligner que lors du phénomene de photoionisation, plusieurs processus
peuvent conduire a la formation d’¢états ionises excités, en plus de I’état fondamental ionise qui
est associé au pic primaire (généralement le plus intense), et donc genérer des structures addi-
tionnelles. Ces «sondes » complémentaires peuvent contenir des informations utiles pour

I’analyse des échantillons.
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® structure en multiplet de spin

Dans le cas de systemes a couches fermées, la photoémission d’un electron de coeur con-
duit a un seul etat final. Cependant, lors de I’¢tude de composes paramagnetiques, plusieurs
1A ' 4 4 ! . 4 . 4 o/
ctats finals ont ¢té caracterises suite aux couplages entre les ¢lectrons non-appariés de valence et

I’¢lectron de coeur non-appari¢ resultant de la photoémission.

® pics satellites (pics secondaires de photoionisation)

La photoé¢mission d’un ¢lectron de coeur provoque un changement soudain du potentiel
¢lectrostatique ressenti par I’ensemble du cortege ¢lectronique externe. Il en résulte une relaxa-
tion de ces niveaux externes pouvant conduire, simultanément a 1’¢jection de I’¢lectron de
ceeur, soit a une excitation d’un ¢lectron de valence vers un niveau non occupe situe, dans I’ etat
initial, au dessus du niveau de Fermi (transition shake-up), soit a I’¢jection d’un ¢lectron de va-
lence dans le continuum des niveaux libres (transition shake-off). Dans ces deux cas, I’energie
AE de transition (shake-up ou shake-off) concomitante a la photoémission est a retrancher de
I’énergie cinetique du photoélectron qui est donc émis avec une énergie cinctique distincte de

celle du pic principal (pic primaire) et inférieure de AE.

® pic Auger

Il s’agit d’un processus de désexcitation qui suit la photoionisation primaire (cf. partie
1.1.1). Contrairement aux pics de photoionisation, I’énergie cinetique des raies Auger
E ,(Auger) est indépendante de I’¢énergie hv des photons. Nous définissons alors une energie de
liaison apparente E;™ a partir de la loi de conservation de I’¢nergie (cf. partie 1.1.1), celle-ci
dependant de I’énergie hv des photons dans le cas des raies Auger. De plus, leur déplacement
chimique peut étre plus important que celui des raies XPS primaires en raison de la formation
d’un état final doublement ionis¢, ce dernier pouvant étre plus fortement affecté par les phéno-
menes de relaxation [5] (effet d’¢tat final associ¢ au rearrangement des ¢lectrons en réponse a

I'ionisation) que I’¢tat final simplement ionis¢ issu de la photoionisation primaire.

1.1.4. Spectres de valence

L’analyse des spectres de valence en XPS, bien que moins courante que celle des pics de

cceur, n’en est pas moins riche d’informations.

En effet, ces spectres correspondent a une visualisation expérimentale de la densite des

ctats clectroniques occupes du solide et sont ainsi susceptibles de renseigner sur la nature des
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liaisons chimiques et les interactions interatomiques. Elles peuvent ainsi servir d’empreinte pour

des détails structuraux fins.

L’interprétation approfondie des bandes de valence necessite cependant le support de cal-
culs theoriques. Pour les phases cristallis¢es, I'utilisation de codes adaptés au traitement de sys-
temes periodiques permet d’accéder au calcul des densites d’etats (DOS : Density of states) théo-
riques. Les confrontations experience-theorie (spectre de valence XPS — DOS) impliquent une

modulation des DOS thé¢oriques par les sections efficaces de photoionisation variables selon

I’atome A et I’orbitale o consideres (0, ).

1.1.5. Conditions opératoires

La profondeur d’analyse de la technique XPS (= 50 Ay impose des conditions tres strictes
de préparation, de manipulation et de conservation des é¢chantillons, afin de limiter au maximum
la contamination de surface de ces derniers. Tous les échantillons analyses sous forme de film
mince sont transportes sous argon dans des tubes en verre hermetiques et stockes dans une boite
a gants ¢galement sous argon avant de realiser leurs analyses. La mise en place des films minces
sur le porte echantillon est realisee dans la boite a gants directement connectée au spectrometre.
Les poudres des composes de reference ont été finement broyées dans un mortier sous atmos-
phere controlée avant d’étre deposées sur le porte echantillon. Cette preparation a pour but de
reduire une partie de la contamination de surface et d’obtenir une surface a analyser (par XPS) la

plus plane et la plus homogéne possible.

Au cours de cette these, les analyses XPS ont été effectuces a partir du spectrometre K-

alpha (Thermo-Fisher) du laboratoire (figure 2-3).

Figure 2-3 : Spectrometre XPS K-alpha de Thermo-Fisher avec sa boite a gants connectée
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Cet appareil utilise la radiation de la raie Kq de I’aluminium et ce rayonnement X est mi-
crofocalise sur 1’echantillon a analyser. Un disque de 400 um de diametre est irradic lors de
I'analyse des echantillons. La pression residuelle dans la chambre d’analyse est d’environ
10 mbar. L’utilisation du mode scan avec une Pass Energy de 30 eV permet d’obtenir a la fois
une bonne résolution en énergie pour I’analyse en haute résolution des pics de coeur, un nombre
de coups satisfaisant (intensite¢ des pics de coeur) ainsi qu’un nombre de scans (détermine pour
chaque pic de coeur en fonction de son rapport signal/bruit) raisonnable (temps de manipulation
de l'ordre de 4-5 heures par échantillon). Les effets de charge, résultant de I’analyse
d’echantillons isolants, ont ¢te minimises grace a I'utilisation d’un systeme de neutralisation de
type double faisceau plus performant qu’un Flood Gun classique n’utilisant qu’un flux d’¢lectrons
de faible énergie. Ce systeme de neutralisation combine des ¢lectrons et des ions de faible éner-
gie de manicre a compenser plus efficacement les charges de surface. Pour chaque échantillon
analyse, nous avons verifie qu’il ne se produisait pas de dégradation de certaines phases et/ou de
reduction de certains ¢lements sous I'impact du flux des photons X. Pour cela, un scan de con-
trole pour chaque pic de coeur est enregistre au debut (test début) et a la fin (test fin) de ’analyse
XPS de I’échantillon. La comparaison de ces deux scans de contréle nous permet de déterminer
si I’¢chantillon est stable sous le faisceau de rayons X (si les 2 scans sont identiques) dans les
conditions d’analyse utilisces (temps d’irradiation, dose de photons regue par unité de surface,
...), ce qui est le généralement le cas. Dans la suite de ce manuscrit, nous discuterons du cas

particulier du compose LiOH pour lequel une dégradation a été observée.

Les spectres XPS préesentes dans ce chapitre, comme dans les suivants, ont tous ¢te cali-
bres a partir de la raie C 1s du carbone de contamination (son ¢nergie de liaison est fixce a
285,0 eV) et normalises en raison de leur utilisation pour une description qualitative (pas
d’échelle d’intensite reportee). Les resultats quantitatifs sont reportes dans des tableaux. La
deconvolution des pics de coeur est effectuce de fagon systematique en utilisant le logiciel Casa
XPS, sur la base de composes de reference et de resultats issus de travaux de la littérature, apres
soustraction du bruit de fond B en tout point E (i) du spectre. L’intensité du bruit de fond I; a
soustraire au point i est proportionnelle au nombre de photoclectrons (Iyp) d’énergie cinétique
supérieure a E (i), comme propose par Shirley [6]. En effet, la contribution réelle d’un signal
n’est obtenue qu’apres ¢limination des contributions parasites dues aux pertes d’energie inelas-
tiques des photoclectrons par collision dans le solide qui sont a I’origine de ce bruit de fond.

Dans cette ¢tude, la fonction représentative de chaque composante correspond au produit d’une
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fonction gaussienne (70 %) et d’une fonction lorentzienne (30%), notée GL(30), sauf mention
contraire dans certains cas particuliers. Le spectre simulé est compare a la courbe expérimentale
en appliquant la méthode des moindres carrés. Pour la représentation des spectres XPS decon-
volues, des points noirs (®) sont utilisés pour le trace du spectre expérimental tandis que le trait

noir (—) correspond a I’enveloppe du spectre simulé a partir des differentes composantes. En-
fin, I’analyse quantitative est effectuce en modulant I'intensité de chaque pic de coeur par sa sec-

tion efficace de photoionisation issue des facteurs de Scofield [7].

1.2. Signature des composés a base de cuivre en XPS

Les échantillons des differents matériaux de réeférence ont été choisis sous difféerentes
formes, afin de limiter les influences dues a leur état de surface. En effet, dans le cas de la
poudre de Cu,O, la presence d’une grande proportion d’hydroxydes de surface ainsi que de la
phase CuO (37,8 % de la proportion totale de cuivre) s’est revelée génante, essentiellement

pour une analyse fine du pic de coeur O 1s.
Les resultats XPS presentés dans cette etude préeliminaire ont été obtenus pour:

- un feuillard de cuivre métal, analyse apres un decapage ionique sous ultra-vide afin de
s’affranchir de la contamination de surface ;

- un oxyde de cuivre (I), Cu,0, unique oxyde present a la surface d’un feuillard de cuivre
oxyde ;

- un oxyde de cuivre (I), CuO, sous forme de poudre.

Dans le cas des composes a base de cuivre, une analyse complete des differents pics de
coeur et du pic Auger Cu L;M, ;M, 5 est necessaire pour caractériser precisement les trois degres
d’oxydation formels du cuivre : Cu’, Cu” et Cu’". En effet, les deplacements chimiques enregis-
tres au niveau du pic de coeur Cu 2pj3,, sont faibles ou quasi-inexistants comme nous pouvons le
constater a partir des resultats issus de la litterature (tableau 2-1). Cependant, le pic Auger
Cu L;M, sM, ; constitue une sonde complémentaire exploitable pour distinguer efficacement les
trois degres d’oxydation du cuivre (tableau 2-1), les déplacements chimiques de ce dernier étant
plus importants et son enveloppe expérimentale plus specifique [12, 14]. Le processus de desex-
citation associ¢ a cette raie Auger met en jeu le niveau Cu 2p;,, sur lequel se trouve la vacance

¢lectronique et des niveaux de valence 3d du cuivre.
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E, (eV) du pic de coeur Cu 2p;), E, ™ (eV) du pic Auger E, (eV) du pic de coeur
(FWHM (eV)) Cu L,M, M, , O 1s (FWHM (eV)
Cu Cu,O CuO Cu Cu,O CuO Cu,O CuO Réf.
932,3 | 932,4 (1,9) | 933,2 (3,4) : 569,6 | 568,1 | 530,2 529, (8]
934,1 (3,1)
: ; Sat.: 941,4; | - : : ; 529,8 (0,75) | [9]
9425 ; 9443
934,0 (3,1)
: ; Sat.: 941,4- | - : : ; 530,0 (0,9) | [10]
9448
: 932,5 933,7 : : : 530,3 529.6 [11]
- - - 567.8 | 5695 | 569,0 - - (12]
932,5 | 932,5(1,2) | 933,8(2,9) : : : 530,5 | 529,6(1,3) | [13]
(1,1) (1,2)

Tableau 2-1: Valeurs issues des travaux de la littérature pour les composés a base de cuivre (Cu, Cu,O et CuO)
analyses par spectroscopie XPS. Les énergies de liaison E, sont reportées pour les pics de cceur Cu 2p3, (« Sat. »
indique qu’il s’agit de satellites shake-up) et O 1s ainsi que la largeur du pic a mi-hauteur (FWHM : Full Width
at Half-Maximum) lorsque celle-ci est donnée. Dans le cas du pic Auger Cu L3M,sMys, les énergies de liaison
apparentes sont reportées, celles-ci étant calculées a partir des valeurs de E., et de 1’énergie des photons
hv = 1486,6 eV (Al K,).

Les trois matériaux de réference, analyses dans le cadre de ce travail, n’ont pas subi de de-
gradation ou de reduction sous I'impact du flux de photons X. Les resultats qualitatifs et quanti-
tatifs issus de ces analyses XPS sont presentes dans les figures 2-4 (pics de coeur Cu 2p;,, et pics

Auger Cu L3M, sM, ;) et 2-5 (pics de coeur O 1s) et dans les tableaux associes 2-2 et 2-3.

L’analyse XPS du pic de coeur Cu 2p;,, du cuivre metal permet d’identifier un pic fin a

932,6 eV, ce qui est cohérent avec les resultats issus des travaux de la litterature (tableau 2-1).

Pour I’oxyde Cu,O, le pic de coeur Cu 2p;,, est egalement caracterise par un pic fin, loca-
lis¢ a une énergie de liaison (E;, = 932,8 eV) voisine de celle du cuivre métal, ce qui empéche la
distinction de ces deux composes sur la base de I’analyse de ce pic de coeur. Cependant, une tres
faible difference peut tout de méme étre observee entre le signal Cu 2p;,, du cuivre métal et du
composé Cu,0, le signal de ce dernier presentant des pics satellites de tres faible intensite entre
942,0 et 948,0 eV (figure 2-4). L’existence de ces pics satellites de tres faible intensite dans le
spectre Cu 2p;,, de I'oxyde Cu,O a de¢ja ete reporteée par Harmer et al. [15].Ces auteurs ont
proposé d’associer ces satellites & une contribution mineure de la configuration Cu 3d” dans
I’¢tat initial, la configuration majoritaire des atomes de cuivre ¢tant Cu 3d" dans le compose
Cu,0O. De plus, mentionnons que la somme d’une fonction gaussienne (70 %) et d’une fonction
lorentzienne (30 %), notee SGL(30), permet un meilleur ajustement du spectre simulé au

spectre expérimental du cote des basses énergies de liaison comparé au produit GL(30) [15].
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a) Pics de coeur Cu 2p,_,

Cu métal 0 .
Cu b) Pics Auger CuL M, M,
Cu métal
CuO
2 cu’
Sat. Cu’ \

‘O
[
O
\

cu”
CuO /,/J/
Sat. .
Cu
cu”
948 944 940 936 932 928 576 572 568 564
Energie de liaison (eV) Energie de liaison (eV)

Figure 2-4 : Pics de coeur Cu 2p;,, (a) et Pics Auger Cu LM, ;M, ; (b) des composés de reférence a base de
cuivre : Cu metal (feuillard de cuivre préalablement décapé), Cu,O (feuillard de cuivre oxydé), et CuO (poudre).
Pour le pic Auger, I’¢chelle correspond a une énergie de liaison apparente, soit E, ™ = 1486,6 — E,.

Références Pics de ceeur Cu 2p;,,: E; (eV) (FWHM (eV)) Conc. (%)
Cu 932,6 (1,0) (Cu’) 95,4
Cu,0 932,8 (1,1) (Cu’) 39,8
942,0 - 948,0 (sat. Cu") 1,6
total 41,4
CuO 933,5(2,3) (Cu™) 23,2
932,6 (1,2) (Cu’) 6,9
940,8 (1,5), 942,2 (1,5), 943,9 (1,5) (sat. Cu’") 11,0
total 41,1

Tableau 2-2: Résultats des analyses par XPS menées sur les composés de référence a base de cuivre : Cu métal
(feuillard de cuivre préalablement décapé), Cu,O (feuillard de cuivre oxydé) et CuO (poudre). Les valeurs
d’énergies de liaison E, de largeurs de pic a mi-hauteur (FWHM) ainsi que les concentrations atomiques rela-
tives a chaque composante du pic de coeur Cu 2ps, Sont reportées.
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Pour le compose CuO, la deconvolution du pic principal nécessite I'utilisation de deux
composantes pour décrire correctement ’allure de la courbe expérimentale. En effet, ce pic
principal présente un déecrochement du cote des hautes E; suggerant la présence de la deuxieme
composante et I’énergie de liaison correspondant au sommet du pic principal est intermédiaire
entre celle des oxydes Cu,O et CuO (d’apres tableau 2-1). Nous en avons donc deduit que le
pic principal pouvait étre deconvolué en une composante majoritaire, situce 933,5 eV, caracte-
ristique des cations divalents Cu’" de I'oxyde CuO et une composante additionnelle minoritaire,
localisce a une e¢nergie de liaison plus basse, caracteristique d’un abaissement du degre
d’oxydation des atomes de cuivre a I’etat de Cu’. La composante caracteristique des cations
Cu’" possede une largeur de pic & mi-hauteur (FWHM = 2,3 eV) supérieure a celle des cations
Cu’ (FWHM = 1,2 eV), ce qui est en accord avec les résultats reportés dans la littérature (ta-
bleau 2-1). De plus, la composante a 933,5 eV, caracteristique des cations Cu’, possede une
asymetrie du cote des hautes energies de liaison qui peut ¢tre prise en compte dans la fonction
utilisee pour en affiner le profil. Cette fonction asymeétrique, notée A.SGL(30), a donc éte op-
timisee a partir du spectre expérimental Cu 2p;,, de ce compose CuO de réference. L'analyse
XPS du pic de coeur Cu 2p;,, révele eégalement la présence de pics satellites localises entre 940,0
et 945,0 eV. En effet, les pics satellites sont observes pour les pics XPS des composes des me-
taux de transition ayant des niveaux d inoccupes susceptibles d’accueillir les transitions de type
« shake-up ». C’est le cas du compose CuO dont I’¢tat initial peut étre majoritairement décrit
par la configuration électronique 3d°L, avec L symbolisant les niveaux localises sur les ligands.

Suite au processus de photoionisation, plusieurs ¢tats finals sont obtenus [4, 9, 16] :

- la composante intense du pic principal, situce a 933,5 eV, decrit la configuration
2p53d'0L’1 resultant d’un transfert de charge ligand-metal qui a lieu simultanément au
processus de photoionisation.

- la structure satellite rend compte d’une configuration 2p53d9L dans laquelle la couche 3d
des atomes de cuivre est incomplete et possede un ¢lectron celibataire. Cette configura-
tion permet donc d’expliquer I’existence d’une structure satellite complexe (trois com-
posantes identifices : 940,8 eV, 942,2 eV et 943,9 eV). En effet, le couplage des ¢lec-
trons non-appariés des orbitales 2p et 3d des atomes de Cu est a I’origine d’un multiplet

de spin.
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Le rapport de I'intensite des pics satellites sur celle du pic principal 2p;,, est ¢galement un
facteur pertinent, notamment pour rendre compte d’un environnement chimique différent au-
tour des cations divalents Cu’" présents au sein de composés tels que Cu(OH),, CuO et
Cu(NO;),,3H,0 [10]. Les distorsions structurales classiquement notées pour chacun de ces trois
composés suggerent des environnements locaux distincts du cuivre et seraient des lors a

Iorigine des variations observées pour le rapport I,/I¢,,3/,- Pour la poudre de CuO analysee,

sat
ce rapport est ¢gal a 0,47. Cette approche sera utilisee dans ce travail de fagon exploratoire pour
comparer |’environnement local des atomes de cuivre présents dans le compose CuO sous

forme de poudre ou sous la forme des couches minces ¢laborees.

Enfin, nous pouvons remarquer que la signature du pic de coeur Cu 2p;,, du compose
CuO se distingue clairement de celle des composes Cu,O et Cu par la presence de satellites in-

tenses (figure 2-4).

Au-dela de I'analyse du pic de cceur Cu 2p;,,, le pic Auger Cu L;M, ;M, ; constitue une
sonde complémentaire pour distinguer les ctats d’oxydation du cuivre. En effet, I’enveloppe
experimentale des pics Auger Cu L;M, sM, 5 est clairement differencice pour les trois composes
et un ¢cart d’environ 1 eV est mesuré entre les maxima des raies associces aux differents degres
d’oxydation formels du cuivre (figure 2-4b). Les différentes valeurs d’énergies de liaison appa-
rentes mesurces pour ces maxima sont ¢gales a 568,1 eV pour le cuivre metal (Cu%), 570,2 eV
pour Cu,O (Cu") et 569,0 eV pour CuO (Cu’") et apparaissent en bon accord avec les valeurs
issues de la littérature (tableau 2-1). Signalons ¢galement que I’allure du pic Auger relatif au
cuivre métal, précédemment décrite dans les travaux de Schon et al. [17], présente trois pics de
faible intensite positionnes de part et d’autre du pic principal tres fin. Dans le cas des oxydes, un

unique pic plus 1arge est observé.

Pour les deux oxydes de reference, I’analyse XPS du pic de coeur O 1s a revele un pic
principal intense situ¢ a 530,3 eV pour le compose Cu,O et 529,7 eV pour le compose CuO
(figure 2-5). Dans les deux cas, cette composante principale du pic de coeur O 1s peut étre at-
tribuée aux anions O’ présents au sein de chaque oxyde. La différence entre ces deux valeurs
d’énergie de liaison (E; (‘O™ ¢,0) > (EL(‘O*¢,0)) est li¢e a la différence d’ionicité moyenne de
la liaison Cu-O (et donc a la différence de charge réelle portee par I'atome d’oxygene qp) au

sein des deux composes.
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L’¢paulement observe du coté des hautes énergies de liaison (figure 2-5), localise a
~531,5 eV pour les deux oxydes de cuivre, temoigne de la presence d’hydroxydes de surface,
ces derniers ¢tant couramment identifies par XPS a la surface de materiaux (oxydes de cuivre)
massifs, nano-structures et de couches minces [15, 18, 19]. Nous notons ¢galement la présence
d’impuretes de surface caracterisces par des groupements de type C-O et O-C=0, revélees a
partir de I’analyse conjointe des pics de coeur O 1s et C 1s (tableau 2-3). Signalons egalement la
présence de carbone de contamination (liaisons C-C, C-H) a la surface de chaque échantillon,

son energie de liaison C 1s ¢tant fixce a 285,0 eV pour calibrer les spectres XPS.

Pics de coeur O1s

Cu 0

2

-OH (surface)

T T T T T T T
534 532 530 528
Energie de liaison (eV)

Figure 2-5 : Pics de coeur O 1s des composés de référence a base de cuivre : Cu,O (feuillard de cuivre oxydé) et

CuO (poudre).

Les resultats quantitatifs permettent, quant a eux, de déterminer le rapport des concentra-
tions atomiques O/Cu et d’en déduire la composition de I’oxyde de cuivre analyse (tableaux 2-2
et 2-3). Seuls les atomes d’oxygene de la structure (composante ‘O””) doivent étre considérés
pour le calcul de ce rapport. Ainsi, la poudre de CuO analysee est caracterisee par la composi-
tion CuO,. La sous-stoechiometrie en atome d’oxygene détectée est donc en accord avec la

. +
présence de cuivre a ’état de Cu”.
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Pics de coeur E, (eV) (FWHM (eV)) Conc. (%)
Cu Ols 531,5-532,5 1,4
Cls 285,0 (C-C, C-H) 3,2
Cu,O Ols 530,3 (1,1) (‘\O™) 20,0
531,5 (1,3) (-OH) 8,6
533,0 (1,3) (C-0O) 1,4
total 30,0
Cls 285,0(1,3) (C-C, C-H) 22,5
286,3 (1,4) (C-O) 4,0
288,6 (1,4) (O=C-0O) 2,1
total 28,6
CuO Ols 529,7 (0,9) (‘O™ 33,3
531,4 (1,6) (-OH) 10,3
532,8 (1,6) (C-O) 1,9
total 45,5
Cls 285,0 (1,4) (C-C, C-H) 10,0
286,4 (1,6) (C-O) 1,8
288,6 (1,6) (O=C-0O) 1,6
total 13,4

Tableau 2-3: Résultats des analyses par XPS menees sur les composés de référence a base de cuivre : Cu métal
(feuillard de cuivre préalablement décapé), Cu,O (feuillard de cuivre oxydé) et CuO (poudre). Les valeurs
d’énergies de liaison E, de largeurs de pic @ mi-hauteur (FWHM) ainsi que les concentrations atomiques rela-
tives a chaque composante des pics de cceur O 1s et C 1s sont reportées.

Parallelement, I’¢tude des bandes de valence des composes de reféerence a ¢ete entre-
. . / )/ . .« .

prise (figure 2-6). Ces spectres de valence sont reportés sur une plage d’¢nergies de liaison
comprises entre -2,5 et 27,0 eV. Rappelons que les bandes de valence sont plus representatives
du volume du composé que les raies de coeur. En effet, un photoclectron émis d’un niveau de
valence faiblement li¢ possede une energie cinetique nettement superieure a celle d’un ¢lectron
. ) . /e 7 7 . . . . . . /
issu d’un niveau de coeur, caractérisé par une eénergie de liaison importante. Ainsi, les ¢lectrons

de valence proviennent d’une profondeur sensiblement plus grande que les électrons de coeur

(d’apres la variation du libre parcours moyen A en fonction de I’énergie cinétique).

Dans le cas du cuivre metal, nous observons la présence d’un massif, associe aux orbitales
3d du cuivre, comportant un maximum d’intensite a 2,5 eV et un épaulement a 3,75 eV. On
peut ¢galement noter I’existence de quelques ¢etats occupes au niveau de Fermi (E; = 0 eV) et au

dessus, caracteristiques d’un elément metallique.
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Cu3d

Bandes de valence
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Figure 2-6 : Bandes de valence des matériaux de référence a base de cuivre : Cu métal (feuillard de cuivre préala-
blement décape), Cu,O (feuillard de cuivre oxydé) et CuO (poudre).

Pour les deux oxydes de cuivre de reférence, un massif peu intense est enregistre vers les
hautes ¢nergies de liaison (a ~ 22,5 eV) et provient principalement de I’ionisation des orbitales
2s des atomes d’oxygene (position energetique «O 2s » repéree par des traits pointilles sur la
figure 2-6). Le massif «O 2s » du compos¢ CuO apparait a des ¢nergies de liaison legerement
plus basses comparé au massif du compose Cu,O, ce qui est en accord avec les observations
faites au niveau du pic de coeur O 1s. Le deuxiecme massif, localis¢ a des ¢nergies de liaison
comprises entre 0 et 10 eV, correspond a 'interaction des orbitales 2p des atomes d’oxygene
avec les orbitales 3d des atomes de cuivre. La section efficace de photoionisation des orbitales
Cu 3d étant nettement plus grande que celle des orbitales 2p des atomes d’oxygene, nous obser-
vons donc majoritairement la contribution des orbitales Cu 3d au niveau du massif situ¢ entre 0
et 10 eV. On peut remarquer que ce massif possede une forme différente pour les deux compo-
ses d’interét : CuO et Cu,O. Le massif de la phase Cu,O est caracterise par un pic intense et
assez fin accompagne d’une petite composante du cote des hautes ¢nergies de liaison tandis que

celui de la phase CuO présente un pic plus large accompagne d’une traince aux hautes énergies.
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2. Couches minces a base de CuO

2.1. Elaboration

Les couches minces de CuO ctudices dans ce travail ont toutes ¢té ¢laborees par pulveérisa-
tion cathodique radiofrequence a effet magnetron, a partir d’une cible de cuivre, sous atmos-
phere réactive d’argon et d’oxygene, au sein du groupe GEMbatt de 'PICMCB de Bordeaux. La
pulverisation cathodique consiste a ¢jecter des particules d’une cible, sous I'impact d’un bom-
bardement d’atomes ionises. Les especes ¢jectées de la surface de la cible se condensent, pour
une partie d’entre elles, sur un substrat place en vis-a-vis de cette cible. Les ions qui bombar-
dent la cible proviennent du gaz de décharge utilise pour former le plasma luminescent. Dans
notre cas, I’utilisation d’un gaz constitu¢ d’un melange argon/oxygene permet de travailler en
mode dit « reactif » et de déposer des oxydes a partir d’une cible de cuivre métallique. L’ emploi

d’une cathode magnétron ameliore le rendement de pulverisation.

La cible utilisee est une cible commerciale (de 7,5 cm de diametre) de cuivre dont la pure-
te est de 99,997 % (Neyco). Avant d’effectuer le dépot, la chambre de pulvérisation est mise
sous vide, jusqu’a une valeur limite d’au moins 4. 10 Pa obtenue grace a une pompe turbomo-
leculaire. En effet, un mauvais vide initial peut entrainer la présence d’impuretes dans les
couches minces (incorporation d’hydroxydes, d’azote ou de groupements carbonates) et favori-
ser la présence de defauts ponctuels. Selon les caracterisations envisagees par la suite, les
couches minces de CuO sont deposees sur differents substrats (disques d’inox (utilises pour me-
ner notre ¢tude des couches minces a partir des techniques d’analyse XPS et AFM), silicium,
verre, ...) et le porte substrat est mis en rotation lors du dépot afin d’obtenir des films homo-
genes. Le porte-substrat peut aussi étre chauffe par une resistance chauffante en contact avec la

face arriere du porte-substrat, la température étant controlée par un thermocouple.

Une premiere etude a ¢te effectuce au cours des travaux de these de Delphine Poinot dans
le but d’optimiser la concentration d’oxygene (C(O,)) nécessaire a ’obtention de couches
minces de CuO stoechiometriques par pulverisation cathodique radiofrequence a effet magne-
tron. L’analyse des couches minces ¢laborees, par diffraction de rayons X et spectroscopie de
retrodiffusion de Rutherford (RBS), a permis d’¢tablir qu’une concentration d’oxygene de 10 %
ou de 12 % permettait I’¢laboration de couches minces pures de CuO. De plus, la meilleure

1

conductivité électronique (9.10" S.cm™ & température ambiante) est obtenue pour les couches

minces de CuO préparées avec une concentration d’oxygéne de 12 %. Signalons que cette va-
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leur de conductivite électronique est superieure aux valeurs reportées dans la litterature pour
des couches minces de CuO, les valeurs allant de 10”4 0,5 S.cm™ [20, 21]. L’analyse Auger des
couches minces ¢laborées a partir de cette concentration optimale d’oxygene (12 %) a revele
une composition chimique globalement homogene sur I’¢paisseur des couches minces, le rap-
port O/Cu étant en accord avec celui obtenu par spectroscopie RBS (1,00 £ 0,10). Cependant,
une composition de surface legerement deficitaire en oxygene (CuO, ) a pu étre mise en évi-
dence dans certains cas. Ce resultat a pu étre confirme par celui des analyses XPS presentces

dans la suite de ce chapitre (partie 2.2.2).

Compte tenu des resultats precedemment obtenus au cours de la these de Delphine Poi-
not, concernant I'influence de certains parametres de depot sur les proprietes physico-chimiques
et ¢electrochimiques des couches minces de CuO ¢laborées a partir d’une concentration
d’oxygene fixée a 12 %, les conditions de depot retenues dans le cadre de ce travail sont les sui-
vantes :

® Distance (cible-substrat) = 12 cm avec une configuration inclin¢e de la cible par rapport
au substrat ; la cible est inclinée de 67° par rapport au porte-substrat, cet angle permet-

tant, avec une distance cible-substrat de 12 cm, de placer le porte-substrat au centre du

cone d’¢jection des particules pulverisees.

. — 2
® Puissance = 2,3 W.cm

® Decbit total des gaz (argon et oxygene) dans I’enceinte est fixe a 50 scem
® Pression totale = 1 Pa

® Concentration d’oxygene optimisce, ¢gale a 12 %, et correspondant a une pression par-

tielle d’oxygene de 0,12 Pa.

e Etude de Ieffet de la température : lors du deépot, les substrats sont intentionnellement

chauffés a 350°C ou non chauffés (TA).

La configuration inclin¢e de la cible par rapport au porte-substrat, retenue dans le cadre
de ce travail, a permis I’obtention de couches minces moins denses présentant une morphologie
et une structure legerement differentes de celles obtenues a partir d’une configuration classique
(cible positionnée parallelement au porte-substrat) grace aux effets d’ombrage particuliers qui
sont induits et a la mise en rotation du porte-substrat lors du dépot. De plus, il a été demontré
que les couches minces ¢laborées a partir de cette configuration inclinée présentent une meil-

leure réversibilite des processus électrochimiques mis en jeu.
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2.2. Caractérisations physico-chimiques

2.2.1. Caractérisation de la structure et de la morphologie

Dans le but de faciliter la discussion autour des caracteristiques structurales et morpholo-
giques des couches minces ¢laborées, les differents modes de croissance des couches minces sont

decrits brievement a partir des modeles presents dans la litterature.

2.2.1.1. Modes de croissance des couches minces

Des modeles ont ¢te developpes depuis une trentaine d’années dans le but d’expliquer
I'influence des parametres experimentaux d’¢laboration sur la morphologie et la microstructure
des couches minces. Le modele le plus connu est celui proposé par Movchan et Demchishin
[22], dit SZM, et modifi¢ par Thornton [23]. Ce dernier est désormais utilisé comme un moyen
classique pour la description et surtout la comparaison des morphologies des couches minces

obtenues par des techniques de depot comme la PVD et la CVD.

a. Le Modeéele SZM

Une premiere description de la morphologie de couches minces obtenues par dépot phy-
sique en phase vapeur (PVD) a ¢te presentee par Movchan et al. [22]. Ces auteurs ont propose
trois zones pour la description de la microstructure développée par évaporation en fonction du
rapport T/T_, ou T est la temperature du substrat et T, la tempeérature de fusion du materiau
depose.

- zone I (T/T, <0,3) : dans ce domaine de basse temperature, I’énergie des adatomes
est trop faible pour qu’ils diffusent notablement. Les dépots presentent une morphologie
colonnaire et une faible compacité avec I'existence d’espaces vides entre ces colonnes.
La surface est forméee de domes. L’obtention d’une surface rugucuse est due a des effets
d’ombrage (les points hauts regoivent plus de matiere que les vallees de la surface) et a
une diffusion de surface trés limitée.

- Zome II (0,3 <T/T_ <0,5) : la température plus ¢levée favorise la diffusion des ada-
tomes en surface et les effets d’ombrage sont minimises. Cette zone est caractérisee par
une morphologie colonnaire dense avec une surface plus lisse.

- Zonme III (0,5 < T/T_, < 1,0) : A haute température, la mobilité¢ des atomes devient
importante dans le volume, ce qui permet la diffusion, la relaxation et la recristallisation
dans le depot. Ainsi, les couches obtenues sont tres compactes avec des grains qui ne

sont plus colonnaires mais équiaxes.
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b. Le modéle de Thornton

Thornton a complété le modele SZM precedent en prenant en compte la pression d’argon
dans le cas de couches minces ¢laborées par pulverisation cathodique. En effet, la morphologie
subit aussi I'influence de la pression totale. Comme le montre la figure 2-7, si I’on augmente la
pression d’argon lors du depot pour un rapport T/T,, peu ¢leve, les joints des colonnes de la
zone I s’ouvrent davantage et il existe de nombreux espaces vides inter-colonnes. De plus, une
zone supplémentaire a eté mise en ¢vidence par ces auteurs, appelée zone T, entre les zones I et
II. Dans cette zone, les grains ont une forme fibreuse sans microporosite, les effets d’ombrage

' . . o 7 \
etant minimises par rapport ala zone I.

TRANSITION STRUCTURE COLUMNAR GRAINS
CONSISTING OF

DENSELY PACKED
FIBROUS GRAINS

POROUS STRUCTURE RECRYSTALLIZED
CONSISTING OF TAPERED GRAIN STRUCTURE
CRYSTALLITES SEPARATED

BY VOIDS

PRESSURE
{m TORR)

Figure 2-7 : Modele de Thornton reliant la morphologie de matériaux préparés par pulverisation cathodique aux
parametres de dépot (pression totale d’argon dans I’enceinte, T température du substrat et T,, température de
fusion du mateériau déposé) [24].

Dans le cas du compose CuO, il est difficile de prevoir dans quelle zone du diagramme de
Thornton nous serons en fonction des conditions de dépot choisies puisqu’il n’est pas possible de
definir sa température de fusion T,,. En effet, une augmentation de la température conduit a la
réduction de CuO en Cu,O a partir de 1100°C environ sous O, (et T < 1100°C sous vide) [25].
Neéanmoins, comme on le verra dans la partie qui suit, les morphologies obtenues suggerent un

positionnement dans la zone 1.
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2.2.1.2. Caractérisation morphologique de la section des couches

minces de CuO

L’analyse en tranche des couches minces par microscopie ¢lectronique a balayage (MEB)
révele une morphologie colonnaire bien marquée pour les deux températures d’¢laboration (fi-
gure 2-8). Les couches minces préparées a 350°C présentent des colonnes facettées avec un
diametre moyen d’environ 100 a 150 nm sur lesquelles on peut distinguer un ensemble de stries
paralleles. Cette morphologie particulicre suggere I’empilement de plaquettes au sein des co-
lonnes, caractéristique d’une croissance colonnaire 3D dans le volume : les particules qui attei-
gnent le substrat se localisent preferentiellement sur les ilots de croissance deja existants (crois-
sance de la couche mince plus ou moins perpendiculaire au substrat), leur mobilite sur cette
surface (parallelement a la surface du substrat) participe ensuite au processus de croissance, ce
qui conduit a la formation de plaquettes. Les couches minces préparees a TA présentent des co-
lonnes en forme de batonnet d’environ 70 nm de large. Les couches minces déposees sur un
substrat non chauffe sont donc caracterisées par des colonnes moins facettées et davantage ar-
rondies avec un diametre plus petit, en raison des processus de nucléation-croissance moins fa-

vorises dans le volume a température ambiante.

Figure 2-8 : Images MEB des sections des couches minces préparées en configuration inclinée sous une pression
totale de 1 Pa (concentration d’oxygene de 12 %) : (a) a une température de 350 °C et (b) a TA.

2.2.1.3. Caractérisation structurale des couches minces de CuO

Les diffractogrammes de rayons X des couches minces ¢laborées a 350°C ou a TA sont

presentés sur la figure 2-9. Les raies observees ont pu étre indexées a des plans (hkl) d’une phase

cristalline CuO a partir des fiches JCPDS n°01-080-0076 (a=4,6797 A, b=3,4314 A,
c=5,1362 A et B=99,262°) pour la couche mince préparée a 350°C et n°01-089-2531
(a= 4,669 A, b=3,4805A, c=5,118 A et B=98,598°) pour la couche mince élaborée a TA.

Les reflexions {(002), (-111)} presentent une tres forte intensite comparée a celle observee
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dans le cas d’une poudre commerciale de CuO. Ces deux raies sont pratiquement confondues et
ne peuvent ¢tre aisement distinguces. Ces couches minces presentent donc une forte orientation
preferentielle des plans (001) ou (-hhh). L’expérience montre qu’une orientation preferentielle
(on parle aussi de texture) est souvent observee pour des matériaux sous forme de film mince.
De plus, les deux types de couches minces préparées (350°C et TA) different par leur textura-
tion. En effet, la reflexion (202), d’intensite¢ quasi-nulle pour la couche mince préeparce a
350°C, est bien définie dans le diffractogramme de la couche mince obtenue a TA. Inversement,
les raies (110), (111), (200), {(-311), (310)}, et {(113), (220)} sont bien plus intenses pour la
couche mince ¢laborée a 350°C. Enfin, une raie de tres faible intensité correspondant a une im-

purete de Cu,O (signalce sur la figure 2-9) est visible.

T T T T E"_ M
40000 - (002)/(-111 §58 5 ]
% === g §
] sl g 88 X
E e (‘\ %~ 8N a~§§ é— ]
O 30000 - A g5 § 8= 3
:8 MMWM a: 350°C )
3 ]
£ 20000 M b: TA
b 4IO 5IO 6I0 7IO 8I0 9IO
—_ 26 (°) - Cu |
10000 - oe ko
\
:ﬁ Nl — 2380
-~ —~——b: TA
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Figure 2-9 : Diffractogramme de rayons X des couches minces préparées en configuration inclinée sous une pres-

sion totale de 1 Pa (C(0O,)=12 %) : (a) a 350°C et (b) a TA.

2.2.2. Etude par spectroscopie photoélectronique a rayonnement X des
couches minces de CuO

Les caractéristiques ¢lectroniques des couches minces ¢laborées a TA et a 350°C ont été

c¢tudices par XPS (figure 2-10). La déconvolution des pics de coeur Cu2ps,, et O 1s a ete effec-

tuce sur la base des fonctions specifiques precedemment determinees a partir de I’analyse du

compose de reference (poudre de CuO). L’ensemble des résultats obtenus est synthétise dans le
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tableau 2-4 avec les differentes positions en energie de liaison (E,), les largeurs de pic a mi-

hauteur (FWHM), et les concentrations atomiques (%) des différentes composantes.

Couhe mince de CuO préparée a TA

Couhe mince de CuO préparée a 350°C

950 945 940 935

950 945 940 935

Energie de liaison (eV) Energie de liaison (eV)
O 1s O 1s
-OH (surface) /‘ -OH (su
536 534 532 530 528 526| 536 534 532 530 528 526

Energie de liaison (eV)

Energie de liaison (eV)

Figure 2-10 : Pics de caeur Cu 2p;,, et O 1s pour les couches minces élaborées a TA et a 350°C

Couche mince de CuO préparée a TA Couche mince de CuO préparée a 350°C
Pics de E, (¢V) (FWHM (eV)) (%) Pics de E, (V) (FWHM (eV)) (%)
coeur coeur
Cu 2p;,, 933,6 (2,4) (Cu™) 17,6 Cu 2p,,, 933,6 (2,4) (Cu™) 16,1
932,6 (1,3) (Cu’") 2,9 932,5 (1,2) (Cu") 2,9
940,8 (1,6), 942,3 (1,6), - 940,8 (1,6), 942,2 (1,6), -
943,9 (1,5) (sat. Cu’") 9,1 943,8 (1,5) (sat. Cu’") 8,2
29,6 27,2
Cu 568,9 (2,1) (Cu™) - Cu 568,8 (1,9) (Cu™) -
L3M4,5M4,5 L3M4,5M4,5
O 1s 529,6 (1,0) (‘O™ 26,0 O 1s 529,7(0,9) (‘O0”) 25,9
531,5 (1,6) (-OH) 12,3 531,5 (1,6) (-OH) 12,0
533,2 (1,6) (C-0O) 1,6 533,2 (1,6) (C-0O) 1,3
39,9 39,2

Tableau 2-4 : Résultats des analyses XPS menées sur les couches minces de CuO élaborées a TA et a 350°C. Les
valeurs d’énergie de liaison E, de largeurs de pic & mi-hauteur (FWHM) ainsi que les concentrations atomiques
relatives a chaque composante d’un pic de coeur donné sont reportées. La somme des concentrations atomiques
reportées ne donne pas 100 %, le reste (~30 %) étant associé aux espéces carbonées de surface caractérisées par
des groupements de type C-C, C-H, C=0 et O=C-O.
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Des positions identiques (en E;) sont mesurées pour les différentes composantes des pics
de coeur Cu2p;,, et O 1s, pour les deux types de couches minces élaborées (TA et 350°C) et
pour la poudre de CuO, I’écart maximal ¢tant de 0,1 eV. De plus, les largeurs de pic a mi-
hauteur utilisces pour I’analyse des pics de coeur sont similaires pour ces trois echantillons. La
signature des pics de coeur Cu 2ps,,, O 1s et du pic Auger Cu L;M, ;M, 5 n’est pas affectee par la
forme de I’¢chantillon (poudre ou couches minces texturees) et les attributions des differentes
composantes sont identiques a celles etablies pour la poudre de CuO (cf. partie 1.2). Le calcul

sat

du rapport I, /1 révele une valeur légerement supérieure dans le cas des couches minces de
PP Cu2p3/2 g P

CuO (I/Iewpsn = 0,52 et 0,51 pour les couches minces élaborées a TA et 350°C respective-

ment) compar¢ a la valeur obtenue pour CuO massif (I

wt’ Ieurps2(CuO poudre) = 0,47). Cette
faible difference pourrait étre due a un environnement local plus perturbe des cations divalents

2+ ’ . . J Y . .
Cu presents au sein deS COuCheS minces nanostructurees Compare a Celul deS cations contenus

au sein d’une phase massive (poudre).

Finalement, le calcul du rapport O/Cu pour les deux couches minces analysces met en
¢vidence une legere sous-stoechiometrie en oxygene avec des rapports ¢gaux a 0,88 pour la
couche mince préparée a TA et 0,95 pour la couche mince ¢laborée a 350°C. Cette faible sous-
stoeechiométrie des couches minces de CuO en atomes d’oxygene permet donc d’expliquer la
présence d’une faible proportion d’atomes de cuivre a I’état de Cu” (au lieu de Cu’"). De plus,
la présence d’une impurete de Cu,O a ete identifice a partir des diffractogrammes de rayons X
des couches minces ce qui concorde ainsi avec les résultats XPS. Une sous-stoechiomeétrie en
oxygene a déja ete reportee dans la litterature pour des composes de CuO sous forme de
couches minces ou de nanoparticules et résulterait de la présence de lacunes d’oxygene majori-
tairement présentes en surface de ces materiaux, celles-ci etant supposces a 1’origine du ferro-
magnetisme observe a temperature ambiante [26, 27] (CuO massif est paramagnetique a tempe-

rature ambiante).

2.2.3. Caractérisation de la morphologie de surface

Comme précedemment, la microscopie a force atomique sera presentée en préliminaire a
la présentation de nos resultats, cette technique ayant eté employée tout au long de ces travaux
de these pour caractériser la morphologie de surface des couches minces. Les conditions expe-

rimentales selectionnées seront ¢galement detaillees.
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2.23.1. 1la microscopie a force atomique (AFM)

La microscopie a force atomique (AFM : Atomic Force Microscopy) fait partie de la famille
des microscopies a champ proche (ou microscopies a sonde locale) dont le principe repose sur la
mesure de I'interaction existante entre les atomes présents a I’extrémite d’une pointe tres fine
et ceux de la surface de I’¢chantillon a analyser. Binnig et al. [28] ont invent¢ le microscope a
force atomique en 1986 afin de combler la lacune du microscope a effet tunnel (STM) qui im-
pose aux surfaces d’étre conductrices ou semi-conductrices. Le developpement de cette tech-
nique AFM a ¢té rapide aussi bien dans les laboratoires universitaires qu’en milieu industriel car
elle permet de caracteriser, a I'air, en milieu liquide ou sous atmosphere controlee, la topogra-
phie de la surface d’echantillons conducteurs ou non, de nature tres diverse. A I’air, la micros-
copie AFM permet d’obtenir une resolution latérale de quelques nanometres et une résolution
verticale inferieure a 0,1 nm. Les images AFM presentees dans ce manuscrit ont eté obtenues a
partir d’un microscope MultiMode (MM-SPM) « Nanoscope IIIA » commercialisé par la societe
Veeco Instruments. Cet appareil est place au sein d’une boite a gants sous une atmosphere con-

trolee d’argon afin de permettre ’analyse d’¢chantillons reactifs (figure 2-11).

Figure 2-11: Microscope MultiMode « Nanoscope IIIA » de Veeco Instruments place au sein d’une boite a gants

a. Principe de fonctionnement

Le principe géneral de fonctionnement d’un microscope a force atomique est schematise
sur la figure 2-12. Par souci de clarté, son principe de fonctionnement sera développé dans le

cas du mode contact, mis au point par Binnig et al.
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Diode laser
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aquatre cadrans ordinateur
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d’asservissement
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Figure 2-12 : Schéma de principe d’un microscope a force atomique

e Systéme de micro-levier + pointe

Les micro-leviers (cantilever en anglais) utilises sont genéralement en nitrure de silicium avec une
pointe pyramidale integrée et sont fabriques par des techniques de micro-fabrication develop-
pées notamment pour la micro-¢lectronique des circuits intégres (photolithographie).
L’ensemble constitue¢ du micro-levier et de la pointe, nomme sonde AFM, est I’¢lement central
de tout AFM. Le micro-levier agit comme une lame ressort flexible caractéris¢e par une cons-
tante de raideur k et sa déflexion z permet de mesurer la force F resultante sur I'apex de la
pointe (F = kz) lorsque cette dernicre est amenée pres de la surface. L’obtention d’une image
necessite d’enregistrer la deflexion du micro-levier, et donc le mouvement vertical de la pointe,
en fonction de la position horizontale (x et y) de I’¢chantillon, donné¢e par le systeme de ba-
layage pi¢zo-¢lectrique. La constante de raideur k caracteristique des micro-leviers utilises est de
I'ordre de 0,01-1 N.m™' (en mode contact), ce qui permet la detection de forces d’interaction
de Pordre de 10° a 10” N. De plus, la frequence propre de résonance des micro-leviers
(quelques dizaines de kilohertz) doit étre grande devant les frequences caracteristiques
d’acquisition afin que ceux-ci soient peu sensibles au balayage pi¢zo-¢électrique en x et y ainsi
qu’aux vibrations de I’environnement. Enfin, la sonde AFM peut ¢galement étre mise en régime
d’oscillation forcée (a une frequence proche de la frequence de résonance du levier) par excita-
tion du levier grace a un systeme pi¢zo-¢lectrique. Ce régime particulier est employé dans le
mode contact intermittent, ou mode tapping, qui differe du mode contact et dont le fonction-

nement est décrit dans la section b suivante. Le mode tapping ayant ¢té retenu dans le cadre de ce
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travail (cf. partie 2.2.3.2), les caracteristiques des sondes AFM adaptees a ce mode (figure 2-13)

sont détaillées.

Tip Height
17 pm

Tip £ (
Set =
Back o

____f_‘
Half Cone Angle

20% - 25* along
cantilever axis

25% - 30% from side
107 at the apex

Pointe « tapping » standard pyramidale

Thicknes=s

Micro-levier
Caracteéristiques du micro-levier Pointe
Longueur Largeur Epaisseur Constante de raideur Frequence de Rayon de
(um) (um) (um) (N/m) résonance (kHz) courbure
125 25 2,1 5 150 < 10 nm
125 30 4,0 40 300 <10 nm

Figure 2-13 : Caractéristiques des sondes AFM utilisées en mode contact intermittent (tapping) [29]

e Systéme de mesure de la déflexion

La methode la plus repandue actuellement, grace a sa simplicite de mise en ccuvre et ses per-
formances, est une methode optique qui consiste a diriger avec un miroir un rayon laser en di-
rection du dos de la pointe, ou il se reflechit vers un photodeétecteur a quatre cadrans. Celui-ci

detecte la moindre déviation du faisceau laser provoqué par une deflexion z du micro-levier.

® Le scanner

Le translateur ou « scanner » est compos¢ d’un materiau piezo-¢lectrique. Il s’agit d’un solide
cristallin dont la maille unité se déforme sous 'action d’un champ ¢lectrique. Ce systeme est
place sur le support ¢chantillon dans notre cas et permet le deplacement de la surface a observer

selon les trois directions de I’espace.

¢ Boucle d’asservissement

La mesure de la deflexion du levier fournit le signal de force F(x,y). Au cours du balayage de
I’¢chantillon, une boucle d’asservissement (régulation électronique) permet de commander les
variations de hauteur Ah du tube piézo-électrique, placé au niveau du support de I’échantillon,
dans le but de maintenir constante la force F(x,y) entre la pointe et la surface (mode a déflexion
constante). La force F ¢tant constante en tout point (x, y) grace a un asservissement de la hau-
teur h de la cale pic¢zo-clectrique (c'est-a-dire de la position de 1’¢chantillon suivant z),

’acquisition permet I’obtention d’une image trois dimensions qui est une image topographique,
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appelée image hauteur. Comme le montre la figure 2-12, une deéflexion z constante du micro-
levier est possible si la distance Z entre le support fixe du micro-levier et le point de contact M
reste constante, ce qui necessite de faire varier (asservir) la hauteur h de la cale piezo-¢électrique

en chaque point (x, y) de la surface en fonction de sa topographie.

b. Modes de fonctionnement

Il existe trois modes d’utilisation de I’AFM, qui correspondent a des fonctionnements dif-
ferents et mettent en jeu des interactions pointe-surface de nature differente : le mode contact,

le mode contact intermittent (ou mode tapping) et le mode non-contact (figure 2-14).

(2) (b) (©

AETER NN

Mode contact Mode tapping Mode non-contact

Figure 2-14 : Schéma de fonctionnement d’un AFM en mode : (a) contact, (b) tapping et (c) non-contact

La figure 2-15 donne une representation de I'interaction pointe-surface de type Lennard-

Jones en fonction de la distance d qui les separe. On distingue deux domaines de force :

- d <d,: au fur et a mesure que d tend vers 0, les forces répulsives sont de plus en plus
importantes. Les nuages ¢lectroniques se repoussent en raison de forces coulombiennes
et/ou quantiques (principe d’exclusion de Pauli).

- d>d,:ilyapredominance de forces attractives, assurant la cohésion des atomes consti-
tuant I’¢difice. Elles sont de type ¢lectrostatique, de type van der Waals ou d’origine co-
valentes.

Force

Domaine Domaine
répulsif attractif
_—>

Contact

do d (pointe-substrat)

Non-contact

: S ]
Tapping

Figure 2-15 : Représentation schématique de I'interaction pointe-surface (de type Lennard-Jones) et des domaines

d’interaction associés aux différents modes de I’AFM [30]
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Méme si les forces d’interaction entre une pointe et une surface font intervenir des phe-
nomenes plus complexes que ceux décrits precedemment, les différents modes AFM se diffe-
rencient essentiellement par la nature des forces détectees : attractives ou répulsives. La compo-
sante attractive a longue portée correspond au mode non-contact, la composante répulsive a tres
courte portee correspond au mode contact et le régime transitoire entre les deux, au mode con-
tact intermittent. Je ne reviendrai pas dans cette partie sur le mode contact, ce dernier ayant
servi de base pour la description du fonctionnement d’un microscope a force atomique (section a
ci-dessus). Le mode non-contact ne sera pas non plus detaille ici car il est plus difficile a mettre

en ceuvre, son utilisation necessitant de se placer sous vide pour obtenir une résolution correcte.

Le mode contact intermittent (tapping) consiste a faire vibrer le micro-levier pres de sa
frequence de résonance, a une amplitude suffisamment ¢levée (typiquement superieure a 20
nm), la pointe venant en contact de la surface par intermittence. Ce mode est particulierement
adapte a I'imagerie d’echantillons délicats (polymeres, materiaux biologiques, ...) et présente
I'avantage de ne pas genérer de forces de friction puisque le contact entre la surface et la pointe
est tres court. Dans ce mode, la sonde est excitee par un signal sinusoidal de pulsation W, de tel

sorte que son oscillation soit decrite par:
f = A, cos (wt+ d;)

A, est Pamplitude libre et ¢, est le déphasage libre de la sonde AFM lorsque celle-ci est
hors de tout champ de force (loin de la surface de I’¢chantillon). Du fait de I’interaction pointe-
surface, I’amplitude A, est inferieure a ’amplitude A, de I’oscillation libre. La topographie de la
surface est obtenue en utilisant la boucle d’asservissement qui a pour but de maintenir A; cons-
tant en translatant verticalement la cale pi¢zo-électrique de Ah (et donc I’échantillon). La valeur
de A; est imposce par I’experimentateur et correspond a la consigne de la boucle
d’asservissement, nommée A_ pour Amplitude Setpoint. Plus le rapport A /A, (toujours inférieur a
1) est faible, plus la force lors du contact pointe surface est ¢levée. En mode tapping, I'image
Phase peut aussi étre obtenue par la mesure du déphasage Ad entre I’oscillation du ressort libre
et 'oscillation du ressort en interaction avec la surface [31]. Celle-ci permet de mettre en evi-

dence des zones de proprictes mecaniques differentes.

c. Traitement des images

Il existe plusieurs filtres pour améliorer a posteriori la qualite des images AFM et corriger

certaines distorsions. Dans ce travail, un seul type de filtre, nommé Plan fit, a été utilise. Celui-
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ci permet de soustraire les defauts de forme d’ordre n, en calculant I’écart d’altitude entre la
surface reelle et la surface des moindres carres d’ordre n. En pratique, I’ordre n du Plan fit varie
de 0 a 3. L’ordre O correspond juste a un décalage de I’origine. L’ordre 1 permet de soustraire
le defaut d’inclinaison. Les ordres 2 et 3 permettent de soustraire les défauts d’ondulation. Les
images présentces par la suite ont subi un Plan fit d’ordre 2 ou 3 lorsque celui-ci apparaissait
necessaire. L’effet de ce filtre est presente sur la figure 2-16 ci-dessous. Nous pouvons constater
que deux des extrémites de la surface apparaissent devices vers les fortes valeurs de z (angle
en haut a gauche et angle en bas a droite de I'image (a) non-traitée), ce qui a pu étre efficace-

ment corrige par un Plan fit d’ordre 3 (images traitées (c) et (d) de la figure 2-16).

T Hogt [P 100um

a) “c)

Distorsions de la mesure s000nm . Distorsions corrigées

300.0 nin

-25.0 nm

A - tOpmopoR g
rhm d) 4 g Tordm

Figure 2-16 : Influence du traitement d’image (présentation d’images AFM 10x10 um’ ayant la méme échelle
en z): (a) et (b) images 2D et 3D non-traitées, (c) et (d) images 2D et 3D apres un Plan fit d’ordre 3.

d. Mesure de rugosité

L’indicateur standard de rugosité, nomme R,, est couramment utilisé dans le but de me-
surer la rugosite des surfaces. Il s’agit du calcul d’un écart-type ou RMS en anglais (Root Mean
Square) qui correspond a la déviation standard des valeurs de hauteur z a I'inteérieure d’une aire

donnee. Il est défini par la relation suivante :

_ Iiv=1(Zi - Zmoy)2
q N

\
ou
N : nombre de points analysés pour une surface donnée
z; : valeur de la hauteur z mesurce au point (x;, y;) de la surface

Zinoy © hauteur moyenne
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Les valeurs de R, reportéces par la suite sont systematiquement calculées a partir de plu-
sieurs images (moyenne de 4 valeurs minimum) obtenues en analysant différentes regions (de

méme aire) de I’éechantillon.

2.2.3.2. Optimisation des conditions d’analyse AFM

Une ¢tude préeliminaire a éte reéalisee dans le but d’optimiser les conditions d’analyse
AFM. En effet, il est nécessaire de tester, pour un type d’echantillon donne, différents modes,
differentes sondes AFM et différents parametres de balayage afin de déterminer les conditions
optimales d’analyse permettant I’obtention de la meilleure définition de chaque detail de la sur-
face de I’¢chantillon. Pour ce faire, la couche mince de CuO ¢laborée a TA a éte analysce en
testant, dans un premier temps, les modes contact et tapping (les mémes conclusions sont obte-
nues a partir de la couche mince préparée a 350°C). Les images AFM obtenues a partir de ces

deux modes sont comparéces a I'image MEB de la couche mince (figure 2-17).

00 1; Height 100um 00 1: Height 10.0m

Figure 2-17 : Images AFM (scans de 10x10 pum?”) de la surface d’une couche mince de CuO préparée a TA obte-
nues : (a) en mode contact et (b) en mode tapping. L’image MEB (c) correspondante est donnée pour comparai-
son (sa largeur a ¢té mise a I’¢chelle des images AFM).

Le mode contact s’est clairement averé peu adapte pour caractériser la surface de nos
couches minces : les grains nanométriques présents a la surface ne peuvent pas étre correcte-
ment définis dans ce mode a cause d’une ¢érosion rapide de la pointe lors de son contact continu
avec la surface de I’ ¢chantillon (augmentation du rayon de courbure de la pointe). De ce fait, les
grains observes sur I'image AFM obtenue en mode contact (fig. 2-17a) apparaissent bien plus
gros que les grains réeels observes sur I'image AFM obtenue en mode tapping (fig. 2-17b) ou sur
I'image MEB (fig. 2-17c : la dimension de I'image MEB a ¢t¢ adaptee pour une comparaison

directe avec les images AFM). 1l faut donc privilegier le mode tapping pour I’analyse de ce type
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de surface. Deux pointes classiques, utilisces couramment en mode tapping (cf. partie
2.2.3.1.a), ont donc ete testees. Elles sont commercialis¢es sous le nom de tap150 et tap300 ce
qui permet de caractériser leurs fréquences de resonnance respectives, a savoir 150 kHz et 300
kHz. La surface de la couche mince scannée a partir de la pointe tap150 (fig. 2-18a) presente
une moins bonne définition des nanograins, leur forme pyramidale apparaissant plus arrondie
comparée a la forme « réelle » observée sur I'image MEB (fig. 2-18c). Enfin, le choix du mode
tapping et d’une pointe tap300 (fig. 2-18b) permettent I’obtention d’une tres bonne résolution
et d’une morphologie de surface en parfait accord avec celle observée sur I'image MEB (fig. 2-

18c). Ces conditions sont donc utilisées pour réaliser les differentes analyses par AFM.

Figure 2-18 : Images AFM (scans de 1x1 um”) de la surface d’une couche mince de CuO préparée a TA obtenues
en mode tapping en utilisant : (a) une sonde AFM tap150 et (b) une sonde AFM tap300. L’image MEB (c) corres-
pondante est donnée pour comparaison (sa dimension est basée sur la méme échelle que les images AFM).

2.2.3.3. Morphologie de surface des couches minces de CuO

La morphologie de surface des couches minces préparees en configuration inclinee sous
une pression totale de 1 Pa aux deux températures étudiées (TA et 350°C) a été finement carac-
terisee par microscopie AFM en utilisant les conditions precedemment optimisces. Les images
topographiques de ces deux types de couche mince sont préesentees sur la figure 2-19 en trois
dimensions (ligne du haut) et en deux dimensions (ligne du bas) afin d’avoir une vue des surfaces
sous deux angles differents. Nous pouvons remarquer que les surfaces des deux couches minces
(TA et 350°C) sont différentes en termes de morphologic et de rugosité (échelles en z diffe-
rentes). L’image AFM de la couche mince ¢laborée a TA montre que les tétes de colonnes sont
formées d’agrégats de forme pyramidale dont la taille varie entre 50 et 100 nm environ. En ef-
fet, des effets d’ombrage et une diffusion de surface tres limitee, resultat des conditions de de-
pot utiliseées (cible inclinee, T/T,, faible, P=1 Pa), sont a I’origine de cette morphologie colon-

naire avec des sommets pyramidaux. A partir de I'image AFM de la couche mince préparce a
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350°C, on peut distinguer des tétes de colonnes caractérisées par des grains facettés de forme
pyramidale (40 a 60 nm) et des agregats (~100 nm) caractérises par de larges facettes, ces der-
niers résultant de I’empilement des plaquettes observées dans le volume de la couche mince. Les
tétes de colonnes caractéristiques des couches minces préparées a 350°C ont donc un aspect
nettement plus facette que celles des couches minces ¢laborees a TA, ce qui est directement en
accord avec les morphologies identifices dans le volume pour ces deux types de couches minces
(partie 2.2.1.2). Nous pouvons aussi caractériser ces surfaces par leur rugosité a partir du para-
metre R,. La surface de la couche mince préparée a 350°C est plus rugueuse (Rq350°c = 26,1 nm)

que celle de la couche préparée a TA (RqTA = 14,6 nm), ce qui est cohérent avec I’amplitude

350°C

mesur¢e pour la variation de la hauteur z dans ces deux cas (Az = 164 nm au licu de

Az™ = 98 nm).

Elaborationa TA Elaboration a 350°C
100.0 nm b)

25nm

06

04

0.2

0.2 04 0.6 0.8 pm

R,=14,6 nm

Figure 2-19 : images AFM 3D ou 2D (scans 1x1 ym?) de la surface des couches minces préparées : (a,c) a TA ou

(b,d) 4 350°C.

~81~



Chapitre II : Elaboration et caractérisations physico-chimiques des couches minces de CuO

3. Conclusion

Dans un premier temps, des materiaux de reférence a base de cuivre ont éte analyses par XPS de
manicre a determiner leur signature spécifique au niveau des différents pics de caeur (Cu 2p;,, et
O 1s), du pic Auger Cu L3M, sM, ; et de la bande de valence. Cette ¢tude preliminaire par XPS
servira de base pour une identification precise des phases formees au cours du cyclage ¢lectro-

chimique des couches minces de CuO.

Dans une deuxieme partie, nous avons reporté les conditions de depot retenues pour
I’ ¢elaboration des couches minces de CuO stoechiométrique par pulveérisation cathodique reactive
(gaz : melange Ar+0,) a partir d’une cible de cuivre, une ¢tude concernant I’optimisation des
parametres de depot ayant ete effectuce au préalable (travaux de these de Delphine Poinot).
Deux types de couches minces de CuO (élaboration a TA (Température Ambiante) ou a 350°C)
ont ¢te retenus dans le cadre de ce travail, celles-ci présentant des proprictés physico-chimiques
et ¢lectrochimiques différentes et particulierement intéressantes. Des différences notables ont
¢te observees au niveau de la morphologie (dans le volume et a la surface) des couches minces
avec 'obtention de colonnes plus larges et plus facettées lors d’une élaboration a 350°C. Les
resultats obtenus par diffraction de rayons X ont ¢galement révele I'existence d’une forte orien-
tation preferentielle des plans (00l) ou (-hhh) pour les deux types de couches minces et d'une
texturation différente en fonction des conditions d’elaboration. Enfin, les couches minces prepa-
rées a TA et a 350°C présentent des environnements locaux autour des atomes de cuivre et

d’oxygéne semblables d’apres les resultats issus des analyses par XPS.

~82 ~



Chapitre II : Elaboration et caractérisations physico-chimiques des couches minces de CuO

Références bibliographiques

[1] R. Lewis and M. Kelly, “Binding-energy reference in X-ray photoelectron spectroscopy of insulators,” Journal of
Electron Spectroscopy and Related Phenomena, vol. 20, no. 1, pp. 105—115, 1980.

2] T. Barr, “An XPS study of Si as it occurs in adsorbents, catalysts, and thin films,” Applications of Surface Science,
vol. 15, no. 1-4, pp. 1-35, 1983.

[3] C. R. Brundle and A. D. Baker, Electron spectroscopy: theory, techniques and applications, vol. 1. Academic Press, Lon-
don, 1977.

[4] S. Hiifner, Photoelectron Spectroscopy: Principles and Applications. Springer-Verlag, Berlin Heidelberg New York, 1995.
[5] S. Kowalczyk, L. Ley, F. McFeely, R. Pollak, and D. Shirley, “Relative effect of extra-atomic relaxation on auger

and binding-energy shifts in transition metals and salts,” Physical Review B, vol. 9, no. 2, pp. 381-391, 1974

[6] D. Shirley, “High-resolution X-ray photoemission spectrum of the valence bands of gold,” Physical Review B, vol. 5,
no. 12, pp. 47094714, 1972.

[7] J. Scofield, “Hartree-Slater subshell photoionization cross-sections at 1254 and 1487 eV,” Journal of Electron Spectros-
copy and Related Phenomena, vol. 8, no. 2, pp. 129-137, 1976.

[8] J. Ghijsen, L. Tjeng, J. Van Elp, H. Eskes, ]J. Westerink, G. Sawatzky, and M. Czyzyk, “Electronic structure of
Cu20 and CuO,” Physical Review B, vol. 38, no. 16, pp. 11322—11330, 1988.

9] E. Parmigiani, G. Pacchioni, F. Illas, and P. Bagus, “Studies of the CuO bond in cupric oxide by X-ray photoelec-
tron spectroscopy and ab initio electronic structure models,” Journal of Electron Spectroscopy and Related Phenomena, vol. 59,

no. 3, pp. 255-269, 1992.

[10] S. Fleutot, Etudes expérimentale et théorique des interactions entre sous-réseaux organique/inorganique dans des systémes hy-
brides modéles. PhD thesis, Université de Pau et des Pays de I’Adour, 2010.

[11] J. F. Moulder, W. F. Stickle, P. E. Sobol, and K. D. Bomben, Handbook of X-ray Photoelectron Spectroscopy. Physical

Electronics Division, 1992.

[12] B. Timmermans, F. Reniers, A. Hubin, and C. Buess-Herman, “Chemical effects in the auger spectrum of copper-
oxygen compounds,” Applied Surface Science, vol. 144-145, no. 0, pp. 5458, 1999.

[13] N. MclIntyre and M. Cook, “X-ray photoelectron studies on some oxides and hydroxides of cobalt, nickel, and
copper.,” Analytical Chemistry, vol. 47, no. 13, pp. 2208-2213, 1975.

[14] P. Larson, “X-ray induced photoelectron and auger spectra of Cu, CuO, Cu20, and Cu2S thin films,” Journal of
Electron Spectroscopy and Related Phenomena, vol. 4, no. 3, pp. 213-218, 1974.

[15] S. Harmer, W. Skinner, A. Buckley, and L.-]J. Fan, “Species formed at cuprite fracture surfaces; observation of

O 1s surface core level shift,” Surface Science, vol. 603, no. 3, pp. 537-545, 2009.

[16] F. Parmigiani, L. Depero, T. Minerva, and J. Torrance, “The fine structure of the Cu2p3/2 X-ray photoelectron
spectra of copper oxide based compounds,” Journal of Electron Spectroscopy and Related Phenomena, vol. 58, no. 4, pp. 315-323,
1992.

[17] G. Schon, “High resolution auger electron spectroscopy of metallic copper,” Journal of Electron Spectroscopy and
Related Phenomena, vol. 1, no. 4, pp. 377-387, 1972.

[18] M. Al-Kuhaili, “Characterization of copper oxide thin films deposited by the thermal evaporation of cuprous oxide
(Cu20),” Vacuum, vol. 82, no. 6, pp. 623-629, 2008.

[19] D. Svintsitskiy, A. Stadnichenko, D. Demidov, S. Koscheev, and A. Boronin, “Investigation of oxygen states and
reactivities on a nanostructured cupric oxide surface,” Applied Surface Science, vol. 257, no. 20, pp. 8542—-8549, 2011.

~83 ~



Chapitre II : Elaboration et caractérisations physico-chimiques des couches minces de CuO

[20] J. Pierson, A. Thobor-Keck, and A. Billard, “Cuprite, paramelaconite and tenorite films deposited by reactive
magnetron sputtering,” Applied Surface Science, vol. 210, no. 3-4, pp. 359367, 2003.

[21] C.-L. Chu, H.-C. Lu, C.-Y. Lo, C.-Y. Lai, and Y.-H. Wang, “Physical properties of copper oxide thin films pre-
pared by dc reactive magnetron sputtering under different oxygen partial pressures,” Physica B: Condensed Matter, vol. 404,

no. 23-24, pp. 4831-4834, 2009.

[22] B. A. Movchan and A. Demchishin, “Study of structure and properties of thick vacuum condensates of nickel, tita-
nium, tungsten, aluminium oxide and zirconium dioxide,” Physics of Metals and Metallography-ussr, vol. 28, no. 4, p. 83, 1969.

[23] J. A. Thornton, “High-rate thick-film growth,” Annual Review of Materials Science, vol. 7, pp. 239260, 1977.

[24] J. A. Thornton, “Influence of apparatus geometry and deposition conditions on the structure and topography of
thick sputtered coatings,” J. Vac. Sci. Technol., vol. 11, no. 4, pp. 666—670, 1974.

[25] J. Li, G. Vizkelethy, P. Revesz, ]. Mayer, and K. Tu, “Oxidation and reduction of copper oxide thin films,” journal
of Applied Physics, vol. 69, no. 2, pp. 10201029, 1991.

[26] D. Gao, ]. Zhang, ]J. Zhu, ]. Qi, Z. Zhang, W. Sui, H. Shi, and D. Xue, “Vacancy-mediated magnetism in pure
copper oxide nanoparticles,” Nanoscale Research Letters, vol. 5, no. 4, pp. 769—772, 2010.

[27] H. Qin, Z. Zhang, X. Liu, Y. Zhang, and ]J. Hu, “Room-temperature ferromagnetism in CuO sol-gel powders and
films,” Journal of Magnetism and Magnetic Materials, vol. 322, no. 14, pp. 19941998, 2010.

[28] G. Binnig, C. Quate, and C. Gerber, “Atomic force microscope,” Physical Review Letters, vol. 56, no. 9, pp. 930—
933, 1986.

[29] “Nanoandmore website (the world of scanning probes and more)”: http://www.nanoandmore.com/afm-probe-

tap150-g.html and http://www.nanoandmore.com/afm-probe-tap300.html.

[30] J.-C. Rivoal and C. Frétigny, “Microscopie a force atomique (AFM),” Techniques de I'ingénieur, vol. R 1 394, pp. 1—
18, 2005.

[31] S. Magonov, V. Elings, and M.-H. Whangbo, “Phase imaging and stiffness in tapping-mode atomic force microsco-
Py, Surface Science, vol. 375, no. 2-3, pp. L385-L391, 1997.

~84 ~



CHAPITRE III :

ETUDE DU PROCESSUS REDOX

DES COUCHES MINCES DE CuO PAR XPS

~ 85 ~



~ 86 ~



Chapitre III : Etude du processus redox des couches minces de CuO par XPS

Dans ce chapitre, un bilan bibliographique sur les ¢tudes ¢lectrochimiques du matériau
d’¢lectrode CuO sera présente dans un premier temps. La seconde partie de ce chapitre sera
enticrement consacree a I’¢tude des processus redox mis en jeu au cours du cyclage ¢lectrochi-
mique des cellules Li/CuO (couches minces ¢laborees a temperature ambiante (noté TA) ou a
350°C) a partir de I’analyse par XPS des couches minces de CuO a différents stades du cyclage.
Une confrontation des réesultats issus des analyses par XPS et des resultats e¢lectrochimiques sera
ensuite effectuce et un mecanisme de conversion pourra étre proposé pour ces couches minces
de CuO. Enfin, une comparaison des resultats obtenus pour les couches minces ¢laborees a TA
et a 350°C permettra de déterminer 'influence de la structure et de la morphologie initiale du

depot sur les proprietes electrochimiques.

1. Etat de I'art sur le matériau d’électrode CuO

1.1. Mécanismes réactionnels proposés pour CuO massif

Le composé CuO a ¢te ¢tudie dans les annees 70-80 en tant que materiau d’¢lectrode po-
sitive pour des systemes non-rechargeables (piles). Les cellules Li/ CuO, produites et commer-
cialisees par la societe SAFT, sont caracterisces par une densité d’énergie ¢levee et une tension
nominale de 1,5 V. Dans ce contexte, R. Bates et al. [1] ont formulé les premieres hypotheses
concernant les chemins réactionnels envisageables pour la decharge d’une telle cellule Li/CuO.
Suite a I’observation de deux plateaux de potentiel a 1,6 V et 1,4 V au cours de la decharge (a
une densité de courant de 0,1 mA.cm™ (a 70°C)), les auteurs ont formulé I’hypothese d’un mé-
canisme en deux ctapes. La premicre étape correspondrait a la formation d’une phase
d’intercalation Li,CuO, compose ¢galement propos¢ par Novak et al. [2], méme si aucune
preuve scientifique de son existence n’a éte reportee. Dans I’¢tape suivante, R. Bates et al. [1]
suggere une decomposition de cette premiere phase intermédiaire Li, CuO, celle-ci conduisant a
la formation du cuivre meétal Cu et de la phase Li,O, de maniere directe ou de maniere indirecte
en passant par la formation de la phase intermédiaire Cu,O (chemin dépendant de la tempera-
ture). Une ctude par diffraction de rayons X a revele que la reaction du compose CuO avec le
lithium pouvait conduire a la formation du cuivre metal des le debut de la décharge, ce dernier
ayant cte identifi¢ a partir d’une profondeur de decharge ¢gale a 20 % [3]. La reaction globale

associée a la decharge d’une cellule Li/CuO a donc ¢été déduite de ces travaux, soit :

CuO +2Li=Li,0+Cu (E'=2,24V)
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De plus, Bates et al. [1] ont montré I’existence d’un grand nombre de réactions possibles
(exothermiques) entre les oxydes de cuivre et le lithium en reportant les valeurs d’enthalpies
libres de réaction AG et de potentiels d’équilibre E° correspondants (tableau 3-1). Nous pou-
vons remarquer que les réactions qui mettent en jeu la phase lithice Li,O, se produisent a des
potentiels d’equilibre E® inférieurs a 2 V tandis que les reactions qui impliquent la phase lithice
Li,O ont lieu a des potentiels d’equilibre E’ superieurs. Les phases Cu,O et Li,O, ont été an-
noncees par Bates et al. [1] et seraient préesentes au sein de cathodes de CuO partiellement de-
chargées (la methode d’analyse et les résultats ne sont cependant pas décrits par les auteurs). Par
consequent, ils ont propose que la formation de I’oxyde Cu,O, de la phase peroxyde Li,O, et du
cuivre metal pouvait étre justifice dans un ¢état de decharge partiel de la cathode au vue des diffe-
rentes réactions possibles thermodynamiquement, de leurs potentiels E° (tableau 3-1) et des

valeurs de potentiel mesurees.

Réaction AG (keal) E’(V)
(1) CuO +2Li" +2e =Li,0 + Cu -103,5 2,24
(2) 2CuO +2Li"+2e =Li,0 + Cu,0 -108,08 2,34
3) 2CuO+2Li"+2¢ =1i,0,+2Cu 74,2 1,61
4) 4 CuO +2Li" +2e =Li,0, + 2 Cu,0 -83,36 1,87
(5) Cu,0 +2Li"+2¢ =Li,0+2Cu -98,92 2,14
(6) 2 Cu,0+2Li" +2¢ =1i,0,+4 Cu -65,04 1,41

Tableau 3-1 : Valeurs d’enthalpies libres de réaction AG et de potentiels d’équilibre E° pour différentes réactions
entre le lithium et les oxydes de cuivre [1].

Cependant, dans un état totalement décharge (réduction totale), seuls le cuivre metal et

I'oxyde Li,O sont attendus. Enfin, il est probable que difféerents chemins réactionnels soient

. . . !/ . C K /! !
suivis en fonction du regime de cyclage - utilise et de la temperature.

Hibble et al. [4] ont ¢galement cherche a ¢lucider le processus de lithiation du compose
CuO, par voies chimique et ¢lectrochimique, en utilisant les techniques de diffraction de rayons
X et de microscopie ¢lectronique. L’¢tude ¢électrochimique a été effectucée a temperature am-
biante a partir du systeme [Li/ LiBF, (1 M), carbonate de propylene/ CuO] en utilisant le mode
galvanostatique et de tres faibles courants (1-10 pA). L’¢tude de la lithiation de CuO par voie
chimique a été realisée en utilisant le n-butyllithium, la variation du rapport CuO/n-BuLi per-
mettant de controler la teneur x en Li (réaction a température ambiante pendant 24 h). Les dif-
ferentes phases identifices par Hibble et al. [4] en fonction du nombre de lithium x par groupe-

ment formulaire CuO et de la voie de lithiation sont regroupées dans le tableau 3-2.
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Lithiation par voie électrochimique Lithiation par voie chimique
(décharge galvanostatique a 1 — 10 uA) (CuO/n-Buli)
x Produits Autres X Produits Autres produits
majoritaires majoritaires
0,20 «new phase » 0,21 LiCuO Cu,O
0,31 «new phase » Cu 0,42 LiCuO Cu,0O, Cu, Li,O
0,48 «new phase », Cu,O, Li,O 0,80 Cu,O, LiCuO,Cu
0,72 Cu,0, Cu, Lj,O 1,0 Cu,0, Cu, Li,O
2,0 Cu, Li,O

Tableau 3-2 : nature des phases formées lors d’une lithiation du composé CuO par voies électrochimique
(gauche) et chimique (droite) en fonction du nombre de lithium x par groupement formulaire CuO. Ces résultats
sont issus des travaux de Hibble et al. [4].

Ces resultats montrent que la phase LiCuO, caractérisee par une structure cristalline ana-
logue a celle de KAgO (groupe d’espace I 4m2) [5] mais différente de celle de CuO (C 2/c), est
un produit de la lithiation chimique a temperature ambiante lorsque la teneur en lithium x reste
inferieure ou egale a 0,80 Li/CuO. Contrairement aux resultats de la lithiation chimique, la
phase LiCuO n’a pas ete detectee au cours de la lithiation ¢lectrochimique, cette derniere con-
duisant a la formation de phases differentes en fonction de la profondeur de decharge parmi les-
quelles figurent Cu,O, Cu et Li,O. Ces auteurs ont montré que la phase inconnue formée au
debut de la décharge (nommee « new phase ») presentait une structure CFC, de parametre de
maille a = 4,1 A, différente de la structure initiale monoclinique de CuO. D’apres ces auteurs,
il apparait peu probable qu'une phase d’intercalation du lithium de type Li,CuO soit formee
comme il avait ¢te precedemment suggere par Bates et Novak. En effet, la formation d’une telle
phase ne serait a priori pas favorable, la structure de CuO ne presentant pas de sites cristallogra-

phiques capables d’accommoder les ions lithium.

La formation d’une phase d’intercalation Li,CuO est envisageable seulement si la structure
presente des longueurs de liaison respectivement de I'ordre de 1,9-2,2 Aetde2,5-3,0A pour
O-Li et Cu-Li, c'est-a-dire proches des longueurs déterminees dans les phases ternaires stables a
base de Li, Cu et O telles que LiCuO [5] et Li,CuO, [6]. Les trois sites interstitiels les plus pro-
bables pour I'intercalation du lithium dans la structure monoclinique de CuO (structure de CuO
determinée par Asbrink et al. [7] a 196 K et température ambiante) ont pour coordonnées : (V2,
Va, Y4), (Y2, V2, V2) ou (Y4, V4, 2). L’occupation de ces sites par des ions Li* conduit alors a la
formation de liaisons Cu-Li relativement courtes de l'ordre de 1,8 A (figure 3-1).
L’intercalation du lithium dans la structure monoclinique de CuO devrait donc induire de fortes

distorsions des parametres de maille.

2 paramétre de maille voisin de celui de la phase cristalline Cu,O (a = 4,27 A).
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a) Li (%, %, %) b) Li (%, %, %) c) Li (%, %, %)

Figure 3-1 : Représentation de la structure monoclinique de CuO (issue des travaux d’Asbrink et al. [7]) et des
trois sites interstitiels envisages pour les ions lithium.

Ainsi, le mécanisme de la réaction de CuO avec le lithium resta relativement peu clair
pendant quelques années avant de susciter une nouvelle attention dans les annees 2000, suite a la
mise en évidence de la reversibilité du mécanisme de conversion (cf. chapitre 1 partie 3) mis en
jeu lors de la réaction de nombreux oxydes de métaux de transition avec le lithium [8, 9]. Dans
ce nouveau contexte, Débart et al. [10] ont réalisé une étude du mécanisme de la réaction entre
des particules de CuO obtenues par synthese sous forme de plaquettes tres fines (80-100 Ay etle
lithium. La courbe de cyclage obtenue par ces auteurs pour une cellule Li/CuO a un régime de
courant de C/300 (1 Li echange en 300 h) met en evidence quatre domaines distincts lors de la

decharge (ces domaines ¢tant identifies sur la figure 3-2 et detailles dans le texte ci-dessous).
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Figure 3-2 : Courbe Tension-Composition de la premicre décharge d’une cellule Li/CuO (¢lectrolyte liquide :
1 M LiPF, dans EC/DMC) déduite de mesures PITT (le régime de courant correspondant est C/300) [10].
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La caracterisation du matériau d’¢lectrode CuO au cours du processus de lithiation a ete
effectuce en différents points de la decharge (points a, b, ¢ et d notes sur la figure 3-2) par dif-
fraction de rayons X (DRX in situ) et par microscopie ¢lectronique en transmission (MET ex
situ). Le matériau CuO de départ est bien cristallise et le cliche de diffraction electronique obte-
nu a révele la maille monoclinique caracteristique de cet oxyde. Nous allons maintenant résumer
les differents résultats obtenus par Débart et al. [10] au cours du cyclage des ¢lectrodes de CuO
et reporter les differents mecanismes proposes. Ce travail de reference sur les electrodes de
CuO (particules) servira de base et de point de comparaison pour notre c¢tude des couches

minces de CuO.

¢ Echantillons Li,CuO (0 < x < 0,4) correspondant au pseudo-plateau a 2,1 V
Le cliche de diffraction ¢lectronique, obtenu pour une particule de composition globale
Liy ,CuO (point a de la figure 3-2), a revele une structure de type CuO. L’image MET, quant a

elle, a montre I’existence d’une superstructure composée de zones de périodicités differentes.

Ces resultats ont donc montre que la structure de CuO pouvait étre preservee au debut de la
decharge, cette reaction induisant tout de méme de fortes contraintes a I’intérieur du materiau.
L’hypothese concernant la formation d’un compose d’intercalation Li, CuO fut écartee par les
auteurs, ces derniers n’ayant pas observe de changements significatifs des parametres de maille
(resultats de la DRX et de la diffraction ¢lectronique) pour la structure de CuO identifice. Deux
mecanismes ont donc éte proposes pour expliquer la conservation de la structure CuO : soit (1)
une extrusion de cuivre metal et une incorporation simultan¢e de lithium dans les sites Cu va-
cants de la structure CuO, soit (2) une extraction d’oxygene de la structure initiale et une for-
mation simultanée de la phase Li,O. L’absence de nano-grain ou de cristallite de cuivre metal au
sein du matériau au debut de la décharge, ainsi qu’une évolution courbe du potentiel en forme
de S (pour le mécanisme (1), un plateau de potentiel est attendu (potentiel constant gouverne
par le couple Cu(Il)/ Cu(0)) ont conduit au mécanisme (2), celui-ci apparaissant comme le plus

probable d’apres toutes ces observations. La réaction associ¢e a ce mecanisme (2) s’ecrit :
. _ x . .. .
CuO + xLit+ xe™ - [Cu{I_xCufc]Ol_x/z + 3 Li,0  Reéaction du mécanisme (2)

¢ Echantillons Li,CuO (0,4 < x < 0,8) correspondant au plateaua 1,6 V
A ce stade de la lithiation (analyse au point b, x = 0,6), les auteurs ont pu clairement ob-
server I’apparition de nanoparticules spheriques, attribuces a la phase Cu,O a partir de I’analyse

du cliche de diffraction ¢lectronique et des transformees de Fourier realisces a partir de I’image
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MET haute resolution, et d’une matrice amorphe dont la nature n’a pas pu étre identifice. Les
auteurs ont suppos¢ que la structure de CuO se transforme pour aboutir a une structure de type
Cu,O (nanoparticules) lorsque les contraintes deviennent trop importantes, c'est-a-dire lorsque

le nombre de lacunes d’oxygéne devient trop grand au sein de la structure initiale.

¢ Echantillons Li,CuO (0,8 < x < 2) correspondant au plateaua 1,3 V

A la fin du plateau enregistre a 1,3 V (x=2), la réduction du mateériau initial CuO par le li-
thium est totale. Les auteurs ont observe une desintegration complete du matériau de depart en
nanoparticules de 80-100 A de diamétre. 11 faut tout de méme noter que la forme globale des
particules initiales est conservéee. La présence des phases Cu et Li,O au sein du matériau a pu
¢tre clairement identifice a partir des cliches de diffraction électronique. De plus ’analyse de
I'image MET haute résolution a permis de localiser les phases en présence et de demontrer que
des nanoparticules de Cu metal sont enrobees au sein d’une matrice de Li,O. Ce deuxieme pla-
teau peut donc étre associ¢ a la réduction de I'oxyde de cuivre intermédiaire Cu,O par le li-

thium conduisant a la formation du materiau composite nanostructuré Cu/Li,O.

® Echantillons Li,CuO pour 2 < x < 4 (diminution continue du potentiel)

Aucune modification d’un point de vue cristallographique n’a ¢té detectee dans la gamme
de composition Li, CuO (avec x compris entre 2 et 4) qui est associce a la diminution continue
du potentiel jusqu’a 0,02 V, apres le plateau a 1,3 V. Cependant, les images MET ont revele la
présence d’une couche de passivation (épaisseur ~3000 A) autour des particules du précurseur
CuO désormais constituces d’une phase Cu dispersee dans une matrice de Li,O. Les auteurs
envisagent que la formation de cette couche de passivation, supposée de nature organique du fait
de sa décomposition rapide sous le faisceau d’électrons, soit relice a la capacite additionnelle
mesuree, la capacite en fin de decharge (x > 4) ¢tant largement supérieure a la capacite theo-

rique de CuO (x = 2).

¢ Echantillons Li,CuO réoxydés jusqu’a un potentiel de 3 V

Le cliche de diffraction ¢lectronique a montre la présence de trois ensembles d’anneaux,
leur indexation indiquant la coexistence des phases Cu, Cu,O et CuO. L’analyse de I’image
MET haute resolution, quant a elle, a révele un processus de ré-oxydation non homogene au
sein du materiau. Enfin, les nano-grains a base de Cu, Cu,O ou CuO apparaissent enrobes dans
une matrice lithié¢e amorphe non-identifice. Ces résultats déemontrent donc que la réversibilite

du processus de conversion des particules de CuO est partielle. De plus, une autre ¢tude mence
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par Grugeon et al. [11] sur le comportement en cyclage de particules sphéeriques de CuO (taille
moyenne = 1 um) a permis de confirmer ces derniers résultats. En effet, la capacite réversible
mesurce au cours des 70 cycles realises a partir de la cellule Li/ CuO est tres proche de la capaci-

te reversible obtenue pour la cellule Li/Cu,O (environ 400 mAh.g’1 pour les deux cellules =
capacite specifique theorique de Cu,0). Ces resultats ont donc conduit les auteurs a suggerer
que le cuivre metal, identifie en fin de decharge, ¢tait essentiellement réoxyde en oxyde de
cuivre (I), Cu,O, pendant la charge de ces deux cellules. L’analyse du cliche de diffraction ¢lec-
tronique de I’¢lectrode délithi¢e en fin de charge a confirme I’absence de la phase initiale CuO,
démontrant ainsi la difficulté a réoxyder le cuivre jusqu’au degré d’oxydation Cu'" dans le cas
d’une électrode composite (ajout de noir de carbone + liant poly(fluorure de vinylidene) (PVDF)

en géneral) initialement composée de particules de CuO.

1.2. Etudes électrochimiques menées sur CuO sous forme de couche mince

Un moyen pour ameliorer la réversibilité de la réaction de conversion d’une ¢lectrode de
CuO consiste a remplacer le composé massif par des couches minces de CuO nanostructurées de
morphologie bien particulicre (pas d’ajout de liant et de noir de carbone dans ce cas). En effet, la
morphologie initiale des couches minces influence fortement les proprictes électrochimiques
comme nous allons le voir avec les différents resultats de la littérature. Les avantages des mate-

riaux nanostructurés [12, 13] sont essentiellement relies a :

- des chemins de diffusion plus courts a la fois pour les ¢lectrons et pour les ions lithium,
- une surface de contact ¢lectrode-¢lectrolyte plus importante (¢change des ions lithium
facilité),
- une meilleure accommodation des contraintes causées par l'insertion/désinsertion du li-
thium dans le matériau d’électrode.
Les couches minces de CuO testees jusqu’a présent en tant que materiau d’¢lectrode, dans
des cellules Li/CuO, ont éteé principalement préparées par atomisation/pyrolyse de solutions
[14, 15], par oxydation de substrats en cuivre en solution [16-19] ou par pulvérisation catho-

dique [20, 21].

Les couches minces de CuO preparces par atomisation/pyrolyse a partir d’une solution
aqueuse de Cu(CH;COOQ), sont denses et uniformes, I’¢paisseur et la taille des grains variant en
fonction des conditions utilisces (température du substrat, temps) pour leur preparation [14]. Le

comportement ¢lectrochimique de ces couches minces s’est averé tres dependant de I’ épaisseur
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et de la taille des grains qui les caractérisent. La couche mince de CuO (notée A) caractérisee par
les plus petits grains (20-60 nm) et une ¢paisseur de 660 nm est capable de délivrer une capacite
d’environ 600 mAh.g" sur une centaine de cycles (figure 3-3) tandis que le film plus épais (noté
F) compose de particules plus grosses (grains de 100-220 nm, ¢paisseur 1250 nm) delivre une
capacite plus faible, proche de la valeur theorique associce a la reaction de conversion
Cu,0<Cu, au cours des premiers cycles (~400 mAh. g’l), celle-ci augmentant ensuite jusqu’a

500 mAh.g’1 (figure 3-3).
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Figure 3-3 : Propriétés électrochimiques des couches minces de CuO cyclées en mode galvanostatique entre 3,5 V
et 0,02 V a un régime de C/5 (1 Li échange en 5 h) a partir de cellules Li/CuO (¢lectrolyte : 1 M LiPF, dans
EC/DEC) : (*) échantillon (A) ; (O) échantillon F (graphique issu des travaux de Morales et al. [14])

Une autre méthode de préparation des couches minces de CuO consiste a oxyder direc-
tement un substrat en cuivre en utilisant une solution oxydante généralement a base de NaOH
(tableau 3-3). Cette methode permet I’obtention de couches minces de CuO tres adhérentes au
cuivre qui joue ensuite le role de collecteur de courant. Des morphologies tres particulieres
(figure 3-4), plus ou moins poreuses, en forme de nanotubes [16], de chou-fleur [18] ou de na-

no-rubans [19] ont pu étre obtenues et observees par microscopie ¢lectronique a balayage

(MEB).
Morphologie du film Nanotubes Chou-fleur Nano-rubans
synthétisé (images MEB a et b) (images MEB c et d) (images MEB e et f)
17 étape : {NaOH et (NH,),S,0;} {NaOH et {NaOH, NaCl, Na,$,0j,
Immersion du substrat Basses températures : 0°C CH,(CH,),,SO,Na} CuSO,.5H,0}
Cu dans une solution (4 h) puis 25°C (8 h) Température ambiante Bain & 86°C, immersion:
aqueuse oxydante pendant 3 jours 8 min
2tme étape: Déshydratation a 60°C (2 h),  Déshydratation a 120°C Séchage sous vide a 80°C
120°C (4 h) et 180°C (6h) (1 h) et 180°C (2 h) sous (12 h)
sous argon argon

Tableau 3-3 : Méthodes de préparation des couches minces par oxydation direct d’un substrat en cuivre dans le
cas de I’obtention d’une morphologie de type nanotube [16], chou-fleur [18] ou nano-ruban [19].
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300 nm
—

Figure 3-4 : Images MEB des couches minces de CuO caractérisées par une morphologie de type (a,b) nanotube
[16], (¢, d) chou-fleur [18] et (d, €) nano-ruban [19].

La couche mince de CuO composée de nano-rubans a permis d’obtenir des resultats ¢lec-
trochimiques particulierement prometteurs avec une excellente cyclabilite et une capacite speci-
fique reversible toujours egale a 608 mAh.g'1 (89 % de Qe (CuO)) apres 275 cycles [19]. Ces
bonnes performances ¢lectrochimiques ont ¢te attribuces a la nanostructure particulicre de cette
couche mince caractérisee par une large aire de surface, de nombreux vides entre les nano-

rubans et une adhésion solide du matériau actif CuO au collecteur de courant Cu.

Enfin, une premicere ¢tude ¢lectrochimique de couches minces de CuO préeparees par pul-
verisation cathodique sous plasma réactif d’argon et d’oxygene fut publice en 2006 [20]. Les
performances ¢électrochimiques sont nettement moins bonnes que celles des couches minces
preparées par oxydation d’un substrat en cuivre. Cependant, I’¢tat de surface et la morphologie
plus dense de ces couches minces semblent mieux adaptés pour une utilisation en tant
qu’électrode au sein d’une microbatterie. Plus recemment, une ¢tude publice en 2011 fait etat
de performances en cyclage, proches de celles obtenues pour I'¢lectrode « nano-ruban » de
CuO, dans le cas de couches minces ¢laborees par pulvérisation cathodique réactive [21]. Les
couches minces d’une ¢paisseur de 200 nm sont caractérisées par une morphologie colonnaire
compacte, les nanoparticules observees a la surface ayant un diametre de 20 nm. L’¢tude des
propriétés electrochimiques de ces couches minces nanostructurées a révelé une bonne cyclabili-
te a une densite de courant modérce avec une retention de capacite, apres 50 cycles, égale a

97,4 % de la capacite de charge mesurce au premier cycle ¢gale a 585 mAh. g'l.

Ces differents resultats semblent indiquer que les performances électrochimiques des ¢lec-

trodes de CuO sont ¢troitement lices a la morphologie initiale des couches minces ¢laborees et a
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leurs évolutions morphologiques au cours du cyclage, ces derniceres etant induites par les varia-
tions volumiques du matériau d’¢lectrode (~80 % pour CuO) au cours des cycles de decharge
(+ Li : expansion volumique)/charge (- Li : contraction volumique). Ainsi, les morphologies particu-
lieres de ces couches minces nanostructurces ont permis 1’obtention de capacites réversibles
supérieures a celles delivrées par des electrodes composites a base de particules de CuO. Ce-
pendant, l'interpretation de I’allure des courbes électrochimiques obtenues pour ces differents
types de couches minces est toujours basée sur I’¢tude de Débart et al. [10] qui reste la seule
¢tude de ces 10-15 dernieres années concernant le mecanisme de la réaction ¢lectrochimique de

CuO (sous forme de particules) avec le lithium.

Dans le cadre de ce travail, nous avons realis¢ une etude approfondie des processus mis en
jeu au cours du cyclage pour deux types de couches minces de CuO caractérisées par des pro-

prietés physico-chimiques différentes (cf. Chapitre 2, partie 2).

2. Analyses par XPS de couches minces de CuO cyclées

Les analyses XPS ont cte effectuces a differents stades du cyclage ¢lectrochimique d’une
cellule Li/CuO (couche mince). Nous avons donc choisi de detailler, dans un premier temps,
les conditions expérimentales retenues pour effectuer les differentes caracterisations et prepara-
tions electrochimiques, puis les analyses systématiques par XPS de ces couches minces cyclees,

réalisées a différents niveaux :

- une zone de la couche mince cyclée est analysee directement afin d’obtenir des informa-
tions sur les phénomenes intervenant en surface du matériau d’¢électrode au cours du cy-
clage.

- une zone de la couche mince cyclée est decapee mecaniquement avant d’étre analysée
par XPS. Nous pouvons ainsi sonder le cceur de la couche mince et ¢tudier le processus
redox du matériau d’¢lectrode au cours du cyclage.

- une zone de la couche mince cyclée est décapee progressivement par bombardement io-
nique (ions Ar’) et analys¢e pas a pas par XPS apres chaque temps tys,, de bombarde-
ment afin de vérifier si la composition chimique de la couche mince est homogene sur
son ¢paisseur. Cette technique de décapage est a utiliser avec de tres grandes precautions
comme nous allons le voir dans la partie 2.2.

Nous presenterons donc les conditions de decapages mecanique et ionique utilisées dans le

cadre de ce travail ainsi que les avantages et inconvénients de ces deux méthodes. Les résultats
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XPS obtenus en differents points du cyclage des couches minces de CuO, ¢laborées a TA (TA :
Température Ambiante) ou a 350°C, seront discutés en détail et corrélés aux propriétés électro-

chimiques de chacune de ces couches minces.

2.1. Conditions des tests électrochimiques

2.1.1. Montage des cellules électrochimiques

Les caractérisations electrochimiques des couches minces de CuO ont ete realisées avec un
¢lectrolyte liquide et non un électrolyte solide. En effet, la configuration tout solide des micro-
batteries ne permet pas d’isoler aisement le materiau d’¢lectrode a caractériser apres son cyclage
¢lectrochimique. Il convient donc d’utiliser un ¢lectrolyte liquide afin d’acceder plus facilement
au materiau d’¢lectrode cycle que nous souhaitons analyser. L’¢lectrolyte utilise est constitue
d’un sel de lithium (LiPF4, 1 M) dissout dans un melange de solvants organiques EC/PC/ DMC’
en proportions volumiques 1: 1: 3. Cet ¢lectrolyte contient ¢galement 2 % (massique)
d’additif VC (Vinylene Carbonate), ce dernier étant connu pour ameliorer les proprietes des

couches de passivation formées a I'interface ¢lectrode/ électrolyte au cours du cyclage [22, 23].

}) “— boitier

. E _,, - / ressort
S ol électrode négative: feuillard de lithium
e = 8

séparateur: membrane microporeuse Cclgard®
PP + non tissé Viledon® PP

électrode positive: couche mince a étudier sur substrat inox

joint PP

coupelle

Figure 3-5 : Schéma de I’empilement des différents éléments constituant une pile bouton utilisée pour tester les
couches minces en électrolyte liquide.

Comme illustré sur la figure 3-5, la cellule de type pile bouton utilisée pour le cyclage
¢lectrochimique comprend I’¢lectrode positive, constituce de la couche mince de CuO déposee

sur un substrat inox de 14 mm de diametre, un séparateur constitu¢ d’un feutre non tiss¢ en
polypropyléne (Viledon®, Freudenberg) et d’une membrane microporeuse (de type Cel-

gard®2400) ¢galement en polypropyléne positionnée contre le lithium de manicre a endiguer les

$EC : Ethylene Carbonate ; PC : Propylene Carbonate ; DMC : Dimethyl Carbonate
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dendrites de lithium, I’¢lectrode negative constituée d’un disque de lithium, une cale, un ressort
et un joint en polypropylene permettant d’assurer une bonne ¢tancheitée. Le montage de la pile
bouton s’effectue en boite a gants et le sertissage y est ensuite realise a ’aide d’une presse ma-

nuelle.

2.1.2. Cyclage ¢électrochimique

Les mesures ¢lectrochimiques ont été realisces a 'ICMCB-ENSCBP sur un galvanostat-
potentiostat VMP Biologic, les piles bouton étant placées dans une enceinte thermostatée a

25°C.

Lors d’un cyclage galvanostatique, un courant constant est applique lors de la decharge et
lors de la charge tandis que le potentiel est enregistre au cours du temps. A condition de peser
au prealable le substrat avant et apres depot a 'aide d’une microbalance (Mettler X5, precision
au pg), il est possible d’acceder a la capacite massique du materiau et de connaitre precisement
la teneur en lithium echangé au cours des cycles. Dans notre cas, le cyclage galvanostatique a éte
réalisé entre 0,8 et 3,5 V vs Li'/Li avec un courant de 10 pA, soit une densité de courant de
6,6 uA.cm™ (surface des électrodes positives = 1,5 cm®) correspondant & un régime de courant
C/12,5 (1 Li" ¢change en 12,5 heures). L’¢épaisseur et la masse des couches minces ¢laborees et
testees ¢lectrochimiquement sont respectivement de 1’ordre de 400-600 nm et ~400 ug, celles-

ci étant mesurees precisement a I'aide d’un profilometre et d’une microbalance.

Les cyclages voltameétriques consistent a imposer une variation lin¢aire de potentiel en
fonction du temps et a enregistrer le courant geénere. Ainsi, lorsque le potentiel atteint une va-
leur a laquelle se produit une réaction ¢lectrochimique, I'intensité mesuree augmente. L’aire du
pic de courant est alors proportionnelle a la quantité de lithium échangee (sous réserve que les
¢ventuelles contributions capacitives soient retranchées). Ce pic de courant permet alors
d’identifier le potentiel auquel se produit le phénomene. Dans cette ¢tude, une vitesse de ba-

-1 o1 . . . . .
layage lente de 5 uV.s™ a éte utilisée pour realiser ces caractérisations électrochimiques.

Pour la préparation des différents échantillons a analyser, le systeme Li/électrolyte li-
quide/CuO a donc ¢te cycle jusqu’au potentiel de décharge/charge souhaite. Apres un demon-
tage de la pile bouton en boite a gants, I’¢lectrode positive est recuperée et rincee plusieurs fois
avec le solvant carbonate de dimethyle (DMC) afin d’¢liminer les residus de sel a la surface de

’électrode.
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2.2. Conditions de décapages mécanique et ionique

Les decapages mécaniques ont ¢éte effectués a partir d’un scalpel sur les couches minces de
CuO cyclées jusqu’a differents stades de decharge/charge. Cette technique de decapage est con-
siderée comme etant la moins destructive du point de vue de la chimie de surface du materiau et
a ete employce avec succes par notre groupe au cours de differentes ¢tudes mences sur des
couches minces a base de V,05 [24] ou de TiO,S, [25] par exemple. Les tests de decapage meca-
nique effectués sous ultra-vide (dans la chambre de transfert de I’appareil XPS) ou dans la boite a
gants connectée au spectrometre XPS, sous atmosphere d’argon (teneurs en H,O et O,
<1 ppm), ont conduit aux mémes résultats : les mémes especes chimiques ont ete détectees
dans les mémes proportions lors de I’analyse par XPS des couches minces decapees sous ultra-
vide ou en boite a gants. A partir de cette technique de decapage, il est cependant délicat de
maitriser la quantite de matiere ¢liminée a ’aide du scalpel et d’estimer ou I’on se situe au coeur

de la couche mince, c'est-a-dire a quelle profondeur z a partir de la surface nous realisons

l’analyse XPS.

Pour I’¢tude des couches minces de CuO dont I’épaisseur depasse plusieurs monocouches
atomiques (ici ~400 nm d’¢paisseur), nous pouvons ¢galement choisir de pulveriser la surface
par un faisceau ionique, pour décaper successivement le matériau couche par couche, et de
combiner ce décapage ionique avec I’analyse par XPS. Nous obtenons ainsi un profil en profon-
deur par la méthode de spectroscopie XPS, le but étant de déterminer la composition chimique
du materiau en fonction de la profondeur z a partir de la surface (cette profondeur z éetant diffi-
cile a determiner). Il est a noter que I'oxyde de tantale (Ta,Oys) est utilise comme réeféerence
pour estimer la profondeur z en fonction du temps de decapage t, la vitesse de decapage de cet
oxyde etant connue en fonction des parametres du faisceau ionique (¢nergie, flux et angle
d’incidence des ions primaires). Ce systeme de calibration des profils en profondeur peut tout
de méme conduire a une erreur d’un facteur 2-3 dans ’estimation des ¢paisseurs [26]. Le prin-
cipe général d’une analyse en profondeur est illustré sur la figure 3-6 : en (a), nous presentons
I’¢chantillon avant le decapage avec la zone analysée par XPS et en (b), le méme echantillon
apres un certain temps de décapage, la zone d’analyse se trouvant a I'intérieur du cratere. Le
processus de deécapage ionique est destructif et peut entrainer une modification de la composi-
tion et de la topographie de la surface. Cependant, il est actuellement couramment utilise
(moyen classique) pour I’obtention de profils en profondeur dans le cas de couches minces de 5

a 200 nm d’épaisseur.
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Faisceau
ionique  Cratere

ionique

Zone analysée par XPS

Couche rnl:

Ce

Figure 3-6 : Schéma du principe d’un profil en profondeur: (a) échantillon avant le décapage et (b) échantillon
apres le décapage avec un faisceau ionique. Le cratere fait 2 mm de large et la surface analysée par XPS possede un
diametre de 400 um dans notre cas.

En general, I'énergie choisie pour les ions primaires est faible, comprise entre 0,5 et 3
keV, ce qui permet d’atteindre la meilleure résolution en profondeur avec un minimum de deé-
terioration chimique. Il est également important de mentionner que la pulvérisation modifie la
composition en surface si les rendements de décapage des elements sont différents. En effet, s’il
existe plusieurs types d’atome dans la couche analysée, la zone s’appauvrit en celui qui se pulve-
rise preferentiellement, jusqu’a un equilibre déetermine par le rapport des rendements de deca-
page des atomes impliqués. Dans le cas de I'oxyde Fe,O; par exemple, une forte reduction des
ions Fe'" a été observée du fait d’un decapage preferentiel des atomes d’oxygene [27]. Ce phe-
nomene apparait dependant de la nature de I’¢chantillon. En effet, le degré d’oxydation des ions
Fe’" présents au sein de I'oxyde Fe;O, s’est révélé quasiment inchange apres un décapage io-
nique effectu¢ dans les mémes conditions que dans le cas de I'oxyde Fe,O; [27]. D’autres études
ont demontre que certains oxydes etaient stables sous un flux d’ions Ar”, leur stoechiométrie ne

changeant pas ou tres peu pendant la pulverisation (par exemple, SnO, [28], Al,O; et SiO, [26]).

Dans le cadre de ce travail, nous avons choisi d’utiliser un bombardement par des ions Ar’
dans le but de décaper progressivement les couches minces analysees par XPS en s¢lectionnant
des conditions de decapage les moins agressives possible (E;,, = 0,2 keV et faibles courants
= 15 pA). Dans ces conditions, la vitesse du decapage ionique détermince pour I’¢talon Ta,O;
est égale a 0,01 nm/s. Une durée de décapage de 3 h correspondrait donc a une épaisseur deca-
pé¢e d’environ 100 nm, soit environ un quart de I’¢épaisseur des couches minces initiales de CuO.
Une ¢tude préeliminaire a ete realisée pour vérifier la stabilite de nos couches minces cyclees sous
un flux d’ions Ar" pour différents temps de bombardement, dans les conditions choisies. Nous
avons pu constater que les matériaux composites formes au cours de la lithiation/delithiation

d’une ¢lectrode de CuO n’ctaient pas modifies chimiquement (absence de decapage preferentiel

et absence de décomposition de phase) suite au processus de décapage par des ions Ar’, dans les
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conditions de bombardement ionique utilisées (Figure 3-7). Les résultats reportes sur la figure
3-7 permettent de montrer la stabilite des phases oxygénces en présence au cours du bombar-
dement ionique d’une couche mince cyclée de CuO (ce comportement a pu étre verifie sur
I’ensemble des couches minces cyclees que nous avons analyse). L’effet du decapage ionique
dans le cas particulier des composés a base de cuivre fera I’objet d’une discussion plus detaillee
dans la suite de ce chapitre (partie 2.3.1 : Analyse par XPS au cours du bombardement ionique). Un
suivi de la composition chimique des couches minces par XPS en fonction du temps de decapage
ionique a donc ¢éte envisage (profil en profondeur) pour compléter les resultats issus de 1’analyse

par XPS des couches minces Li, CuO decapées mecaniquement.

Pic de coeur O 1s
a deux temps de bombardement différents

- { Pic de ceeur Cu2p;3,, 01Is Lils Cls
decap P3/
Concentrations atomiques (%)

Il tdecap + 2h30 A:21,7
Yecap 18,8 C:6,2 48,3 1,9

D:3,1

A 3

A:20,8
C taecap 72030 18,8 C:60 497 1,7

D D:3,0

536 534 532 530 528 526
Energie de liaison (eV)

Figure 3-7 : Pic de coeur O 1s enregistré a deux temps de bombardement différents. La stabilité du signal O 1lsau
cours du décapage ionique témoigne de I'absence de décomposition des phases oxygénées présentes au sein des

couches minces cyclées de CuO sous un flux d’ions Ar" (E,,, = 0,2 keV et faibles courants = 15 pA). L'attribution

ion

des composantes, notées A, C et D, sera détaillée dans la partie 2.3.1. D’apres le tableau de droite, des composi-
tions chimiques similaires sont obtenues aux deux temps de bombardement (concentrations atomiques stables)
revelant ainsi I'absence de décapage préférentiel.

2.3. Etude du processus redox des couches minces de CuO élaborées a TA

2.3.1. Etude du premier cycle Voltamétrique

Cette étude a fait I’objet d’une publication dans le periodique J. Phys. Chem. C, 117,
p. 4421-4430, 2013.

¢ Comportement électrochimique

La figure 3-8 presente le premier cycle voltametrique d’une couche mince de CuO elabo-
ree a TA. Les différents potentiels d’arrét selectionnes pour ce premier cycle voltameétrique dans
le but de realiser I’analyse par XPS des couches minces sont reportes directement sur la courbe

avec les valeurs correspondantes du nombre d’ions lithium x ¢changes par groupement formu-
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laire CuO (valeurs issues des mesures de capacites specifiques). Au cours de la premicre de-
charge, trois pics de réduction (notes I, II et IIl) sont enregistrés aux potentiels de 1,7 V, 1,2 V
et 0,9 V (toutes les valeurs de potentiel seront données par rapport au couple redox Li*/Li),
indiquant ainsi I’existence de plusieurs ¢tapes au cours du processus de réduction. Les potentiels
des pics de réduction I (1,7 V) et II (1,2 V) apparaissent en bon accord avec les valeurs de poten-
tiel des deux plateaux (situes a 1,6 et 1,3 V) de la courbe tension-composition obtenue par De-
bart et al. [10] a partir d’une cellule Li/CuO (poudre). Au cours de la premicre charge, un
premier pic d’intensite tres faible est observe a 1,2 V (pic III’) suivi par deux pics principaux
d’oxydation enregistres a 2,4 V (pic II') et 2,7 V (pic I). L’allure de cette premiere courbe vol-
tameétrique est similaire a celle obtenue par Gao et al. [29] dans le cas d’une ¢lectrode composite

de CuO sous forme de nano-fils.

0,008 — : : .
[1% cycle Charge I I
0,004 -

0,000 -
] +2,2)

-0,004 -

Courant (a.u.)

-0,008

-0,012 4 Décharge 7

-0,016 — T T
0,5 1,0 1,5 2,0 2,5 3,0 3,5

E (V) vs Li"/Li

Figure 3-8 : Courbe voltamétrique du premier cycle de décharge/charge de la couche mince préparée a TA avec
les différents points d’arrét sélectionnés pour réaliser les analyses par XPS (points O — 6). Le nombre d’ions
Li"/CuO qui a reagi avec la couche mince de CuO (valeur positive) ou qui a été extrait de la couche mince (va-
leur négative) est indiqué pour chaque potentiel d’arrét entre parentheses. Fenétre de potentiel [0,8-3,5] V et
vitesse de balayage de 5 uV.s'.

Au cours de la premiere decharge, la capacite specifique mesurce est faiblement supe-
- . . - - - -t
rieure a la capacité théorique avec un nombre d’ions lithium échanges ¢gal a 2,2 Li"/CuO au

lieu des 2,0 ions Li"/CuO théoriques associés a la réaction de conversion globale :
CuO + 2 Li" +2¢ =Li,0 + Cu

Une capacité additionnelle de 0,2 ions Li*/CuO est donc mesurée lors de la decharge de

la cellule jusqu’a un potentiel de 0,8 V, cette valeur ¢tant nettement inférieure aux valeurs re-
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portées pour la plupart des cellules Li/CuO déchargees jusqu’a un potentiel de 0,02 V. Enfin,
nous pouvons constater que la somme des differents processus ¢lectrochimiques mis en jeu au
cours de la premicre décharge n’est pas totalement réversible, 0,4 ions Li"/CuO n’étant pas

extraits de la couche mince a la fin de la premicre charge.

® Analyses par XPS réalisées apres un décapage mécanique

Analyse des pics de caeur Cu 2p; ), des pics Auger Cu LyM, ;M ; et des bandes de valence (figure 3-9) :

Rappelons qu’au point de départ (point O : couche mince non-cyclee), I’analyse du pic de
cceur Cu 2p;,, permet de montrer que la couche mince ¢laboree a TA est majoritairement cons-
tituée de cations divalents Cu’", caracteristiques de I’oxyde CuO. La signature particulicre des
cations Cu’", au niveau du pic de coeur Cu 2p;,,, est reliée a la présence de pics satellites in-
tenses situés entre 940-945 eV (cf. chapitre 2, partie 1.2). Rappelons que les ions Cu”" ne subis-

sent pas de reduction sous le faisceau de rayons X.

Au debut de la décharge, pour le potentiel d’arrét de 1,4 V (point 1) situe apres le pre-
mier pic de courant I, nous observons une disparition totale des pics satellites des cations Cu’”
ainsi que le remplacement du pic principal Cu 2p;,, situ¢ a 933,6 eV par un pic plus fin localise a
932,7 eV (figure 3-9a), ce dernier pouvant étre attribue a un ¢état d’oxydation Cu' et/ou Cu’.
Ce premier résultat revele donc une réeduction des ions Cu’" en ions Cu’ et/ou cuivre métal
pour une decharge realisee jusqu’a 1,4 V. L’analyse complémentaire du pic Auger Cu L;M, M, ;
nous permet d’identifier precisement les ¢tats d’oxydation du cuivre en presence (Figure 3-9b).
Le signal Auger enregistré au point 1 présente deux composantes d’intensiteé comparable avec
des maxima, localisés a 568,1 et 570,3 eV, associés respectivement aux etats d’oxydation Cu’ et
Cu’. La couche mince est donc composée du melange d’une phase caracterisee par des cations
Cu" et d’une phase cuivre métal apres 1’échange de 0,7 ions Li*/CuO (point 1). L’allure de la
bande de valence a ce stade de la décharge correspond bien a une combinaison des bandes de
valence du cuivre meétal (presence d’un ¢épaulement a 2,5 eV indique par une fleche sur la fi-
gure 3-9¢, point 1, temoin de la présence de cuivre metal) et de 'oxyde Cu,O, I'allure génerale
de ce spectre (dans la region [0 — 10] eV) restant tout de méme assez proche de celle obtenue

dans le cas du compose de réference Cu,O.

Apres la seconde étape de la décharge (point 2), associée au pic de courant II, seul I’état
d’oxydation Cu’ est détecté d’apres allure du pic Auger Cu L3M, sM, ; et de la bande de va-

lence qui presentent tous les deux la signature spécifique des spectres du cuivre metal (cf. cha-
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pitre 2, figures 2-4 et 2-6). La reduction du cuivre apparait donc totale a un potentiel de de-
charge de 1,0 V apres I’¢change de 1,7 ions Li"/CuO. Cet état d’oxydation Cu’ est alors con-
serve jusqu’a a la fin de la 16 decharge (point 3 : 0,8 V), I'allure du pic Auger et de la bande de

valence n’évoluant pas entre les points d’arrét 2 et 3 (figure 3-9b et c).

a) Pics de ceeur Cu 2p,), b) Pics Auger Cu L;M, sM, 5 c)Bandes devalence
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Figure 3-9 : (a) Pics de coeur Cu 2ps,,, (b) pics Auger Cu L;M, sM, 5 et (c) bandes de valence des couches minces
de CuO (préparées a TA) cyclées en pile bouton et arrétées a differents potentiels de décharge/ charge du premier
cycle voltamétrique. Les lignes verticales permettent de rappeler les positions en énergie de liaison qui sont asso-
ciées aux différents états d’oxydation du cuivre en se référant aux résultats XPS obtenus pour les composés de
référence. Au niveau de la bande de valence, le trait en pointille permet de situer la position exacte du maximum
en intensité de la bande de valence du cuivre métal, soit 2,5 eV, tandis que les fleches indiquent certaines particu-
larités decrites dans le texte. L’allure des bandes de valence obtenues est comparée a celles des composés de réfé-

rence.

Au début de la charge et ce jusqu’a un potentiel de 2,6 V (point 4 et point 5), I'allure du
pic Auger Cu L;M, ;M, 5 reste comparable a celle obtenue pour le cuivre metal. Au niveau de la
bande de valence, le spectre enregistre (dans la region [-1 - 10] eV) est similaire a celui du cuivre
metal au point 4 tandis qu’une tres faible augmentation de I'intensite a 3,75 eV est observée au
point 5 (signale par la fleche sur la figure 3-9c¢, point 5), modifiant ainsi legerement I’allure de la
bande de valence. Nous pouvons donc suggerer qu’une tres faible proportion de cuivre se trouve
dans un état de Cu' au potentiel d’arrét de 2,6 V, le cuivre metal restant largement majoritaire.

Au vu de ces resultats, il semblerait donc que la réoxydation du cuivre n’ait pas encore débute
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ou tres peu (quelques traces d’ions Cu”) pour un potentiel de charge de 2,6 V (point 5) malgre
’extraction d’un ion Li"/CuO. 1l est donc particulicrement intéressant dans ce cas de verifier
I’homogencite de 1'etat d’oxydation du cuivre au sein de la couche mince en realisant un profil

en profondeur par XPS.

L’analyse mence en fin de premicre charge (point 6 : 3,5 V) revele une modification im-
portante de I’allure du pic Auger Cu L;M, sM, 5 avec I’apparition d’une large composante locali-
sée a ~570,4 eV et attribuée a des ions Cu”. L’existence d’un ¢paulement a 568,1 eV suggere la
presence de quelques traces de cuivre metal. De plus, I'allure de la bande de valence est désor-
mais similaire a celle de I’oxyde Cu,O. Ces résultats indiquent donc une réoxydation importante
du cuivre, entre les potentiels d’arrét de 2,6 V et 3,5 V, caractérisée par une disparition quasi-
totale du cuivre métal et par la formation d’une phase oxyde de type Cu,O apres I’extraction de
1,8 ions Li"/CuO. Enfin, notons que ’analyse du pic de coeur Cu 2p;,, ne révele pas la pré-
sence de pics satellites entre 940-945 eV pour les differents potentiels de charge ¢tudies (figure
3-9a), confirmant ainsi I’absence des ions Cu’". Le processus redox apparait donc partiellement

reversible au premier cycle, le cuivre n’¢etant redétecte qu’a I’¢etat de Cu”.
Analyse des pics de caeur O 1s (figure 3-10) :

L’analyse en haute resolution du pic de coeur O 1s a différents stades du premier cycle
voltametrique est présentée sur la figure 3-10, les données relatives a ces analyses ¢tant repor-
tees dans le tableau 3-4. Rappelons que les couches minces de composition globale Li, CuO sont

decapées au prealable de maniere a sonder le coeur du matériau actif par XPS.

Au point de départ (point 0), nous remarquons que le pic de coeur O 1s présente un pic
fin et intense, localise a 529,6 eV, caractéristique des anions O?% contenus au sein d’une phase
CuO. Les composantes aux plus hautes energies de liaison (531,5 et 533,2 V) sont associces a

des especes oxygénées adsorbées en surface.

Pour une decharge a 1,4 V (point 1), nous ne distinguons plus la composante caracteris-
tique de I’oxyde initial CuO (a 529,6 eV) et le spectre est désormais déconvolué en quatre nou-
velles composantes situces a 528,7 eV (4), 530,2 eV (B), 531,1 eV (C) et 532,0 eV (D). La
premicre composante 4 est localisee aux basses ¢nergies de liaison, a 528,7 eV. Sur la base de
nombreux resultats XPS [30-32], cette position peut étre attribuce sans ambiguite a des anions
O’ présents au sein d’une phase Li,O. Cette phase Li,O correspond a la matrice lithiée cou-

ramment identifiée au cours du processus de conversion des oxydes de métaux de transition.
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L’analyse du pic de coeur Li 1s permet de confirmer cette attribution avec la présence d’une

composante a 54,0 eV, caracteristique de cet oxyde de lithium.
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Figure 3-10 : Analyse en haute résolution du pic de coeur O 1s des couches minces de CuO (préparées a TA)
cyclées en pile bouton et arrétées a différents potentiels de décharge/ charge du premier cycle voltamétrique.

L’¢énergie de liaison de la composante B, egale a 530,2 eV, apparait en bon accord avec la
valeur déterminée dans le cas du compose de référence Cu,O, a savoir 530,3 eV. Ce résultat
traduit donc I’existence d’anions O’ dans un environnement de type Cu,O a ce stade de la dé-
charge (point 1: 1,4 V), ce qui est coherent avec les resultats issus de 1’analyse du pic Auger
Cu L3M, sM, ; et de la bande de valence (figure 3-9). Nous pouvons donc en deduire qu’une
phase intermédiaire de type Cu,O est formee au cours de la premicre ¢tape de la reduction (pic

de courant I).
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La troisieme composante C, localisee a 531,1 eV, est plus delicate a attribuer, sa position
¢tant a la fois caracteristique des ions O" et OH™ [33]. Nous pouvons donc envisager d’attribuer
cette composante C a une phase peroxyde de lithium (Li,O,) et/ou hydroxyde de lithium
(LiOH). L’attribution non-triviale de cette composante fera I’objet d’une discussion plus detail-

lee dans le paragraphe suivant.

Enfin, la derniere composante D, enregistree a 532,0 eV, peut étre associce a des grou-
pements de type carbonate CO,” rencontrés au sein de nombreuses especes issues de la reduc-
tion des solvants organiques a l'interface ¢lectrode/¢électrolyte, telles que le carbonate de li-
thium Li,CO; et les carbonates d’alkyle lithium RCH,OCO,Li [34]. Cette attribution de la
composante D est en accord avec la presence d’une composante localisée a 290,1 eV au niveau
du pic de coeur C 1s, cette dernicre étant eégalement caractéristique de groupements de type
CO;” (tableau 3-4). Ces espéces carbonates participent a la formation d’une couche de passiva-
tion a la surface de I’¢lectrode (cette couche sera decrite plus en détail dans le chapitre 4). La
detection de ces especes lors de ’analyse par XPS d’une couche mince prealablement decapee
suggere donc une elimination partielle de la couche de passivation au cours du processus de deé-
capage et/ou un picgeage d’une partie de ces especes carbonates au sein de la couche mince,
celle-ci ¢tant initialement constitu¢e de vides inter-colonnes d’apres les images MEB obtenues

(cf. chapitre 2, partie 2.2.1.2).

Apres une decharge a 1,0 V (point 2) et ce jusqu’a la fin de la premiere decharge (point
3), le pic de caeur O 1s présente trois composantes A, C et D précédemment determinées au
point 1, la composante B ¢tant desormais absente. Pour ces potentiels de décharge (point 2 : 1,0
V et point 3 : 0,8 V), la disparition des anions O contenus au sein d’une phase oxyde de cuivre
(composante B absente) est coherente avec les resultats de 1’analyse du pic Auger Cu L;M, ;M ;

et de la bande de valence révélant le seul état Cu®.

D’apres les résultats de I'analyse quantitative (tableau 3-4), nous pouvons remarquer que
la reduction totale de I'oxyde de cuivre initial CuO en cuivre metal s’accompagne d’une aug-
mentation progressive de la proportion de la phase Li,O (composante 4), la concentration des
atomes d’oxygene de cette phase passant de 3,8 % a 21,7 % entre les potentiels de décharge de
1,4 et 0,8 V. Contrairement a la phase Li,O, la proportion de la phase lithi¢e non-identifice,
caractérisée par des ions de type O et/ou OH’, diminue de moiti¢ au cours de la premicre de-

charge, la concentration de ces ions (composante C) passant de 12,0 % a 6,2 %.
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1,4V 1,0V 0,8V 1,7V 2,6V 3,5V
Pics de cceur Concentrations atomiques (%)
E, (eV) (FWHM (eV))
Cu 2p,,
932,7 (1,2) (Cu’ et/ou Cu") 32,6 18,2 18,8 14,3 22,5 33,9
O1s
A: 528,7 (1,6) (‘O*’(Li,0)) 3,8 13,0 21,7 18,0 11,8 2,1
B: 530,2 (1,6) (‘O”’(Cu,0)) 9,1 - - - - 14,6
C: 531,1 (1,6) (‘O / ‘OH") 12,0 13,8 6,2 8,4 16,2 10,2
D: 532,0 (1,6) (-CO,™) 6,4 9,3 3,1 7,8 7,0 10,2
Lils
54,0 (1,8) et 55,5 (1,8) 32,7 38,1 48,3 47,6 38,4 22,9
Cls
285,0 (1,6) (C-C, C-H) 1,2 1,5 0,9 1,4 1,4 2,1
290,1 (1,6) (-CO;™) 2,2 2,8 1,0 2,5 2,2 4,0
F1s
685,0 (1,8) (LiF) - 3,3 - - 0,5 -

Tableau 3-4 : Résultats des analyses par XPS réalisées sur les couches minces de CuO (élaborées a TA) cyclées
en pile bouton et arrétées a différents potentiels de décharge/charge du premier cycle voltamétrique. Les énergies
de liaison des différentes composantes sont reportées dans la premiére colonne pour chaque pic de cceur ainsi
que leurs largeurs de pic a mi-hauteur (FWHM). Les concentrations atomiques relatives a chaque composante
sont indiquées pour les différents points d’analyse (de 1 a 6). Mentionnons qu’une trés faible proportion
d’atomes de fluor est détectée dans certains cas, 1’énergie de liaison du pic de cceur F 1s correspondant a celle du
composé LiF qui provient de la décomposition du sel LiPFg de I’électrolyte et participe a la formation de la
couche de passivation.

Au cours de la charge, I’analyse du pic de caeur O 1s est toujours réalisée sur la base des
mémes composantes A, B, C et D, la composante B ¢tant uniquement utilisee pour la déconvo-
lution du spectre enregistré au point 6 (fin de charge : 3,5 V). La redétection des anions O*
d’une phase Cu,O (composante B) a la fin de la premicre charge est cohérente avec la reoxyda-

. . . . +
tion tardive du cuivre métal en ions Cu” observee precedemment.

Concernant I’¢volution des proportions des differentes phases oxygences au cours de la
charge, un processus inverse a celui de la decharge est observe. En effet, nous remarquons une
diminution progressive de la proportion de la phase Li,O, la concentration atomique de la com-
posante A passant de 21,7 % a 2,1 %, accompagnée d’une augmentation de la proportion de la
phase lithi¢e inconnue, la concentration atomique de la composante C passant de 6,2 % a 10,2 %
entre les potentiels d’arrét de 0,8 et 3,5 V. L’analyse du pic de coeur O 1s en différents points
du premier cycle voltametrique indique donc I’existence de certaines transformations rever-

sibles pour les phases oxygenées en presence.
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Attribution de la composante C identifiée au niveau du pic de cceur O Is (figure 3-10):

L’¢nergie de liaison de la composante C, identifice au niveau du pic de coeur O 1s, semble
correspondre a la fois a la position caracteristique des ions O™ d’une phase Li,O, et OH d’une
phase LiOH. Dans le but de vérifier ces possibles attributions de la composante C, I’analyse de
composes de reféerence est necessaire. En effet, il est primordial de baser notre analyse sur une
connaissance precise de I’énergie de liaison des pics de coeur O 1s et Li 1s dans le cas des phases

peroxyde Li,O, et hydroxyde LiOH.

L’analyse par XPS d’une poudre de LiOH a ete effectuce au sein de notre groupe au cours
d’une etude publice en 2004 [30]. Les positions des pics de cceur O 1s et Li 1s obtenues sont

respectivement 531,2 et 54,8 eV.

Les résultats obtenus lors de I'analyse XPS d’une poudre commerciale (Acros Organics,
ref. 389880500, lithium peroxide, 95 %), caractéris¢e par un melange des phases lithices Li,O,

et Li,O, sont presenteés sur la figure 3-11.

a) Pic de coeur O 1s b) Pic de coeur Li 1s

2

534 532 530 528 526 60 58 56 54 52 50 48
Energie de liaison (eV) Energie de liaison (eV)

Figure 3-11 : Pics de coeur (a) O 1s et (b) Li 1s de la poudre commerciale caractérisée par un mélange des phases
1i,0/Li,0,.

Au niveau du pic de coeur O 1s (figure 3-11), nous pouvons clairement identifier deux
composantes localisces a des ¢nergies de liaison bien distinctes, a savoir 528,5 eV et 531,3 eV,
celles-ci étant attribuées respectivement aux anions O de la phase Li,O [30] et (O,)” de la
phase Li,O, [35]. L’analyse du pic de coeur Li 1s révele, quant a elle, la présence de deux com-
posantes situées a 54,0 eV et 55,0 eV qui peuvent étre associées aux ions Li" des phases Li,O et
Li,O, respectivement [31]. Les rapports Li/O issus des analyses quantitatives nous permettent

d’estimer la composition de chacune des phases, soit Li, ;O et Li, 3O,.

Au vu des resultats issus de I’analyse par XPS des composes de reference (poudre de LIOH
et poudre de Li,O/Li,0,), il est désormais clair que nous ne pouvons pas distinguer les compo-

ses peroxyde et hydroxyde de lithium a partir de cette technique, leurs énergies de liaison cor-
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respondant bien a celle la composante C identifice au niveau du pic de coeur O 1s des couches
minces cyclees. Cependant, 'instabilit¢ de la phase LiOH dans les conditions d’analyse par XPS,
c'est-a-dire sous ultra-vide et sous un faisceau de rayons X, est bien connue et a ¢té observee a
plusicurs reprises par notre groupe. Cette phase se decompose alors en especes Li,O et H,O,
cette dernicre ¢tant directement desorbee sous ultra-vide. La figure 3-12 préesente un exemple
de cette decomposition [LIOH —> Li,O] au cours d’une analyse par XPS avec I’évolution de
Iallure des spectres enregistres au debut et a la fin de I’analyse.

Premier scan (test début)
=« = Dernier scan (test fin)

a) Pic de coeur O 1s

/

i A
................. w'-"'d"‘/ b \‘%%

I T T T T T T T T T T T LI T T I““:“‘"I
535 534 533 532 531 530 529 528 527 526
Li.O
AZ

b) Pic de coeur Li 1s I/‘

\\\
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i
Y \

y \,
fw«'@?w‘v’w{’ 4 ""Av\!’"\.f '\i\‘..‘

T 1T 1 1T 7T 17 L
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Energie de liaison (eV)

Figure 3-12 : Mise en ¢évidence de la décomposition d’une phase LiOH dans les conditions d’analyse par XPS avec
I’évolution de ’allure des pics de cceur (a) O 1s et (b) Li Is entre le premier scan (test début) et le dernier scan
(test fin) enregistres.

Au cours des analyses par XPS realisces sur les couches minces lithices de composition
globale Li,CuO (points 1 a 6), une signature identique a ¢té observee pour le pic de coeur O 1s

enregistre au debut (1 scan : test début) et a la fin (1 scan : test fin) de I’analyse, indiquant ainsi la

stabilité sous le faisceau de rayons X des phases oxygénées en présence.

Signalons egalement que Dedryvere et al. [30] ont observe une décomposition rapide de la
phase LiOH en Li,O au cours de son bombardement par des ions Ar". Les analyses par XPS ef-
fectuces au cours du decapage ionique des couches minces cyclées (pour les points 1 a 6) n’ont
pas revele de decomposition de phase particuliere. Le rapport des concentrations atomiques des
composantes C (O /OH')/A (O*(Li,0)) du pic de cceur O 1s reste en effet constant lorsque ces

. . +
couches minces cyclées sont exposces a un flux d’ions Ar” pendant une duree totale de bombar-
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dement de plus de 2 h, confirmant ainsi la stabilite des phases oxygenées constitutives du mate-
riau actif. Nous en deduisons donc que la phase LiOH, connue pour son instabilité a la fois dans
les conditions d’analyse par XPS et de bombardement ionique, n’est certainement pas a I’ origine
de la composante C déterminée au niveau du pic de coeur O 1s. De plus, il est difficile de conce-
voir la formation d’une phase hydroxyde LiOH, en grande proportion, au coeur du matériau
actif d’¢lectrode lorsque le cyclage des cellules Li/CuO est effectue a partir d’un electrolyte
liquide d’une grande purete a base de solvants aprotiques et lorsque des precautions drastiques
sont utilisées pour manipuler et transporter les echantillons. Tous ces arguments suggerent que
la phase LiOH n’est pas a I’origine de la composante C intense, situce a 531,1 eV au niveau du
pic de caeur O 1s, pour les potentiels d’arrét de 1,4 V (point 1), 1,0 V (point 2), 2,6 V (point 5)
et 3,5 V (point 6)°. Cette composante C résulterait donc de Iexistence d’une phase Li O, avec

une valeur de x environ ¢gale a 1,0 d’apres les resultats des analyses quantitatives.

En conclusion, nous avons identifi¢ la presence d’une phase lithice caractérisce par des
anions O dans un environnement d’ions Li", avec un rapport Li/O voisin de 1,0, celle-ci
coexistant avec la phase Li,O au cceur des couches minces cyclees. Pour plus de clarte, nous
associerons cette phase lithice Li,O (avec x = 1) a une phase de type peroxyde Li,O, dans la suite

de ce manuscrit et la notation ‘Li,O, sera employce.

® Analyses par XPS au cours du bombardement ionique

Malgrée la présence d’un pic de courant intense mesure a 2,4 V au cours de la premicre
charge du cycle voltamétrique, nous n’avons observé qu’une réoxydation tres limitée du cuivre
avec la detection d’une tres faible proportion d’ions Cu" tandis que le cuivre metal est majoritai-
rement present d’apres les resultats XPS obtenus au potentiel d’arrét de 2,6 V (point 5) pour la
couche mince décapée mecaniquement. Nous pouvons donc supposer que la réoxydation du
cuivre n’est pas nécessairement homogene dans I’épaisseur de la couche mince. Dans le but de
verifier cette hypothese, la mise en ceuvre d’un décapage ionique combiné a I’analyse par XPS
de la couche mince est un moyen efficace pour réaliser le suivi de I’¢tat d’ oxydation du cuivre en
fonction de la profondeur sondée a partir de la surface. Le decapage ionique pouvant provoquer
des modifications chimiques de I’é¢chantillon analyse, essentiellement une réduction des oxydes
de metaux de transition du fait d’un decapage preferentiel des atomes d’oxygene, une étude

préliminaire a été réalisée afin de vérifier la stabilité sous le flux d’ions Ar” de la phase Cu,O

® Pour ces potentiels d’arrét, I’intensité de la composante C est méme supérieure (ou voisine) a celle de la com-
posante A, attribuée a la phase active Li,O couramment identifiée au sein des matériaux de conversion.
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(cette phase ayant ete detectee au sein des couches minces cyclees de CuO a certains potentiels
d’arrét du premier cycle voltametrique (points 1, 5 et 6)). Signalons que I'oxyde de cuivre II,
CuO, fait parti des composés connus pour leur réduction trés rapide sous un faisceau d’ions Ar ",
sa signature XPS devenant identique a celle de I'oxyde Cu,O apres un temps tres court
d’exposition [14]. Il est ¢galement important de rappeler que les phases oxygenees Li,O (com-
posante A du pic de coeur O 1s), ‘Li,O,’ (composante C) et de type carbonate (composante D :
-CO;”) sont stables au cours du bombardement ionique des couches minces cyclées (cf. partie

2.2).

Le test de décapage ionique effectue a partir de la couche mince partiellement délithice au
point 6 (phase Cu,O présente) indique une préservation de 1'état d’oxydation Cu” tout au long
du bombardement ionique realise (durce totale > 2 h) d’apres la signature du pic Auger
Cu L;M, ;M, ; enregistre (figure 3-13a). Ce premier resultat nous permet donc de déemontrer
qu’un bombardement prolongé par des ions Ar" (dans les conditions utilisées) n’induit pas une

. . +
réduction des ions Cu" .

Nous avons donc reéalis¢ un suivi du pic Auger Cu L;M, ;M, ; au cours du bombardement
ionique des couches minces cyclees jusqu’aux différents potentiels d’arrét du premier cycle vol-
tamétrique (points 1 a 6). Pour des temps de bombardement inférieurs a 1 h, les spectres Auger
enregistres sont similaires a ceux issus des analyses par XPS des couches minces decapees meca-
niquement pour les six potentiels d’arrét, confirmant ainsi les resultats précedemment discutes.
Pour des temps de bombardement plus longs (superieurs a 1 h), aucune évolution de I’¢tat
d’oxydation du cuivre n’est observee en fonction du temps de decapage, excepte pour deux
potentiels d’arrét, a savoir le potentiel de 1,4 V (point 1) et de 2,6 V (point 5), traduisant une

inhomogénéité dans I’¢épaisseur de la couche mince a ces deux stades particuliers.

Pour une decharge a 1,4 V (point 1), la couche mince lithice de composition globale
Li, ,CuO presente un gradient de composition pour les phases a base de cuivre. En effet, la pro-
portion de cuivre métal est plus importante en surface de la couche mince et diminue progressi-
vement avec le temps de bombardement ionique, c’est a dire avec la profondeur sondee a partir
de la surface de la couche mince (figure 3-13b). Simultanément, la proportion de cuivre a I¢tat
de Cu” augmente avec la profondeur sondée et devient majoritaire d’apres I’evolution de
Iallure du pic Auger Cu L3M, ;M, ;. Ce dernier resultat est cohérent avec I’évolution de I’allure
du pic de coeur O 1s, la proportion de la composante B caractéristique des anions O’ d’une

phase Cu,O devenant de plus en plus grande avec le temps de bombardement. De plus, signa-
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lons que la composition de la matrice lithice, composee du melange Li,O/‘Li,O,’ (0*/0 =25
%/75 %), apparait stable quelque soit la composition du me¢lange Cu,O/Cu déterminée en
fonction de la profondeur sondée. Nous pouvons donc en déduire que la réduction du cuivre
debute dans la partie superieure de la couche mince (du cote de linterface eélectro-

lyte/electrode) plutot que dans la partie inférieure (du cote du collecteur de courant).

Pic Auger Cu LsM,5M, 5
a) Point6 b) Point 1 Cu” cu’ c) Point5
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Figure 3-13 : Suivi du pic Auger Cu L;M, sM, 5 au cours du bombardement ionique (ions Ar") des couches minces
cyclées et arrctees a differents stades du premier cycle: (a) potentiel d’arrét de 3,5 V en charge (point 6), (b)
potentiel d’arrét de 1,4 V en décharge (point 1) et (c) potentiel d’arrét de 2,6 V en charge (point 5).

Pour une charge a 2,6 V (point 5), la réoxydation du cuivre metal Cu’ en ions Cu” a débu-
te, la proportion d’ions Cu’ étant nettement plus importante dans la partie inferieure de la
couche mince (coherent avec I’évolution de I'intensité de la composante B, attribuce a Cu,O, au
niveau du pic de coeur O 1s) que dans la partie supérieure ot le cuivre metal reste largement
majoritaire (figure 3-13c). De plus, I'analyse du pic de coeur O 1s au cours du bombardement
ionique indique une composition stable pour le mélange des phases lithices Li,O/‘Li,O,” avec un
rapport O’ /O de I'ordre de 40 %/60 % indépendant des proportions relatives de cuivre métal
et d’oxyde Cu,O déterminées en fonction de la profondeur sondee. Ces resultats indiquent donc
que la reoxydation du cuivre metal est plus avancee dans la partie inférieure de la couche mince
situce du cote du collecteur de courant a ce stade de la charge. Finalement, nous avons pu cons-

tater que la réoxydation du cuivre était inhomogene sur I’épaisseur de la couche mince mais
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qu’elle avait tout de méme debute pour un potentiel de charge inférieur a 2,6 V, ce qui est co-

herent avec Iexistence du pic d’oxydation I’ a 2,4 V.

¢ Corrélations entre résultats XPS et résultats électrochimiques

L’analyse du pic de coeur O 1s a differents stades du premier cycle voltameétrique nous a
permis d’identifier deux phases lithices, Li,O et ‘Li,O,’, présentes au coeur des couches minces
cyclees dans des proportions relatives différentes en fonction du potentiel de decharge/ charge.
La figure 3-14a présente les variations de composition de cette matrice {Li,O, ‘Li,O,’} en fonc-
tion du potentiel d’arrét. Nous avons choisi de reporter les proportions relatives et les concen-
trations atomiques des anions ‘0™ de la phase Li,O et ‘O de la phase ‘Li,O," (figure 3-14a).
Un enrichissement progressif de la couche mince en phase Li,O est observe au cours de la de-
charge tandis que la proportion de la phase ‘Li,O,’, majoritaire au debut de la decharge, dimi-
nue. Ce résultat est cohérent avec un processus global de réduction au cours de la decharge. Au
cours de la charge, nous observons des évolutions inverses, ce qui est cohérent avec un proces-

sus global d oxydation.

A partir de I’ensemble des resultats XPS discutes precedemment et de la détermination
des proportions relatives des phases Li,O et ‘Li,O,” (figure 3-14a), nous pouvons désormais
¢tablir les equations bilan associ¢es aux trois etapes de la reduction (pics de courant I, 1I et III)
ainsi que I’¢quation bilan de la charge, I’estimation du nombre d’ions lithium ¢changes etant

ainsi possible.

Etape I de la réduction :
2 CuO + 1,23 Li & Cu,0 (maj.) + 0,23 Li,O + 0,77 [ Li,0,]  soit x,; = 0,615 Li/CuO

Etape II de la réduction :
CuO + 1,5 Li = Cu + 0,50 Li,O + 0,50 [ Li,O,] d’ou x;; = 1,5 Li/CuO

Etape III de la réduction :
CuO + 1,78 Li = Cu + 0,78 Li,O + 0,22 [% Li,O,] d’ol x,, = 1,78 Li/ CuO

Bilan de la charge :

2 {Cu + 0,78 Li,O + 0,22 [5 Li,O,]} - 2,39 Li = Cu,0 (maj.) + 0,17 Li,O + 0,83 [V Li,O,]
soit x; (irréversible) = 0,58 Li/ CuO
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Figure 3-14 : (a) Proportion relative des atomes d’oxygene contenus dans les phases Li,O et ‘Li,O, pour les diffe-
rents potentiels d’arrét du premier cycle voltamétrique, ces résultats XPS étant reproductibles et représentatifs de
la composition chimique au cceur de la couche mince. (b) Comparaison entre : (i) le nombre d’ions Li" contenus
au sein de la couche mince lithiée/d¢lithiée, estimé a partir des résultats XPS (x;(XPS), cf. équations bilan ci-

dessus) et (ii) le nombre d’ions Li" déterminé a partir des mesures de capacité (x;(electro))).

La figure 3-14b compare le nombre d’ions lithium, estime a partir de la composition chi-
mique (issue des analyses par XPS) du cceur des couches minces cyclées, au nombre d’ions li-
thium calcule a partir des capacités mesurees. Nous remarquons que les valeurs de x;(XPS) es-
timées au cours de la décharge sont toujours inférieures aux valeurs ¢lectrochimiques, 1’ecart
Axy; positif (xj;(electroX) — x;;(XPS) > 0) augmentant avec la profondeur de la décharge. Il est
important de remarquer que la valeur de x;;(XPS) estimée ne prend pas en compte la proportion
de lithium consomme dans des reactions secondaires parmi lesquelles figurent les réactions de
reduction des constituants de I’¢lectrolyte liquide (formation de la couche de passivation). Il en
resulte donc necessairement un ¢cart entre la valeur estimee et la valeur électrochimique qui
peut augmenter au cours de la decharge si nous assistons a une réduction progressive des consti-
tuants de I’¢lectrolyte sur la gamme de potentiel de la decharge. Enfin, la valeur de x;,(XPS)
estimée a partir de I’équation bilan de la charge apparait faiblement supérieure a la valeur ¢lec-
trochimique. Pour realiser cette estimation, nous considérons une réoxydation totale du cuivre
métal en Cu,O (état de Cu”) sur la base de nos résultats XPS. Pour expliquer cet écart Ax;; né-
gatif, nous pouvons envisager qu’une partie du cuivre est ¢ventuellement réoxyde jusqu’a I’¢tat
de Cu’" (non-détecté) a la fin de la charge (point 6), dans la partie inférieure non sondée de la
couche mince, la reoxydation ¢tant a priori plus avancée pres du collecteur de courant comme

dans le cas de la couche mince chargee jusqu’au potentiel d’arrét de 2,6 V (point 5).
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e Discussion

L’ensemble des résultats obtenus a partir de I’analyse par XPS des couches minces de CuO
¢laborees a TA et cyclees jusqu’a différents potentiels d’arrét du premier cycle voltamétrique
montre que le comportement ¢lectrochimique de ce matériau binaire est particulierement com-
plexe. En effet, I'insertion du lithium induit plusieurs transformations de phases qui conduisent
a la formation d’un mateériau d’¢lectrode composite nanostructuré (nanostructuration mise en

¢vidence sur des images MET enregistrees en fin de pére decharge et charge [36]).

Premiere Décharge. Dans les conditions de cyclage voltamétrique, trois etapes ¢lectro-
chimiques principales ont été mises en évidence au cours de la reduction. Comme attendu, les
deux premieres étapes (I et II) correspondent globalement a la réduction des ions Cu®”, initia-
lement present dans la phase CuO, en ions Cu” aun potentiel de 1,75 V et a la reduction des
ions Cu’ en Cu” a un potentiel de 1,2 V. Dans la littérature, la troisieme étape (III), qui a lieu en
dessous de 1,1 V, a ete associce a la formation d’une couche de passivation a I'interface ¢élec-

trode/ ¢lectrolyte [10].

La premicre ¢tape de la déecharge, identifice par Debart et al. [10] a 2,2 V (echange d’un
nombre limité de lithium (0,4 Li"/CuO)) est quasi-inexistante pour les couches minces de CuO

cyclees par voltamétrie cyclique (cf. figure 3-8).

Ainsi, la premiere etape observeée dans notre cas peut étre associce au potentiel de 1,75 V
. -+
et correspond a I’¢change de 0,7 ions Li"/CuO. La nature des phases formées au cours de cette
! / / 4 . 4 . 4 /. 4 Y/ .
¢tape a ¢te determince et nous avons pu constater une inhomogenéite sur I’épaisseur de la
couche mince concernant I’¢tat d’oxydation du cuivre. En effet, le cuivre métal est d’ores et
déja detecte dans la partie supérieure de la couche mince (en contact avec Iélectrolyte liquide) et
coexiste avec la phase intermediaire Cu,O. Un des mécanismes proposes par Hibble et al. [4] et
redefini par Débart et al. [10] pour l'initiation de la reduction du matériau d’¢lectrode CuO
\ . . V4 . . . /4 . .
correspond a une extrusion de cuivre meétal avec une incorporation simultance de lithium dans la
structure initiale de CuO. Cependant, ce mécanisme étant suppose se produire au tout debut de
la reduction, bien avant la formation de I'oxyde Cu,O (cette phase a ¢te detectee au point 1),
nous devrions observer la présence de cuivre meétal sur toute Iépaisseur de la couche mince au
. . . 4 . /
point 1 et non uniquement dans sa partie supérieure. Nous pouvons donc suggérer que
I’existence de cuivre métal dans la partie supérieure de la couche mince résulte plutot d’une
. ! . 4 . . b . .
cinetique de réduction plus importante en surface qu’au coeur de la couche mince en raison de

I'insertion preferentielle du lithium, provenant de I’¢lectrolyte, au voisinage de I'interface ¢lec-
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trode/¢lectrolyte. Un resultat comparable a été obtenu par A. Benayad [37] pour le matériau
d’¢lectrode V,0; sous forme de couche mince. Les resultats obtenus par Xiang et al. [38] qui
ont ¢tudie la variation du coefficient de diffusion chimique du lithium dans le matériau
d’¢lectrode CuO, caracterise par une morphologie de type « fleur », vont ¢galement dans ce
sens. Ces auteurs ont mesurée une chute drastique du coefficient de diffusion des ions lithium lors
de la premiere decharge, celui-ci passant de 5,05.10” cm’.s pour une ¢lectrode lithice de
composition globale Li;,CuO a 6,86. 10" cm’.s" en fin de decharge (Cu + Li,O). Une limita-
tion cinetique, attribuable a une faible mobilite des ions lithium au sein du materiau composite
genere au cours de la décharge, expliquerait ainsi le gradient observe pour la reduction du
cuivre, cette derniere étant plus avancée pres de Pinterface ¢lectrode/électrolyte. Concernant
les phases lithices génerees au cours de cette premiere ¢tape de la decharge (I), une phase majo-
ritaire de type peroxyde ‘Li,O,” a pu étre identifice et coexiste avec une faible proportion de
phase Li,O. La formation d’anions O™ au cours de la lithiation (processus de réduction) d’une phase
oxyde Cu™"O™ peut paraitre surprenante a premicre vue. Une telle formation a pourtant déja
¢te observée dans le cas du depot d’une couche de lithium metal a la surface de I’oxyde Ni o™
[39] qui conduit a une réduction de ce dernier en Ni’ (a 298 K) et a la formation d’une phase
peroxyde Li,O, stable jusqu’a une temperature de 500 K. La phase Li,O a ¢galement était de-
tectee mais reste minoritaire. Les auteurs supposent donc que ces réactions de surface sont a la
fois soumises a des considerations d’ordre cinétique et thermodynamique. De plus, rappelons
que Bates et al. [1] ont montré que la formation d’une phase peroxyde Li,O, est thermodynami-

quement possible (exothermique) lors de la réaction des oxydes CuO et Cu,O avec le lithium.

La seconde étape de la reduction (II) correspond a la reduction totale du cuivre, contenu
dans la phase intermediaire Cu,O, en cuivre métal sur toute I’¢épaisseur de la couche mince avec

un enrichissement notable de la matrice lithice en phase Li,O.

Enfin, un processus de reduction additionnel est enregistre en dessous de 1,1 V avec
I’¢change de 0,5 ions Li"/CuO. A ce stade de la decharge, le cuivre reste dans un état metal-
lique (le lithium et le cuivre ne peuvent pas former d’alliages dans ces conditions) et la composi-

tion du mélange Li,O/‘Li,O," continue d’évoluer, I'insertion du lithium pouvant induire la

transformation de phase ‘Li,O,” = Li,O.

L’ensemble des résultats XPS qualitatifs et quantitatifs discutés nous permettent alors de
proposer un mecanisme de reduction en trois ¢tapes, sur la base des phases majoritairement

detectées a chaque etape:
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Etape I: CuO + "2 Li > Y2 Cu,0 + % ‘Li,O,’
Etape II: 2 Cu,O + ' ‘Li,O0,” + Li > Cu + % ‘Li,0,” + 2 Li,O
Etape III: Cu + % ‘Li,O,” + "2 Li,O + "2 Li » Cu + Li,O
Ce mécanisme est cohérent avec les valeurs de capacites mesurees et les reactions propo-

sées sont toutes exothermiques, les valeurs d’enthalpie libre A,G” allant de -85 a -210 k] /mol.

Premiere charge. Au cours de la premicre etape de la charge (III), nous avons pu clai-
rement observer que la reoxydation du cuivre metal n’avait pas debute et seuls 0,2 ions
Li"/CuO sont extraits de la couche mince. Nous avons tout de méme constaté une modification
de la composition chimique de la matrice lithice Li, O/ Li,O,’, au cours de cette premicre ¢tape
III" associce a la gamme de potentiels [0,8 -1,7] V. Les réesultats XPS obtenus suggerent que la
transformation de phase Li,O = ‘Li,O,’ peut avoir lieu lors de la désinsertion du lithium (-0,2
ions Li"/CuO) a des potentiels de charge inférieurs a 1,7 V. Il semblerait donc qu’un processus

inverse a celui de I’étape III de la réduction ait debute a ce stade de I’oxydation.

La seconde et la troisieme ¢tape du processus d’oxydation ne sont pas totalement disso-
cices, un recouvrement des pics de courant II’ et I’ ¢tant observe. Au cours de la deuxieme
/ b . . . Y/ . . \
¢tape (II’), la transformation mise en jeu sur toute I’¢épaisseur de la couche mince correspond a
une consommation de la phase Li,O avec une augmentation concomitante de la proportion de la
phase ‘Li,O,’. Simultanément a cette transformation de phases, la reoxydation du cuivre metal a
debuté de maniere effective dans la partie inférieure de la couche mince (coté collecteur de courant)
avec la formation d’une phase Cu,O. Cependant, le cuivre metal est toujours présent en large
exces dans la partie supérieure de la couche mince (cdté électrolyte liquide). Une réoxydation plus

’ . o\ . . 4 \ . o,/ 4
avancee des particules de maticre active situces a proximite du collecteur de courant a egale-
ment été observee par Bijani et al. [40, 41] pour des couches minces de Cu,O cyclees, une phase
cuivre métal non-reoxydee ¢tant déetectée a la surface des couches minces a la fin de la charge

(figure 3-15).

Apres Ietape I, le gradient de composition observe pour le melange des phases
Cu/Cu,O decoule vraisemblablement d’une faible conduction ¢lectronique dans le matériau
composite, privilegiant I’oxydation de celui-ci au voisinage du collecteur de courant. Il en re-
sulte alors la formation du mélange des phases Cu,O/Li,O/ Li,O,” dans la partie inférieure de
la couche mince, celui-ci étant caractérise par des proprietes de conduction électronique a priori

encore moins favorables que celles du melange Cu/Li,O (matériau a I’etat décharge). De ce fait,
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la reoxydation du cuivre dans la partie superieure de la couche mince devient encore plus difti-
cile et se fait alors a un potentiel superieur qui correspond a I’¢tape suivante de la charge (I'). Ce
raisonnement permettrait donc d’expliquer que la réoxydation du cuivre metal en Cu,O déebute
a 2,4V dans la partie inferieure de la couche mince et se poursuit ensuite a un potentiel de 2,75
V dans la partie supérieure. Enfin, d’apres la composition chimique de la couche mince en fin de
premiere charge (3,5 V), compose¢e majoritairement des phases Cu,O et ‘Li,O,’, nous pouvons
en deduire qu’au cours de ce premier cycle les reactions des étapes II et III definies pour le
processus de reduction sont réversibles, ce qui n’est pas le cas de I’étape I. Nous avons donc
montre que le processus de reoxydation du cuivre metal est partiel au cours de la premiere
charge, 'oxyde de cuivre I, Cu,O, ctant la phase majoritairement détectee au potentiel de
3,5 V. L’¢tude par microscopie ¢lectronique en transmission a ¢galement permis I’identification
de la phase Cu,O en fin de premicre charge [36], confirmant ainsi ce résultat XPS. Enfin, la mise
en ¢vidence d’une réversibilite partielle du processus redox au premier cycle est cohérente avec

. . . . . -+
la mesure d’une capacité irréversible, celle-ci correspondant a 0,4 ions Li" /CuO.
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Figure 3-15 : schéma issu des travaux de Bijani et al. [41] représentant I’évolution de I’¢tat d’oxydation du cuivre
au sein de la couche mince, initialement composée de la phase Cu,O, au cours du cycle de décharge/charge et en

fonction de I’épaisseur de la couche mince.
2.3.2. Etude du deuxi¢me cycle voltamétrique
¢ Comportement électrochimique
Une ¢tude similaire a et¢ mence au deuxieme cycle d’une couche mince de CuO ¢laboree

a TA. La figure 3-16 presente la deuxieme courbe voltameétrique obtenue ainsi que les différents

potentiels d’arrét retenus pour la réalisation des analyses par XPS des couches minces li-
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thices/delithices, le nombre d’ions lithium x echanges par groupement formulaire CuO etant

reporte directement sur la courbe pour chaque point d’analyse (points 7 a 12).

0,008

T
2t‘eme

T
cycle

0,004

0,000 +

-0,004

Courant (a.u.)

-0,008 -

Décharge
-0,012 .
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Figure 3-16 : Courbe voltameétrique du deuxieme cycle de décharge/charge de la couche mince de CuO préparée
a TA avec les différents points d’arrét retenus pour réaliser les analyses par XPS. Le nombre d’ions Li"/CuO quia
réagi avec la couche mince (valeur positive) ou qui a été extrait de la couche mince (valeur négative) est indiquée
pour chaque potentiel d’arrét entre parentheses. Fenétre de potentiel [0,8-3,5] V et vitesse de balayage de
SuV.s’.

Nous pouvons constater que les trois pics de reduction/oxydation identifies au premier
cycle sont toujours presents au cycle suivant. Cependant, nous notons certaines differences
entre les deux premiers cycles au niveau du potentiel et de I'intensité de certains pics de cou-
rant. Le premier pic de réduction est enregistre a un potentiel de 2,20 V (I,) au cours de la deu-
xieme decharge au lieu de 1,75 V (I) lors de la premicre decharge. Ce décalage vers les hauts
potentiels a déja été observé pour de nombreux matériaux de conversion entre le premier et le
deuxieme cycle et résulterait essentiellement d’une modification importante de la morphologie
du matériau actif (nanostructuration du mateériau de départ) au cours du premier cycle [42, 43].
Au cours de la deuxieme charge, nous pouvons noter une augmentation significative de
I'intensit¢ du deuxieéme pic d’oxydation a 2,4 V comparé au premier cycle (I(pic II';) >
I(pic(I’)).

Les differences observees entre les deux premiers cycles électrochimiques suggerent

Iexistence de certaines ¢volutions du processus redox au cours du cyclage. Il apparait donc im-
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portant de suivre les évolutions du processus de reduction et d’oxydation au cours du deuxieme

cycle et de les comparer aux resultats du premier cycle.

® Analyses par XPS réalisées aprés un décapage mécanique

Rappelons que nous avons identifi¢ deux phases majoritaires, Cu,O et ‘Li,O,’, au sein de
la couche mince délithice de composition globale Li,,CuO, a la fin de la premiere charge. La
couche mince ne contiendrait donc pas le compose binaire initial CuO, d’apres nos resultats
XPS, méme si celui-ci est suppose s’étre reforme dans la partie inferieure la couche mince (pres
du collecteur de courant) pour expliquer la valeur de capacite reversible mesurée au premier
cycle (cf. partie 2.3.1, Corrélations entre résultats XPS et résultats électrochimiques). Pour plus de
clarte, nous avons choisi de discuter des résultats XPS du deuxieme cycle sur la base du pic Au-
ger Cu L;M, ;M, ; (figure 3-17). Signalons que les ¢volutions discutees a partir de ce signal Au-
ger sont en bon accord avec les évolutions observées au niveau des pics de coeur Cu 2p;,, et

O 1s et de la bande de valence.

Au debut de la deuxieme decharge (point 7), pour le potentiel d’arrét de 1,6 V, le pic Au-
ger Cu L;M, ;M, 5 possede une allure quasi-identique a celle du spectre enregistre au point 1
(1,4 V) de la premicre decharge, dans le cas de la couche mince décapee mécaniquement. Les
deux maxima de ce pic Auger, localises aux énergies de liaison apparentes de 570,4 eV et 568, 1
eV, sont caracteristiques des ctats d’oxydation Cu' et Cu’ respectivement. Nous pouvons donc
en deduire que la réduction totale d’une partie du cuivre, principalement présent dans un état

de Cu" au début de la deuxieme decharge, est possible pour des potentiels supérieursa 1,6 V.

Apres la seconde etape de la decharge, associce au pic de reduction II,, seul le cuivre metal
est detecté a un potentiel de 1,1 V (point 8), la signature particuliere de ce dernier etant claire-
ment identifice au niveau du pic Auger Cu L;M, sM, ;. Cet ctat d’oxydation Cu’ est alors con-
serve jusqu’a la fin de la deuxieme décharge (point 9 : 0,8 V) ainsi qu’au debut de la deuxieme
charge jusqu’au potentiel de 1,7 V (point 10). Signalons que ces resultats sont identiques a ceux

reportes pour les points d’arret 2 (1,0 V), 3 (0,8 V) et 4 (1,7 V) du premier cycle.

Apres une charge effectu¢e jusqu’au potentiel de 2,6 V (point 11), le pic Auger
Cu L;M, ;M, ; révele la présence d’ions Cu” majoritaires, une composante large & 570,4 eV se
substituant a la composante a 568,1 eV caractéristique du cuivre métal. Cependant,
I’¢paulement a 568,1 eV témoigne de la presence de cuivre metal residuel au sein de la couche

mince. Il est important de veérifier l’homogénéité de la couche sur son épaisseur avant de con-
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clure sur I’avancement de la reoxydation du cuivre au point 11 (cf. point suivant). En effet, pour
le méme potentiel d’arrét (soit 2,6 V en charge), une importante inhomogeneite de I’etat

d’oxydation du cuivre sur I’¢paisseur de la couche mince a ¢té observéee au premier cycle.

Pic Auger CuL M M

345 45

CU+ Cu +Cu0

Point 7/1EV\

Point8: 1,1V
N—\"/

v
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W“—/
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Point 11: 2,6 V \
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Figure 3-17 : Pics Auger Cu L;M, sM, 5 des couches minces de CuO (préparées a TA) cyclées en pile bouton et
arrétees a différents potentiels de décharge/charge du deuxieme cycle voltamétrique. Les lignes verticales per-
mettent de rappeler les positions en énergie de liaison qui sont associc¢es aux différents états d’oxydation du cuivre
en se référents aux résultats XPS obtenus pour les composés de référence.

Enfin, seul le degre d’oxydation Cu" est identifié en fin de deuxi¢me charge a partir du pic
Auger Cu L;M, ;M, 5 (point 12 ; 3,5 V)), témoin d’une reoxydation totale du cuivre metal. Plu-
sieurs essais de decapage mecanique ont ete effectues specifiquement au point 12, de maniere a
sonder le coeur de la couche mince a différents niveaux (plus ou moins profondement par rap-
port a la surface). Rappelons que nous ne pouvons pas utiliser le bombardement ionique pour
décaper une couche mince susceptible de contenir la phase CuO, la modification de I’etat de
surface de cette phase étant particulierement rapide sous un flux d’ions Ar”. D’apres les résul-
tats XPS obtenus apres differents decapages mecaniques (figure 3-18), la couche mince partiel-
lement delithi¢e en fin de deuxieme charge (point 12), de composition globale Li, 3;CuO, appa-

A \ . \ 4 .
rait tres inhomogene dans son epaisseur.
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a) Décapage mécanique léger b) Décapage mécanique fort
(substrat inox détecté)
!
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Figure 3-18 : Pics de coeur Cu 2p;,, et O 1s de la couche mince cyclée jusqu’en fin de deuxieme charge (point
12 : 3,5 V), de composition globale Li; ;;CuO. Les analyses par XPS ont ¢té effectuces apres un décapage méca-
nique de la couche mince. Deux types de décapage mécanique ont ¢té mis en ceuvre : (a) un décapage léger per-
mettant une analyse de la « partie supérieure » de la couche mince et (b) un décapage fort permettant une analyse
de la couche mince pres du collecteur de courant (faible détection du substrat inox par XPS).

Les proportions relatives des atomes d’oxygene nous permettent de montrer que la « par-
tie inferieure » de la couche mince (analysce apres un decapage mécanique « fort ») est plus
riche en oxyde de cuivre (Op: 52,50 %) qu’en phase lithice ‘Li,O,” (O : 18,84 %) tandis que
la « partie supérieure » de la couche mince (analysee apres un décapage mecanique « leger ») est
inversement plus riche en phase lithice ‘Li,O,” (O¢: 28,21 %) qu’en oxyde de cuivre (Oy:
11,32 %). De plus, la phase Cu,O reformee en fin de deuxieme charge est caractérisee par une
signature XPS tres voisine de celle d’une phase Cu,O (figure 3-18), que ce soit au niveau du pic
de coeur O 1s ou Cu 2p;,,. Sa composition est estimee egale a Cu, ,,O pour la couche mince
faiblement décapee et Cu, ;30 pour la couche mince fortement decapee. Les résultats quantita-
tifs nous indiquent donc une composition voisine de celle de I’oxyde de cuivre II, CuO, tandis
que la signature XPS des pics de coeur (Cu 2p;,, et O 1s) est proche de celle de 'oxyde de
cuivre I, Cu,O. Malgre la difficulte rencontrée pour interpreter les résultats XPS en fin de deu-
xi¢tme charge (état de Cu’" non détecté malgré une composition proche de CuO pour la phase
oxyde de cuivre détectée), il semblerait que le processus de lithiation/délithiation de la couche
mince soit presque totalement réversible. En effet, seuls 0,35 ions Li" /CuO ne sont pas extraits

au cours de la deuxieme charge et participent donc, au moins en partie, a la phase lithice ‘Li,O,’
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residuelle détectee (phase Li,O tres minoritaire), celle-ci etant d’apres ces derniers resultats

XPS davantage présente au voisinage de la surface externe de la couche (figure 3-18).

® Analyses par XPS au cours du décapage ionique pour les couches minces par-
tiellement lithiée (point 7) et délithiée (point 11)

Les analyses XPS realis¢es au cours du bombardement ionique des couches minces cyclees

de CuO permettent la détection de certaines inhomogenéites au sein du mateériau actif que ce

soit au niveau de la composition de la matrice lithice {Li,O, ‘Li,O,’} ou de I’¢tat d’oxydation

du cuivre.

Dans le cas de la couche mince arrétee au potentiel de decharge de 1,6 V (point 7), un
gradient de composition est observe pour le melange des phases a base de cuivre Cu,O/Cu ainsi
que pour le mélange des phases lithices Li,O/’Li,O," (figure 3-19a et b). Globalement, nous
pouvons remarquer que la matrice lithi¢e est majoritairement composee de la phase ‘Li,O,” a ce
stade de la deuxieme decharge (1,6 V), ce qui est coherent avec le resultat obtenu au debut de la
premiere decharge (point 1). Plus precisement, nous notons une évolution des proportions rela-
tives des phases Li,O et ‘Li,O,” en fonction de la profondeur sondée (figure 3-19¢c) ; la partie
supcrieure de la couche mince apparait plus riche en oxyde de lithium avec un rapport o~
(Li,0)/ O (‘Li,O,’) de I'ordre de 40%/60%, tandis que la matrice lithice presente dans la partie

inferieure de la couche mince est caractérisee par un rapport 0% /0 de I’ordre de 20%/80%.

Concernant ’¢tat d’oxydation du cuivre, I'évolution de Tallure du pic Auger
Cu L;M, sM, ; au cours du bombardement ionique indique un enrichissement progressif de la
couche mince en ions Cu" avec la profondeur sondée, le cuivre métal etant majoritaire a la sur-
face de la couche mince (figure 3-19a). Une évolution comparable a ¢te mise en évidence au
potentiel d’arrét de 1,4 V de la premiere decharge (point 1). Cependant, la comparaison de ces
résultats indique que la réduction du cuivre est plus avancée au point 7 (2™ decharge : 1,6 V)

1 ere

qu’au point 1 (1** décharge : 1,4 V), ce qui peut provenir de la difference d’état initial observe
entre le début du premier cycle (Cu’”) et du deuxi¢me cycle (Cu"), et de la fracturation du film

intervenant au cours de la premicre charge (cf. chapitre 4, partie 2).

Finalement, nous avons mis en ¢vidence une réduction plus avancée des deux centres re-
dox (Cu et O) au déebut de la deuxieme décharge qu’au debut de la premiere décharge
(E>1,4 V), avec la présence d’une proportion plus importante de cuivre métal et de phase Li,O

dans la partie superieure de la couche mince, malgre un potentiel de décharge encore ¢leve
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(E>1,6 V). Ce resultat traduit donc une évolution du processus de reduction entre le premier et
le deuxieme cycle qui peut réesulter d’une évolution de la morphologie et de la composition
chimique du materiau d’¢lectrode entre le debut du premier (CuO) et du deuxieme cycle
(Cu,0 et ‘Li,O,” majoritaires).
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Figure 3-19 : Evolution (a) du pic Auger Cu L;M, sM, 5, (b) du pic de coeur O 1s et (c) de la composition de la
matrice lithi¢e composée du mélange Li,O/ ‘Li,O,” au cours du bombardement ionique de la couche mince cyclee
jusqu’au potentiel d’arrét de 1,6 V de la deuxieme décharge (point 7). Sur les barres de I’histogramme, les va-
leurs de concentration atomique des anions 0" de la phase Li,O et O de la phase ‘Li,O,” sont reportées. Le

temps t1 est associé au temps de décapage nécessaire pour détecter 1 % de cuivre.

Au potentiel d’arrét de 2,6 V, une difference importante est a noter entre la premiere et
la deuxieme charge (points 5 et 11 respectivement). En effet, les resultats obtenus a partir des
profils en profondeur suggerent une oxydation plus importante a la deuxieme charge, des ions
Cu’ ayant ¢te détectés majoritairement dans toute I’épaisseur de la couche mince au point 11
tandis que la réoxydation du cuivre metal n’avait débuté que dans la partie inferieure de la
couche mince au point 5. Nous pouvons donc supposer que des modifications morphologiques
importantes de la couche mince, engendrées par le processus de lithiation/délithiation, permet-
tent d’améliorer la cinétique du processus redox au cours des cycles. Ainsi, la reoxydation d’une
proportion plus importante de cuivre meétal au point 11, comparé au point 5, permet
d’expliquer I’augmentation de l'intensite du deuxieme pic d’oxydation entre la premicre et la
deuxieme charge. Simultanement a la reoxydation du cuivre metal sur toute I’¢paisseur de la
couche mince, une importante évolution de la composition de la matrice lithice est observee

entre les potentiels d’arrét de 1,7 V (point 10) et 2,6 V (point 11) de la deuxieme charge. En
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effet, le rapport des concentrations atomiques des anions qui appartiennent aux phases Li,O et
‘Li,0," (0*/0) passe de 69%/31% au point 10 & 22%/78% au point 11. Une composition
similaire de la matrice lithice est donc obtenue au potentiel d’arrét de 1,7 V pour la premiere et
la deuxiecme charge (point 4 et 10), tandis qu'un appauvrissement plus important de la matrice
lithice en phase Li,O est a noter au potentiel d’arrét de 2,6 V pour la deuxieme charge (point
11) compare a la premicre charge (point 5). La déecomposition de la phase Li,O serait donc faci-

litee au cours du deuxieme cycle.

2.3.3. Etude du vingtiéme cycle électrochimique

¢ Comportement électrochimique

L’¢tude du comportement électrochimique des couches minces ¢laborées a TA sur une
vingtaine de cycles a ¢té effectuce en realisant un cyclage galvanostatique a une densite de cou-
rant de 6,6 pA.cm™ (régime de courant C/12,5; C correspondant a 1 Li* ¢change en 1 h)) entre
0,8 et 3,5 V. L’¢volution de la capacite specifique en decharge et en charge sur les 20 premiers
cycles est presentee sur la figure 3-20a tandis que les courbes de cyclage galvanostatique obte-
nues sont representees sur la figure 3-20b. Les valeurs de rendement faradique calculees a partir
du rapport Q uge/ Quecharge SONt €galement reportees sur la figure 3-20a, ainsi que les valeurs de
capacites specifiques mesurees en charge pour les deux premiers cycles voltamétriques préece-

demment étudiés.
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Figure 3-20 : a) Evolution de la capacité spécifique et du rendement faradique correspondant en fonction du
nombre de cycles pour la couche mince de CuO préparée a TA. Les capacités obtenues en décharge et en charge
au cours du cyclage galvanostatique sont associ¢es aux triangles rouges et aux ronds bleus respectivement. Les
capacités en charge, mesurées au cours des deux premiers cycles voltamétriques étudiés précédemment, sont
données pour comparaison (losanges turquoises). b) Courbes tension-composition issues du cyclage galvanosta-
tique de la couche mince de CuO préparée a TA (représentation du cycle 1, 2, 5 et 20).

~126 ~



Chapitre III : Etude du processus redox des couches minces de CuO par XPS

Comme nous I’avons vu precedemment a partir des resultats du cyclage voltametrique de
ces couches minces préparees a TA, la capacite en charge au premier cycle est inférieure a la
capacité mesurée en decharge, traduisant I’existence d’une irreversibilite de certains processus
mis en jeu au cours de la decharge. Ainsi, pour les couches minces cyclées en mode galvanosta-
tique, on peut estimer que 2,15 ions Li"/CuO sont ¢changes lors de la premiere décharge et
seulement 1,6 ions Li"/CuO sont extraits de la couche mince au cours de la premiere charge.
Ces resultats conduisent a une capacite irreversible de 183 mAh.g’1 (136 mAh.g’1 pour un cy-

clage voltamétrique) et a I’obtention d’un rendement faradique de I’ordre de 75 %.

Au cours du cyclage galvanostatique, une faible augmentation de la capacite en charge est
observée durant les 4 premiers cycles avec une amelioration de la réversibilité des processus,
comme en témoigne la valeur du rendement faradique, supérieure a 100 %, pour les cycles 2, 3
et 4. A partir du geme cycle, la capacite se stabilise sur 3-4 cycles et diminue ensuite faiblement et

de maniére continue avec une perte d’environ 1,8 mAh.g" par cycle (~0,3% par cycle).

® Analyses par XPS aprés un décapage mécanique

L’analyse par XPS de la couche mince de CuO cyclee jusqu’en fin de 20 charge est ef-
fectuee apres un decapage mécanique léger, la couche mince devenue friable ne permettant pas
de moduler ce décapage. En effet, nous montrerons au chapitre suivant que cette couche mince

se détériore progressivement au cours du cyclage.

Apres la realisation des 20 cycles galvanostatiques, 1’analyse du pic de coeur Cu 2p;,, (Fi-
gure 3-21a) de la couche mince a I’¢tat chargee révele une composante principale localisce a
932,5 eV, caractéristique des ions Cu’ contenus au sein d’une phase de type Cu,O d’apres
I’analyse complementaire du Pic Auger Cu L;M, sM, ;. En effet, ce pic enregistré a ce stade du
cyclage (Figure 3-21b) presente une seule composante, localisce a 570,1 eV, cette position
¢nergetique indiquant la présence d’un etat d’oxydation Cu" majoritaire. Au niveau du pic de
coeur Cu 2p;,,, nous observons ¢galement pour la premicre fois lors de I’analyse d’une couche
mince delithice, la presence d’un epaulement a 933,7 eV, accompagné de pics satellites situes
entre 940 et 945 eV, caractéristiques des ions Cu’". Nous avons donc détecté la presence d’ions

Cu’t et Cu” en fin de 20°™ Charge dans des proportions respectives de 18 % et 82 %.

Enfin, ’analyse du pic de coeur O 1s (figure 3-21c) indique la presence de deux compo-
santes aux basses énergies de liaison, localisées a 529,6 eV et 530,3 eV. Ces deux composantes

. e . 2- . .
sont caractéristiques d’anions O™ contenus au sein des phases CuO et Cu,O respectivement.
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Une phase lithice ‘Li, O, residuelle est ¢galement detectée au sein de la couche mince (compo-

sante a 531,2 eV) ce qui est cohérent avec un processus de réoxydation partielle du cuivre.

En conclusion, la deétection d’un meélange Cu'/Cu”" et d’une phase lithice résiduelle
‘Li,O," en fin de 20™™ charge témoigne d’une réversibilite partielle du processus de conversion,
ces resultats apparaissant en bon accord avec la valeur de capacite mesurce, cgale
a581,3 mAh.g’1 (Ax;; = 1,72 Li/ CuO), comprise entre les valeurs de capacité spécifique théo-

rique associ¢es aux réactions de conversion Cu,0O < Cu (375 mAh.g’l) et CuO < Cu

(674 mAh.g™).
a) Pic de coeur Cu 2p, , cu’ b) Pic Auger CuL,M, M, . c) Pic de coeur O 1s
Cu’ cu®
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/"'&/,‘*
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Figure 3-21 : (a) Pic de cceur Cu 2p;,,, (b) Pic Auger Cu L;M, M, ; et (c) pic de coeur O 1s de la couche mince
(préparée a TA) cyclée jusqu’en fin de vingtieme charge (3,5 V). L’analyse par XPS a été effectuée apres un déca-
page mecanique léger de la couche mince, la couche mince étant relativement friable a ce stade du cyclage.

Bilan pour les couches minces élaborées a TA :

L’analyse couplée du pic Auger Cu LM, ;M, ; et du pic de coeur O 1s nous a permis
d’étudier precisement le mécanisme de conversion du materiau d’electrode CuO sous forme de
couche mince en réalisant un suivi, pas a pas, du processus de réduction et d’oxydation au cours
des deux premiers cycles voltamétriques. Ce mécanisme apparait relativement complexe de par
Iexistence de deux centres redox, a savoir le centre redox Oxygeéne avec le couple O/ O? mis en
jeu au sein des phases lithices ‘Li,O,’/Li,O identifi¢es et le centre redox Cuivre qui peut posse-
der les degres d’oxydation formels +2, +1 et 0 au cours du cycle en fonction de I’¢tat de de-

charge et de charge. Notre ¢tude detaillee au premier cycle voltamétrique nous a conduits a
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proposer un nouveau mecanisme pour la réaction de I'oxyde de cuivre CuO avec le lithium.

Celui-ci se résume par :

- une reduction progressive du cuivre, dans un état initial de Cu’", en ions Cu' et cuivre
métal Cu’ avec la formation simultanée d’une phase intermediaire de type peroxyde
‘Li, O, et d’une phase Li,O majoritaire en fin de décharge.

- une reoxydation partielle du materiau actif conduisant a un ¢etat d’oxydation Cu’, détec-
té majoritairement, et a une phase ‘Li,O,’ résiduelle en fin de charge. Cependant, mal-
gré la non-detection des ions Cu’" par XPS, une bonne réversibilite du processus de
conversion est tout de méme observée au 1 et au 2™ cycle voltametrique avec des ca-
pacites en charge de 600,96 rnAh.gl (89,2 % de Q) et 630,68 mAh.g’l (93,6 % de
Qneo)-

Le processus redox est globalement le méme pour les deux premiers cycles voltame-

triques. Comparé au 17 cycle, les différences a noter concernent :

- une reduction plus avancée des deux centres redox, O et Cu, des le debut de la deu-
xieme décharge (pour un potentiel E > 1,6 V) dans la partie supérieure de la couche
mince.

- une re¢oxydation plus importante pour des potentiels de charge inférieurs a 2,6 V au
deuxieme cycle.

Enfin, nous avons observe pour la premicere fois en fin de 20 charge la presence du me-

1ange des etats d”oxydation Cu”"/Cu" au sein de la couche mince partiellement delithice.

2.4. Etude du processus redox des couches minces élaborées a 350°C

¢ Comportement électrochimique

Cette ¢tude a été menée sur des couches minces de CuO, préparées a 350°C et cyclées en
piles bouton a partir du mode galvanostatique a une densit¢ de courant de 6,6 pA.cm” entre 0,8
Vet 3,5 V. Comme nous pouvons le constater sur la figure 3-22, la capacite en charge au pre-
mier cycle est nettement inférieure a la capacité obtenue en décharge, la capacité irreversible
¢tant de 'ordre de 380 mAh.g”' (soit 1,12 Li/CuO irréversibles et un rendement faradique de
43 %). Cette valeur de capacité irréversible, mesurée au premier cycle d’une cellule
CuO(350°C)/Li est ainsi largement supéricure a celle obtenue dans le cas du cyclage d’une cel-

lule CuO(TA)/Li.

~129 ~



Chapitre III : Etude du processus redox des couches minces de CuO par XPS

a) 0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20

900 L A PR R R R R B B 140

800-che°=674 mAh.g 1130

. 4120
007, . 110 §
— n 7 Q
‘TD? 600 - L B RN R RN EEEEE %

<
ESOO- "’.....1-1.0-90 ;";
@ 400 Lottt 180 &
S ° A ] a
S 3004 ¢ 4 0o
8 ® Qcharge 460 -3
x
200 + 4 Qdécharge 150 ~
®  rendement faradique
100 = 140
0 T T T T 30

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20
Nombre de cycles

b) 40 -
| —1" cycle
3,5 —2" ¢cycle
1 éme
Q 3,0- | 5 ém:ycle
+: ] —10‘ cycle
% 2,5 - 20°™® cycle
2’ 2,01
UJ <4
1,54 \
1,0 \
0,5 T T T T T T T T T T T
0,0 0,5 1,0 1,5 2,0 2,5 3,0
X

Figure 3-22 : a) Evolution de la capacité spécifique et du rendement faradique correspondant en fonction du
nombre de cycles pour la couche mince de CuO préparée a 350°C. Les capacités obtenues en décharge et en
charge au cours du cyclage galvanostatique sont associées aux triangles rouges et aux ronds bleus respectivement.
b) Courbes tension-composition issues du cyclage galvanostatique de la couche mince de CuO préparée a 350°C

(représentation du cycle 1, 2, 5, 10 et 20).

Au cours des 20 premiers cycles de la cellule CuO(350°C)/Li, la capacité en charge aug-
mente de maniere continue jusqu’a atteindre une valeur maximale vers le 20 cycle, ¢gale a
~490 mAh.g". Cette augmentation de capacite est plus marquée sur les 5 premiers cycles et
peut étre relice a une amelioration de la réversibilite des processus ¢lectrochimiques au fur et a
mesure des charges comme en témoigne la valeur du rendement faradique supérieure ou envi-

ron égale a 100 % apres le 17 cycle.
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® Analyses par XPS réalisées apres un décapage mécanique

Les analyses par XPS des couches minces de CuO, préparées a 350°C, ont ¢te effectuces a
differents stades du cyclage (17, 5o et 20°™° cycles), apres un decapage mecanique, afin
d’identifier les phénomenes mis en jeu au sein de la couche mince et de tenter de déterminer
I'origine de I’amélioration de la reversibilite des processus ¢lectrochimiques au cours des 20

premiers cycles.

a) Pics Auger Cu LM, M b) Bandes de valence
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Figure 3-23 : (a) Pics Auger Cu L;M, ;M,; et (b) bandes de valence des couches minces de CuO (preparces a
350°C) cyclées en pile bouton et arrétées a différents stades du cyclage galvanostatique, a savoir en fin de 1o
décharge/charge, en fin de 5" décharge/charge et en fin de 20™™ charge. Au niveau des pics Auger (a) les lignes
verticales permettent de rappeler les positions en énergie de liaison qui sont associces aux différents états
d’oxydation du cuivre en se référant aux résultats obtenus pour les composés de référence. Au niveau des bandes
de valence (b), le trait en pointillé permet de situer la position exacte du maximum en intensité de la bande de
valence du cuivre métal, soit 2,5 ¢V, tandis que les fleches indiquent certaines particularités détaillées dans le

texte. L’allure des bandes de valence obtenues est comparée a celles des composés de référence.

Comme nous I’avons vu au chapitre 2, la couche mince ¢élaborée a 350°C est majoritaire-

ment constituée de cations divalents Cu’", caractéristiques de 1’oxyde CuO (avant cyclage). La

b

figure 3-23 reporte I’évolution de I'allure du pic Auger Cu L3;M, sM, 5 et de la bande de valence
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enregistres aux differents points d’arrét du cyclage galvanostatique. Au niveau de la bande de
valence, le massif situ¢ dans la region énergetique [-2,5 — 8,0] eV contient les informations rela-
tives aux orbitales de valence 3d de I’¢lément cuivre. La forme de ce massif nous permet donc
de differencier les phases CuO, Cu,O et Cu (cf. chapitre 2, partie 1.2). Il est a noter que des
contributions supplémentaires relatives aux autres phases détectées (autres que les phases a base
de cuivre) peuvent apparaitre a des energies de liaison supérieures a 5 eV dans le cas des couches

minces de CuO cyclees.

Des résultats similaires sont obtenus en fin de 1% et de 57 decharge avec la détection du
seul etat d’oxydation Cu’a partir de I"analyse du pic Auger Cu L;M, sM, ; et de la bande de va-
lence qui presentent tous les deux la signature particuliere des spectres du cuivre métal. En ef-
fet, le maximum de la bande de valence situ¢ a ~2,5 eV et du pic Auger localis¢ a 568,0 eV sont
caracteristiques de 1’ ¢état Cu’. Une réduction totale du cuivre est donc observée avec la forma-
tion de cuivre metal au cours des differentes decharges realisees, comme dans le cas des couches

minces de CuO preparees a TA.

Contrairement au cas des couches minces examinées en fin de decharge, I’analyse par XPS
des couches minces en fin de charge revele des resultats tres differents en fonction du nombre de
cycles realises. A la fin de la 1ere charge, I’existence d’un pic Auger principal a 568,0 ¢V accom-
pagne d’un pic de plus faible intensite a 570,4 eV témoigne de la presence d’un melange d’etats
Cu"/Cu’, le cuivre métal étant majoritaire. Ce résultat est confirmé par I’allure de la bande de
valence : la forme du massif situ¢ a [-1 - 5,0] eV est proche de celle du cuivre métal. Cependant,
compar¢ a la bande de valence de ce dernier, une faible augmentation de I'intensite a 3,75 eV
(reperée par la fleche sur la figure 3-23b : fin de 1o charge) révele la presence d’une faible pro-
portion d’ions Cu”. A la fin de la 5™ charge, le pic Auger localisé¢ a 570,4 eV (Cu") est désor-
mais plus intense que le pic a 568,0 eV (Cu’). Nous pouvons donc en déduire qu’une plus
grande proportion d’ions Cu" s’est reformée au cours de la 5™ charge comparé a la 16 charge.
En effet, I'allure de la bande de valence enregistree en fin de geme charge est proche de celle du
compose de réeference Cu,O, I'épaulement a 2,5 eV indiquant tout de méme la présence de
cuivre metal au sein de la couche mince (repéeré par la fleche sur la figure 3-23 : fin de geme
charge). Enfin, I’analyse réalis¢e en fin de 205 charge permet de montrer que la réoxydation
du cuivre métal Cu® en ions Cu” est totale a ce stage du cyclage. En effet, une seule composante
est observée a 570,4 eV au niveau du pic Auger et la bande de valence enregistrée est desormais

comparable a celle du compose de réeférence Cu,O.
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Les résultats XPS obtenus pour ces couches minces de CuO cyclées révelent donc une
. . . . 7/ 4 /4 \
augmentation progressive de la proportion de cuivre metal réoxyde au fur et a mesure des
4 . 4 . 4 . bl . . ! 4
charges realisées qui est en adequation avec | augmentation de capacité mesurce en charge sur

les 20 premiers cycles.

Ainsi, I’augmentation de la capacité mesurce en charge au cours du cyclage d’une cellule
CuO(350°C)/Li est clairement liée a une amélioration de la réversibilité du processus redox.
Cette évolution peut trouver son origine dans une nanostructuration progressive (« mise en
forme ») du materiau actif de I’¢lectrode qui faciliterait de plus en plus les transferts de masse
et/ou de charge au sein du materiau composite d’¢lectrode. Rappelons que ces reactions ¢lec-
trochimiques, a I’¢tat solide, reposent sur la diffusion des especes anioniques (O™) et cationiques
(Li", Cu™) au sein du matériau composite, ces phénomenes de diffusion pouvant étre particu-
licrement lents a température ambiante. Une nanostructuration du materiau actif permet donc
I’obtention de chemins de diffusion plus courts qui facilitent les transferts de masse et de charge,
et/ou une meilleure percolation électronique au travers du film. En effet, la conservation d’une
bonne conduction ¢lectronique au sein du materiau composite nécessite a priori la formation
d’un reseau tridimensionnel percole de cuivre, les phases lithices Li,O et Li,O, e¢tant des mate-
riaux isolants. Cette percolation peut é¢ventuellement étre amélioree au fur et a mesure du cy-
clage electrochimique par I’agencement des domaines CuO, (1 2 x 2 0) dans I’¢paisseur du film

conduisant alors a une meilleure conduction ¢lectronique dans le materiau cycle.

Bilan : comparaison des résultats obtenus pour les couches minces élaborées a TA

et a 350°C

Une meilleure réversibilite du processus redox a éte mise en évidence des le premier cycle
des couches minces de CuO ¢laborées a TA, démontrant ainsi I'importance de la structure et de
la morphologie initiale des couches minces. D’apres ces résultats, il semblerait que la morpholo-
gie initiale moins dense de la couche mince ¢laborée a TA favorise la désinsertion d’un plus

. -+ . . .
grand nombre d’ions Li". Nous pouvons donc penser que des chemins de diffusion plus courts
sont initialement présents au sein de la couche mince ¢laborée a TA (limitations cinetiques
moins importantes au 1 cycle) comparée a la couche mince ¢laborée a 350°C pour laquelle un
/ . . . 4 . A /A . / . \
processus de nucleation-croissance plus favorisée dans le volume avait eté mis en évidence a par-
tir des images MEB (la taille des grains observés par MET est bien supérieure pour les couches

minces ¢laborées a 350°C [36]). Dans ce dernier cas, la réalisation de plusieurs cycles de dé-
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charge/ charge permet certainement d’affiner la nanostructuration du matériau actif autorisant

par la suite des transferts de charge et/ou de masse plus rapides.

3. Conclusion

Nous nous sommes intéressés dans ce chapitre a I’etude de couches minces a base de CuO
utilisables en tant que materiau d’électrode positive dans une microbatterie au lithium. Ces
couches minces ont ¢te ¢laborees par pulvérisation cathodique radio-frequence a effet magne-
tron, en utilisant un melange d’argon et d’oxygene comme atmosphere réactive (Pror = 1 Pa et
C(O,) = 12 %) et en retenant deux temperatures différentes pour leur ¢laboration, a savoir la

température ambiante (TA) et la température de 350°C.

L’¢tude de l'influence de la temperature d’¢laboration sur les caractéristiques physico-
chimiques des couches minces a ¢té menee au chapitre précédent et avait révele des différences
notables au niveau de la texturation et la morphologie des deux types de couches minces, la
couche mince préparée a 350°C ayant une morphologie plus dense que celle préparée a tempé-

rature ambiante.

La caractérisation électrochimique, effectu¢e en mode galvanostatique, a mis en évidence
des comportements ¢lectrochimiques différents selon la nature de la couche, notamment au
niveau de la reversibilite des processus mis en jeu et de I’évolution de la capacite au cours du
cyclage. En termes de reversibilite au premier cycle, le meilleur résultat a éte obtenu avec la
couche mince caractérisée par une morphologie colonnaire peu dense, c'est-a-dire celle ¢laboree
a temperature ambiante. Néanmoins, une diminution faible et continue de la capacité est a noter
au cours du cyclage. En revanche, la capacité en charge mesurée au cours du cyclage des couches
minces ¢laborées a 350°C augmente de maniere significative au cours des 5 premiers cycles et se
stabilise ensuite progressivement. La morphologie plus dense et la texturation differente de ces
couches minces, au point de depart (avant le cyclage), limite donc fortement la réversibilite des

processus ¢lectrochimiques au premier cycle, celle-ci s’améliorant ensuite au cours du cyclage.

Suite a cette ¢tude, nous avons effectuc des analyses par spectroscopie photoclectronique a
rayonnement X (XPS) afin de déterminer les ctats d’oxydation des atomes de cuivre et
d’identifier les différentes phases en présence au sein des couches minces a différents stades du
cyclage électrochimique. Signalons que ces resultats ne prennent pas en compte les processus
¢lectrochimiques intervenant a I'interface électrode/électrolyte. Une ¢tude détaillée par XPS de

cette couche interfaciale et de son évolution au cours des cycles fera I’objet du chapitre suivant.
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L’analyse, pas a pas, du processus redox au cours des deux premiers cycles pour les
couches minces de CuO ¢laborées a TA a permis une confrontation directe avec les resultats
obtenus par Débart et al. [10] pour le matériau CuO sous forme de poudre. Les resultats XPS
montrent que la reduction de ’oxyde de cuivre initial, CuO, passe par la formation de I’oxyde
intermédiaire Cu,O a 1,75 V/Li"/Li, ce dernier étant ensuite totalement réduit en cuivre métal
vers 1,1 V/Li"/Li. Ces résultats sont directement en accord avec ceux reportes pour I’¢lectrode
composite de CuO sur la base d’analyses MET [10]. De plus, nous avons pu mettre en evidence,
par le biais d’un examen du pic Auger Cu L;M, ;M, ; enregistrée au cours du bombardement io-
nique de la couche mince, une cinetique de réduction plus importante en surface qu’au coeur du
materiau actif au debut de la decharge (E > 1,4 V). En complément de cette ¢tude detaillée de
I’¢tat d’oxydation du cuivre, nous avons ¢galement realis¢ un suivi de la composition chimique
de la couche mince lithice, caractéris¢e par un melange de plusieurs phases actives. Nous avons
pu identifier la présence d’une phase lithice de type peroxyde ‘Li,O,’. Jusqu’a présent, seuls
Bates et al. [1] ont mentionne sa formation au début de la decharge d’une ¢lectrode de CuO sans
reporter de « preuve » experimentale de son existence. La proportion de cette phase lithice
‘Li,O,’, caractérisce par des anions de type (0,)”, diminue au cours du processus de reduction
(decharge), tandis que la proportion de la phase oxyde Li,O (anions 0%) augmente, cette der-
nicre ayant ete identifice par Debart et al. [10]. A partir des resultats XPS obtenus, nous avons
pu mettre en évidence la transformation de phase ‘Li,O,” = Li,O qui est provoquée par
I'insertion du lithium a la fin de la décharge (en dessous de 1,1 V), lorsque le cuivre est deja
present a I’etat metallique. Des processus inverses ont ¢té observes au cours de la charge. Ce-
pendant, la reversibilite du processus redox n’est pas totale, une reoxydation partielle du cuivre
et la presence d’une phase résiduelle ‘Li,O,’ ayant ¢te montréees a la fin de la premicre, de la
deuxieme et de la vingticme charge des couches minces ¢laborees a TA. De plus, il est impor-
tant de mentionner que les differentes phases actives (Cu,O, Cu, ‘Li,O,” et Li,O), identifices
par XPS au cours du processus de conversion des couches minces CuO(T4), ont ¢galement ¢te

mises en évidence au sein des couches minces cyclées CuO(350°C).

Une ¢tude detaillee par XPS en difféerents points du cyclage des couches minces de CuO
¢laborées a 350°C a révélé une évolution importante de I’¢tat d’oxydation du cuivre au fur et a
mesure des charges. La réoxydation du cuivre est tres limitee au cours de la premiere charge
(Cu métal majoritairement détecté) et s’améliore ensuite a la 5™ et a la 20™ charge. Seul I’ ¢tat

d’oxydation Cu’ a été détecté au sein de la couche mince A la fin de la 20°™ charge. Ces resul-
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tats XPS sont en bon accord avec les resultats electrochimiques et permettent donc d’expliquer
'augmentation de la capacité en charge par une amelioration de la reversibilite du processus
redox. Un comportement different est observé dans le cas des couches minces ¢laborées a TA
pour lesquelles I’état d’oxydation Cu” est détecté majoritairement dés la premicre charge. Ce-
pendant, une diminution continue de la capacité est observee apres le cinquieme cycle pour ces

couches minces (TA).

Enfin, d’un point de vue applicatif, ce systeme est intéressant pour une application non re-
chargeable (micropile au lithium), une capacite volumique tres proche de la valeur theorique
(environ 370 uAh.cm™.um™) ayant été obtenue pour toutes les couches minces élaborées grace
a 'insertion d’environ 2 ions Li*/CuO. L’étude électrochimique en ¢lectrolyte liquide a montre
qu’il est possible d’obtenir une capacité réversible élevée de I'ordre de 250 pAh.cm™.um™, avec
une bonne tenue en cyclage. Une ¢tude du comportement ¢lectrochimique d’une microbatterie
tout solide de type CuO/LiPON/Li, réalis¢e au cours de la these de Delphine Poinot, confirme
I'intérét de ce systeme pour des applications rechargeables ou non, grace a I’obtention, avec des
couches minces de CuO de 500 nm d’¢paisseur, d'une capacite reversible de
200 yAh.cm™.um™. L’hysteresis de potentiel de ce systeme (environ 1,2 V) est cependant a
I’origine d’un rendement énergétique peu satisfaisant, susceptible d’étre un frein pour certaines

applications, bas¢es notamment sur un couplage avec un dispositif de recuperation d’énergie.
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Chapitre IV : Etude des phénomenes de surface des couches minces de CuO cyclées

La difference de potentiel genéralement ¢levee entre les electrodes des accumulateurs au
lithium implique qu’au moins une des ¢lectrodes fonctionne en dehors du domaine de stabilite
¢lectrochimique de I’¢lectrolyte liquide (solvants organiques + sel de lithium) employe. Ceci
conduit nécessairement a une dégradation de ses composants et a la formation de nombreux
produits organiques et inorganiques a la surface du materiau d’¢lectrode durant son cyclage ¢lec-
trochimique dont une partie se présente sous forme solide ou semi-solide. De nombreuses
¢tudes ont ete realisees ces dernieres annces afin d’etudier la nature et les caracteristiques des
couches interfaciales ¢lectrode/¢lectrolyte ainsi formees. En effet, celles-ci influencent a la fois
les valeurs de capacite réversible et la tenue en cyclage au travers, notamment, de leur propricte
passivante. Toutefois, en depit de nombreux travaux, la composition chimique, la morphologie
et la structure de ces couches ainsi que leurs mécanismes de formation demeurent ’objet de
nombreuses controverses, les obstacles majeurs ¢tant la faible épaisseur, la complexité (nom-
breux produits de dégradation) et la sensibilite a I’atmosphere de ces couches de passivation ainsi
que la grande diversite des conditions de formation ¢tudices (conditions ¢lectrochimiques, com-
positions chimiques de I’¢lectrolyte et des ¢lectrodes, présence d’impuretés, temperature de

formation, etc...) [1].

Dans ce chapitre, nous realiserons un suivi, pas a pas, de I’évolution des couches interfa-
ciales formées a la surface des couches minces de CuO au cours du cyclage ¢lectrochimique
d’une cellule de type [Li/¢lectrolyte liquide/CuO]. Bien que I’¢tude des couches interfaciales
ne constitue pas I’objectif principal de ces travaux de these, celle-ci est incontournable pour
conduire a une compréehension globale des processus électrochimiques mis en jeu au niveau
d’une électrode de CuO cyclee dans un ¢électrolyte liquide. Nous déterminerons les caractéris-
tiques chimiques et morphologiques des couches de passivation formees a la surface des deux
types de couches minces ¢laborées (TA et 350°C) de morphologies initiales différentes, a partir

des analyses par XPS et AFM.

Préalablement a la presentation des résultats obtenus, un bilan rapide des principaux tra-
vaux realises sur les couches interfaciales ¢lectrode/¢lectrolyte liquide et des principales conclu-
sions a ¢te effectue. Ce bilan sera ¢tabli en considérant les materiaux d’¢lectrode negative les
plus étudies dans la littérature tels que le lithium métal et les matériaux carbonés ainsi que les
matériaux de conversion M, O, qui nous intéressent plus particulierement, ces oxydes de métaux
de transition ctant souvent destinés a une utilisation en tant qu’¢lectrode negative dans les ac-

cumulateurs Li-ion conventionnels qui utilisent un ¢lectrolyte liquide.
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1. Interfaces électrode/électrolyte

Le role principal des ¢lectrolytes utiliseés au sein des accumulateurs au lithium ou lithium-
ion est d’assurer le transport des ions Li" entre I’¢lectrode négative et positive. L’électrolyte
liquide non-aqueux est géneralement composé d’un sel de lithium (LiPF, (le plus couramment
employe), LiBF,, LiAsF,, LiClO,, ...) dissout dans des solvants organiques avec I’ajout eventuel
d’additifs en faible quantité. Une combinaison de solvants non-aqueux polaires, organiques et
aprotiques est generalement choisie. Les carbonates d’alkyle (cyclique ou acyclique) sont les plus
couramment employées et parmi-eux figurent le carbonate de diméthyle (DMC), le carbonate de

diethyle (DEC), le carbonate d’¢thylene (EC) et le carbonate de propylene (PC).

Dans les accumulateurs au lithium (incluant les accumulateurs lithium-ion), contenant un
¢lectrolyte liquide ou polymere, I’¢lectrode negative opérant au voisinage du potentiel du
couple Li"/Li se couvre d’un film constitué principalement des produits de décomposition de
I’¢lectrolyte. Pour assurer le bon fonctionnement de I’accumulateur, ce film doit ¢tre passi-
vant en faisant obstacle au contact direct entre les composants de I’¢lectrolyte et la surface de
I’¢lectrode, pour prevenir toute decomposition ulterieure de 1’¢lectrolyte, mais ¢galement se
comporter comme un ¢lectrolyte solide en assurant le transport des ions Li" et une isolation

¢lectronique [2].

Dans le but de comprendre le comportement reactionnel des solvants organiques aux in-
terfaces ¢lectrode/¢lectrolyte, les valeurs de potentiel associées a leurs réactions de décomposi-
tion ¢lectrochimique (en reduction et en oxydation) ont ete déterminées expérimentalement en
utilisant des électrodes inertes. Les travaux réalisés a ce sujet ont permis de montrer que les
carbonates d’alkyle s’oxydent a des potentiels supérieurs a 4,0 V vs Li"/Li [3] et subissent une
réduction a des potentiels inférieurs a ~1,5 V vs Li*/Li [4] (tableau 4-1). De plus, les anions des
sels de lithium couramment employés (c'est-a-dire PFy’, BF,, Cl1O,, AsF, etc.) sont ¢galement
reduits a la surface d’une ¢lectrode metallique inerte a bas potentiel dans une solution non-

. .+
aqueuse et en presence d’ions Li™ [5].
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Solvant Potentiel calculé (V vs Li* /Li) Potentiel expérimental (V vs Li"* /L)
EC 1,46 1,36
DEC 1,33 1,32
PC 1,24 1,00-1,60
DMC 0,86 1,32

Tableau 4-1 : Comparaison des valeurs de potentiel, calculées et expérimentales, associées a la réduction des
solvants organiques de type carbonate (EC, DEC, PC et DMC). Ces résultats sont issus des travaux de Zhang et
al. [4]. Les valeurs thermodynamiques (potentiels calculés) ont été calculées en utilisant la théorie de la fonc-
tionnelle de la densité (DFT) et en supposant un processus a un électron pour la 1% étape de la réduction des
solvants organiques. Les potentiels « expérimentaux » associés a la réduction des différents solvants ont été
déterminés par voltamétrie cyclique en utilisant une électrode inerte (Au) et un électrolyte THF/LICIO,.

1.1. Cas des matériaux d’électrode négative (lithium et matériaux carbonés)
Peled fut le premier a introduire le concept d’une interface passivante, entre le lithium et
un ¢lectrolyte non aqueux, et a décrire les proprictes physico-chimiques fondamentales d’une
telle interface [6]. La réaction entre I’¢lectrode de lithium metal et I’¢lectrolyte intervient spon-
tanément et les produits solides de cette reaction constituent un film mince. La croissance de ce
film (isolant ¢électronique mais conducteur ionique) s’arréte lorsque toute la surface se trouve
recouverte et qu’il a atteint une certaine ¢paisseur. Ce film ayant les proprictes d’un electrolyte
solide, Peled I'a nomme « Solid Electrolyte Interphase » (SEI). La spectroscopie d’impédance a
¢te largement utilisee pour ¢tudier I’évolution de la résistance interfaciale dans différentes solu-
tions electrolytiques [7, 8], celle-ci (Rg) dépendant fortement de la composition chimique de

I¢lectrolyte [9, 10].

Différents travaux ont ¢galement ¢té menes dans le but de preciser la composition chi-
mique de la SEI formée sur I’¢lectrode négative de lithium en utilisant principalement deux
techniques d’analyse: la spectroscopie infrarouge a transformee de Fourier (FTIR) et la spectros-
copie photoélectronique a rayonnement X (XPS) [3]. En considéerant I’¢lectrolyte le plus cou-
ramment utilis¢, c'est-a-dire une solution a base de [EC-DMC/ LiPFE], différents mécanismes de
formation des especes identifices au sein de la SEI ont é¢te proposes, de type mono ou bi-
¢lectronique dans le cas d’une ¢lectrode negative de lithium metal [11] (équations reportées ci-
dessous). Ces réactions de décomposition des solvants organiques EC et DMC ont ¢galement
fait I’objet d’ctudes theoriques en dynamique moléculaire (utilisation du champ de force reactif
ReaxFF), les réactions predites ¢tant en bon accord avec celles déduites des résultats expérimen-

taux [12].
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EC: (0]

)k +2¢€

20 O —> (CH,0CO,Li),\ + CH,=CH, I
+2Li*

O

)k +2e€

O O —> Lj,Co3d + CH,=CH, M
/s T B

L,CO; + 2Li* + 2 > 2Li,04 + CcOP

DMC CH30C02CH3 + |_|Jr + e - CH30C02L|\1/ + CHgje

CH30CO,CH; + Li* + e - CH3OLil, + CH30COe
CH;0COe + Li* + e - CH;0LiJ + CcOP

CH;0CO,CH; + 2Li* + 2 > Li,COsd + CH;-CH31

LiPFg LiPFg & PFs + LiF

PFs + 2xLi* + 2xe = LiPFs, + xLiF

LiPF¢ + 2L" + 2e > PF; + 3LiF

LiPF¢ + Li,COs - 3LiF + POF; + CO,

Contrairement au cas d’une interface lithium/¢lectrolyte liquide, la SEI ne se forme pas
instantanement a la surface de matériaux d’¢lectrode carbones en contact avec I’¢lectrolyte, les
potentiels intrinseques de ces matériaux ¢tant nettement plus ¢levés que les potentiels de reduc-
tion de la plupart des solvants et sels utilises. Au cours de la charge, le potentiel de I’¢lectrode
negative diminue graduellement et certains composes de I’¢lectrolyte peuvent alors étre prefe-
rentiellement reduits [13]. Globalement, et en dépit de certaines caractéristiques de surface dif-
ferencices pour les matériaux carbones et le lithium, certaines especes identifices a la surface des
¢lectrodes en lithium, telles que Li,COj et des alkyl carbonates de lithium, ont ¢galement ete
caracterisees au niveau des anodes carbonées [14-17]. Mais d’autres especes ont ¢galement pu
ctre detectees, telles que des especes polymeriques formees par ouverture de carbonates cy-
cliques (initi¢e par 'acide de Lewis puissant PF; [18], par exemple) ou encore des oxalates de
lithium (Li,C,0,) [19] et des phosphates [20] lorsque I¢lectrolyte liquide employe est composé

de solvants organiques de type carbonate d’alkyle et d’un sel de lithium LiPF.

Dans le cas de la molecule de solvant EC, I’ouverture de son cycle est a 'origine de la

formation du polymere PEO (poly(ethylene oxide)) [21] :

n9 O - (-CH,CH,-0), + nCO,
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Des informations importantes sur la composition de la SEI ont ¢galement éte obtenues lors
de la realisation de profils en profondeur par XPS (realisation d’un decapage ionique ou récem-
ment utilisation d’une radiation synchrotron permettant de moduler la profondeur d’analyse de
2 a 50 nm [20]). Ces différents travaux ont revele I’existence d’un film de passivation caracterise
par une structure ‘multicouche’ a la surface d’une ¢lectrode de lithium [22, 23] ou de graphite
lithie [20] (figure 4-1a), sa composition chimique ¢voluant en fonction de la profondeur. Pres de
la surface de I’¢lectrode, la SEI contient des especes faiblement oxydeées telles que Li,O et LiF
tandis que la partie supérieure de cette SEI (du cote de I’¢electrolyte) est majoritairement com-
posce d’especes plus oxydées comme ROCO,Li, PEO, Li,PF,, etc. Ces resultats ont pu étre
confirmés par ceux d’une ¢tude théorique dans laquelle la formation d’une SEI a la surface d’une

¢lectrode de lithium a éte simulée en dynamique moléculaire [12] (figure 4-1b).

a) b) EC
Electrolyte
Organic salts
B -(CH2CH20)- 2 -
£12c03 Inorganic salts SEI
L LiPFx LiF
ROLI LiF Trapped gas molecules
ROLI o
ROLI ! ROl

Li metal

Lithiated graphite anode

Figure 4-1 : (a) Représentation schématique de la SEI formee a la surface d’une ¢lectrode de graphite lithice lors
de son cyclage en ¢lectrolyte liquide (1 M LiPF, dans EC : DEC), issue des travaux de Malmgren et al. [20].
(b) Résultats issus des simulations en dynamique moléculaire de la formation de la SEI a partir d’un électrolyte
liquide, a base de EC ou DMC, en contact avec une ¢lectrode négative en lithium, au cours du processus de
charge ; figure extraite des travaux de Kim et al. [12].

De plus, une ¢tude récente a permis d’apporter des informations supplementaires sur la
morphologie d’une interface [¢lectrode de graphite/¢lectrolyte (1 M LiClO,, EC : DME)] en
fonction de la vitesse de balayage dV/dt selectionnée pour realiser le cyclage voltametrique [24].
Les resultats obtenus par ces auteurs montrent clairement que la morphologie et I¢paisseur de

la SEI dépendent fortement de la vitesse de scan dV/dt utilisée (figure 4-2).

Enfin, il est important de noter que I'irréversible associe a la formation de la SEI au cours
du premier cycle, qui traduit la quantité de lithium consommeée par la formation de la couche de
passivation, est proportionnel a la surface spécifique du materiau et dépend également de

I’¢paisseur de cette SEI. Au cours des cycles de décharge/charge suivants, signalons qu’un pro-
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cessus continu de dissolution/redeposition d’une partie des especes de la SEI a ete mis en evi-

dence [25].

Figure 4-2 : Dépot (SEI) formé au cours du cyclage voltamétrique d’une électrode de graphite (V = 3,00 —
0,02 V) réalisé¢ a une vitesse de balayage de (a) 0,05 mV.s" et (b) 5,00 mV.s"' d’apres les travaux de Bhattacharya
et al. [24]. La SEI observée sur I'image (a) est relativement uniforme et possede une épaisseur moyenne égale a
1,02 £ 0,15 um tandis que la SEI observée sur I'image (b) posseéde une épaisseur variable avec Iexistence de
colonnes dont la hauteur peut atteindre 2,90 um dans certaines regions (fleche 4) et 0,49 pym dans d’autres

(fleche B).

1.2. Cas des matériaux de conversion

Actuellement, peu d’études de la littérature concernent les réactions de décomposition de
I’¢lectrolyte qui se produisent a la surface d’un matériau d’¢lectrode dit de conversion (compose
binaire M_X,, préesente au chapitre 1). Ces matériaux peuvent étre employés en tant qu’¢lectrode
positive ou négative en fonction du potentiel auquel la reaction de conversion a lieu.
L’utilisation d’oxydes de metaux de transition comme matériaux d’electrode negative est envi-
sagee dans les accumulateurs Li-ion, leur potentiel ¢tant pour la plupart inférieur a 1,5 V
vs Li'/Li lors de la premiére decharge d’une demi-cellule Li/M,O,, mais reste pour I’instant
assez hypothétique. Un des problemes rencontrés pour ces matériaux d’¢lectrode est di aux
importantes variations volumiques qui sont occasionnées par leur réaction de conver-
sion/regenération au cours du cyclage. En effet, celles-ci peuvent provoquer une décohesion de
la matiere active au sein de I’¢lectrode composite. Parallelement, la formation de fissures con-
duit a une exposition de matiere active non-passivee a I’¢lectrolyte. Il en resulte alors une reduc-
tion continue de I’¢lectrolyte au cours du cyclage, comme c’est le cas pour les matériaux
d’alliages tels que Li Si, Li,Sn [26-28], avec pour conséquence une perte progressive de capacite
lice pour une part au lithium immobilise dans la SEI et a la deconnexion ¢lectronique de la ma-

tiere active

Des ¢tudes realisées sur des demi-cellules Li/M, O, (¢lectrolyte liquide a base de carbo-
nates et du sel LiPF,) déchargées jusqu’a un potentiel inferieur a 1,0 V vs Li"/Li ont révélé la

formation d’une couche de passivation a la surface des particules de matiere active initialement
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composée du precurseur M,O,,. Ce film interfacial est compose d’une premiere couche (pres de
la surface de I¢lectrode), principalement formee des especes LiF, Li,COy; et alkyl carbonates de
lithium, ainsi que d’une couche polymérique formee a plus bas potentiel, cette derniere ayant un
aspect de gel [29-31]. Sur la base de plusieurs travaux [30, 32, 33], ce gel polymere forme a
partir de ces ¢lectrolytes serait majoritairement constitu¢ d’oligomeres PEO (-CH,-CH,-O),.
Gachot et al. [33] ont reccemment réexamine le mecanisme de degradation des solvants de type
carbonate a bas potentiel (< 0,8 V vs Li"/Li) a partir d’une cellule Li/CBO (Chromium-Based
Oxide). Sur la base des differents resultats obtenus par RMN, FTIR et spectromeétrie de masse,
ces auteurs ont propos¢ un mecanisme de formation des oligomeres PEO en plusieurs
ctapes parmi lesquelles figurent I’¢tape d’initiation avec la reduction d’une molécule de solvant
DMC suivie par une étape ol Iespece intermédiaire 4 (CH;OCO,CH,CH,O'Li") est formée a
partir d’une molécule de solvant cyclique telle que EC ou PC (figure 4-3).

(o]
. I Electrochemical
e Lit

e,Li*  CHy OLi initiation
DMC L_Z. CH,0CO,Li u» MeOLi

~ I

[e] [e]
/OYOV\O):J\O/ /0\(_/\()’"1]\0/ i ~ o o\/\07 +
© seriest, sedes 2y | IntermediaryA I T Li
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—— Electrolyte solvents \‘CH30CO,Li
5;+——2,
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obtained with MeOLi
Oligomers series \, CH;0CO,Li
obtained with H,O 3,

Figure 4-3 : Schéma global de la dégradation a bas potentiel d’un ¢lectrolyte non-aqueux composé du sel LiPF,
(1 M) et du mélange des solvants EC/DMC (1 :1 en masse) a la surface d’une ¢lectrode a base d’oxyde de chrome
au cours de la premicre réduction. Ce schéma est issu des travaux de Gachot et al. [86].

Dans le cas du matériau de conversion Cr,0;, sous forme de couche mince, Li et al. [34]
ont montré que la réduction du solvant PC a la surface de cette ¢lectrode conduisait a la forma-
tion de 'espece Li,COj;, presente en tres large exces dans la SEI d’apres les résultats de leurs

analyses par XPS.

Nous pouvons ¢galement mentionner une ¢tude récente de la SEI par microscopie AFM
dans le cas du matériau de conversion MnO sous forme de couche mince [35]. Au cours de la

decharge de la cellule [Li/1 M LiPF;, EC : PC/MnO] jusqu’a un potentiel de 0,01 V vs Li"/Li,
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les auteurs ont pu observer une augmentation importante de la taille des grains presents a la sur-
face de la couche mince lithice (de ~20 a ~200 nm) tandis qu’une morphologie similaire a celle
du point de départ (avant cyclage) est obtenue de nouveau en fin de premicre charge (3,0 V).
Ces importantes modifications de morphologie ont ete relices a un processus de forma-
tion/« dissolution » partielle de la SEI au cours du cycle de décharge/charge de I’¢lectrode
MnO. Enfin, il semblerait que les processus de degradation de I’¢lectrolyte soient amplifies dans
le cas des matériaux de conversion par I'effet catalytique probable des nanoparticules de metal

M’ generees au cours de I'insertion du lithium [29].

2. Etude de l'interface électrode/électrolyte liquide dans le cas des
couches minces de CuO élaborées a température ambiante, article
accepte dans J. Power Sources

Cette ¢tude a fait 'objet d’une publication récemment acceptee par le journal journal of

Power Sources. Ces travaux seront presenteés ici sous forme d’article.
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e Mechanisms are proposed to explain the important morphological changes.
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Morphology and composition changes occurring at the surface of CuO thin film electrode, used as
conversion material for lithium-ion battery, were investigated at different stages of the electrochemical
cycling by atomic force microscopy (AFM) and X-ray photoelectron spectroscopy (XPS). Analyses were
performed on samples obtained in LiPFg containing carbonate-based electrolyte and prepared by linear
sweep voltammetry. The formation/partial dissolution of a solid electrolyte interphase (SEI) was evi-
denced by XPS analyses. The SEI layer formed on lithiated CuO thin film during the first reduction be-
tween [3.5—0.8] V/Li*/Li is characterized by a LiF-rich inner layer and a Li,COs-rich outer layer.
Furthermore, reduction/oxidation cycles induced important surface morphology modifications. In
particular, the growth and then the vanishing of large spherical nodules (~400 nm in diameter) were
observed during the lithium insertion and the subsequent deinsertion. During the twenty first cycles
performed, even if a stable electrochemical behavior was shown, breathing of the thin film was also
clearly evidenced by AFM images with the appearance and disappearance of numerous cracks as a
function of Li removal and Li insertion processes.

© 2013 Elsevier B.V. All rights reserved.

1. Introduction

materials (i.e. transition metal compounds MXy (M = Co, Fe, Ni, Cu,
etc.; X = F O, S, etc.)), in which the insertion of lithium proceeds

The increasing need for highly efficient power sources suitable
for numerous devices, from microelectronics to transportation, has
induced intense research efforts in order to improve the perfor-
mances of Li-ion batteries. The specific capacity of intercalation
compounds, commonly used as electrode materials, is limited by
the number of available sites for lithium ions in the crystal struc-
ture, generally not exceeding 1 Li/transition metal. Other electrode

* Corresponding author. Tel.: +33 5 59 40 75 99; fax: +33 5 59 40 76 22.
E-mail address: herve.martinez@univ-pau.fr (H. Martinez).

0378-7753/$ — see front matter © 2013 Elsevier B.V. All rights reserved.
http://dx.doi.org/10.1016/j.jpowsour.2013.10.015

through a so-called conversion mechanism [1], can electrochemi-
cally react with a far larger Li amount and have received an
increasing attention these last ten years. Lithium insertion leads to
the transformation of the initial transition metal compound MXy
into M® nanoparticles surrounded by a yLi,X matrix and the
number of Li ions exchanged per transition metal can be formally as
high as y*n (n being the formal charge of the ligand) according to
the following mechanism [2]:

MXy + (y*n)Li=yLisX + M
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This mechanism was recently found to be reversible for some of
these materials [1] and renewed the interest for their use as
negative electrode materials in high energy density Li-ion cells.

Among the transition metal oxides (MO,) studied as conversion
material electrodes, CuO is well known because of its use as a
positive electrode in primary commercial CuO/Li cells having a
discharge voltage between 1.4 and 1.0 V [3]. Since Tarascon et al.
[4,5] have first reported the reversible conversion reactivity of CuO
particles with lithium, copper(Il) oxide appears as an attractive
electrode material because of its low cost, non-toxicity, high
theoretical specific capacities (674 mAh g~! and 4260 mAh cm )
and its ability to be easily prepared in a thin film form. Morales et al.
[6] have previously studied nanostructured CuO thin films pre-
pared by spray pyrolysis and tested them as electrode in lithium
cells. They have evaluated the electrochemical behavior in function
of the thin film physical properties and evidenced that the film with
the smallest grain size was able to supply sustained specific ca-
pacity as high as 625 mAh g~ Moreover, the redox mechanisms
which occur into CuO thin films during the lithiation/delithiation
process were identified in a previous paper [7].

In liquid electrolyte cell, solvents and salt usually undergo
competing and parallel reduction processes below a given potential
(around 1.3 V/Li*/Li in conventional electrolytes) which result in
the deposition of various organic and inorganic products on the
electrode surface during the electrochemical cycling. The physical
and chemical properties of this complex layer strongly influence
both the reversible capacity and the cycle life of the cell by its ability
to passivate the electrode. In the case of graphite electrode, models
of the Solid Electrolyte Interphase (SEI) were proposed by Peled
etal. [8], Aurbach et al. [9,10], and Edstrom et al. [ 11] when classical
carbonate-based electrolytes with LiPFg salt are used. They have
suggested that SEI is a dense layer made of inorganic components
close to the electrode surface (consisting mainly of Li,O, LiF and
LiCO3), and of a porous organic or polymeric layer close to inter-
face with electrolyte. Numerous studies were reported in the
literature dealing with the SEI formed on carbon anode materials
[12—14]. Our group also reported several thorough XPS analyses of
the SEI formed on different cathode and anode materials. However,
few articles reported detailed studies about SEI formation and its
evolution upon cycling for conversion material electrodes (Cr,03
[15—17] and CoO [18]) and mechanisms are not fully understood.
Indeed, the surface reactivity of these lithiated conversion mate-
rials is very specific as the generated metal nanoparticles can
catalytically enhance electrolyte degradation [19].

The main objective of this work is then to improve the under-
standing of interfacial phenomena at conversion material electrode
surface which present specific reactivity [19]. CuO thin films were
prepared by sputtering and were used as a model electrode to get
direct information on the CuO surface evolution (chemical nature and
morphology) upon cycling, as parasitic effects or limitations due to
binders or conducting additive materials are excluded. The surface
composition and morphology of these CuO thin films were charac-
terized at different discharge/charge potentials by means of X-ray
photoelectron spectroscopy (XPS) and atomic force microscopy
(AFM) with the same approach as our previous works on V,05 [20]
and Si [21] thin film electrodes. Then, correlations were established
between the different evolutions observed for the SEI layer compo-
sition and the surface morphology during the electrochemical cycling.

2. Experimental
2.1. CuO thin film preparation

CuO thin films were prepared by reactive radio frequency
magnetron sputtering using a copper target in (Ar + O3)

atmosphere (Plassys MP700 device). All the stainless steel sub-
strates were first cleaned by isopropanol vapor before their intro-
duction in the deposition chamber. Before deposition, the
substrates were also etched by argon ions using an ion beam and
then the target was pre-sputtered during 15 min in the Ar—0, at-
mosphere. During the deposition, the power density applied to the
target was fixed to 2.3 W cm™2, the total flow rate was kept at
50 sccm and the oxygen flow rate at 6 sccm. A total pressure of 1 Pa
was applied and the substrate holder was rotating to get homo-
geneous thin films. The substrates were not heated intentionally.
Note that the XRD pattern obtained for the elaborated thin films
allows an accurate identification of the main CuO phase and only
exhibits some Cu,0 impurities (see Supporting information).

2.2. Electrochemical measurements

Electrochemical characterizations were performed in CR2032—
type coin cells containing the CuO working electrode. The thickness
of the CuO thin films used for the cycling was measured with a
profilometer and is around 500 nm. The mass of each CuO thin film
(ca. 400 pg) was precisely measured with a microbalance before
coin cell assembly (accuracy equal to +2 pg). A lithium foil
(Chemetall) was used as the negative electrode. The electrolyte was
1 M LiPFg in a 1:1:3 volumetric mixture of ethylene carbonate (EC),
propylene carbonate (PC) and dimethyl carbonate (DMC), with 2 wt
% of vinylene carbonate (VC) (Novolyte). A polypropylene micro-
porous membrane (Celgard 2400) associated with a non-woven
polypropylene felt (Viledon, Freudenberg) was used as separator.
The electrochemical experiments were carried out with a VMP
galvanostat/potentiostat (Bio-Logic) at 25 °C. Cyclic voltammetry
was used to perform the two first cycles between 0.8 and 3.5 V vs
Li*/Li at a scan rate of 5 pV s~ ! and then further cycles were ach-
ieved at a constant current density of 6.6 pA cm 2 (up to 20 cycles).
All LiyCuO electrodes were extracted from the cell and then washed
with fresh DMC to remove residual electrolyte solvents and salt.
The Li content (x) was determined from specific capacities with a
typical deviation of 10%. Cell assembly, disassembly and electrode
washing processes were carried out in an argon filled glove box.
Samples were packaged in airtight glass tubes under argon and
introduced in the glove box of the corresponding characterization
apparatus (XPS, AFM) or transferred through an airtight system into
the scanning electron microscope chamber.

2.3. XPS analysis

X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) measurements were
carried out with a Thermo K-alpha spectrometer using a micro-
focused monochromatized Al Ko radiation (hy = 1486.7 eV). The
XPS spectrometer was directly connected to an argon dry box in
order to avoid any moisture and air exposure of the samples. The
residual pressure inside the analysis chamber was 1.10~° mbar. The
spectrometer was calibrated using the photoemission lines of Ag
3ds2, Au 4f7; and Cu 2ps3)p. The peaks were recorded with constant
pass energy of 30 eV. The diameter of the irradiated area of the
sample was 200 pm. Charging effects were minimized by the use of
a dual beam charge neutralization system which combines low
energy electrons and Ar" ions to provide efficient charge
compensation. In order to check that sample was not damaged by
X-rays, one scan per element was collected before and after XPS
core peaks acquisition performed on a sample. All spectra were
energy calibrated by using the hydrocarbon peak at a binding en-
ergy of 285.0 eV. The Casa software was used to fit photoelectron
spectra using a least squares algorithm. The background in narrow
range spectra was accommodated by a nonlinear Shirley function
[22]. The experimental curves were fitted using combinations of
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Gaussian (70%) and Lorentzian (30%) distributions. Quantification
was performed on the basis of Scofield’s relative sensitivity factors
[23].

2.4. Morphology characterizations

Atomic force microscopy (AFM) imaging was performed with a
MultiMode Scanning Probe Microscope (MM-SPM) from Veeco
society and a controller Nanoscope IIIA and Quadrex. This Micro-
scope was placed in a glove box (argon atmosphere) in order to
avoid surface contamination of the samples during analyses (oxy-
gen and water levels lower than 1 ppm). All AFM images were
acquired in intermittent contact mode (tapping) to obtain topo-
graphic (with a scanning frequency from 0.4 to 1.0 Hz), phase and
amplitude (error signal) images. Two different Veeco probes which
have a quoted tip radius of curvature lower than 10 nm were used
to obtain the best image resolution in function of the surface
morphology. First, when faceting nanograins are present at the
surface, a silicon probe with a force of 40 N m~! at a resonance
frequency of about 300 kHz was employed (MPP11100). Secondly,
when spherical nanograins or larger grains are observed at the
surface, a silicon probe with a force of 5 N m~! at a resonance
frequency of about 150 kHz was chosen (MPP12100). Note that the
characteristics of these probes were chosen to maximize the signal/
noise ratio in each case. Quantitatively, the surface roughness can
be determined with the use of the so-called RMS (root mean
square) roughness R; which is the standard deviation of the Z
(height) values within a given area. The R; parameter is calculated
from several zones of the sample and is evaluated by taking into
account 6 measurements with a typical deviation of 5%. To com-
plete the quantitative analysis, the size of the grains and the di-
mensions of the cracks were evaluated by taking into account 40
measurements performed on different topographic linear profiles.

SEM images of the surface and cross-section were obtained with
a JEOL 6700-F FEG-SEM on CuO thin films deposited on stainless
steel substrate, previously covered by a gold thin film to avoid any
charging effect.

3. Results and discussion
3.1. Chemical and morphological evolution during the first cycle

Fig. 1 depicts the first reduction/oxidation cycle of a CuO thin
film/Li cell. The electrochemical processes were studied through
the acquisition of various XPS spectra and AFM images recorded at
different stages of the first cycle (see dots on the Fig. 1 where red
dots (in web version) correspond to reduction and blue ones to
oxidation). In a previous paper [7], we studied the redox processes
by XPS analyses after erosion for the samples numbered 1 to 6. As
the analysis depth of the XPS technique is about 5 nm, mechanical
erosion was thus used to remove the organic/inorganic passivating
layer present at the surface of cycled electrodes and to efficiently
probe the active electrode material. A new mechanism was then
proposed for the conversion reaction of CuO with Li, successively
leading to Cu™ and Cu® species and involving a ‘Li»O,’ peroxide type
phase as an intermediate, whereas Li>O is the main lithiated oxide
at the end of the discharge. Three reduction steps (numbered I to I
on Fig. 1) can be expressed by the following equations:

Step I: CuO + Y2 Li — %2 Cup0 + % ‘LixOy
Step II: ¥2 CupO + % ‘LiOy” + Li — Cu + % ‘LipOy’ + %2 LioO

Step III: Cu + % ‘LiOy" + %2 LiO + Y2 Li — Cu + LiO
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Fig. 1. Voltammogram of the first cycle of a Li/CuO cell performed between 0.8 V and
3.5 V at a scan rate of 5.0 uV s~ .. The dots indicate the samples studied by XPS at
different stages of the first cycle, with the corresponding number of Li ions (values
between brackets) that have reacted with the electrode or that have been removed
from the electrode.

During the first charge, the full reoxidation of Cu,0 into CuO was
not observed in our experimental conditions.

3.1.1. XPS

Besides this previous study, thorough XPS analyses were sys-
tematically carried out without any erosion to probe the CuO thin
film electrode/electrolyte interface. A first important result is
related to the disappearance of the copper signal on XPS spectra
obtained on all samples (from 1 to 6). This indicates that an organic/
inorganic layer with a thickness higher than the XPS analysis depth
(~5nm) is formed from the beginning of the first discharge (above
1.4 V/Li*/Li) and remains present on the electrode surface even
after a reoxidation at 3.5 V/Li*/Li.

XPS core peaks (Cls, Ols, Lils, Fls, P2p) were recorded at
different discharge/charge potentials (points indicated in Fig. 1). For
a non exhaustive presentation, Table 1 and Fig. 2 only display re-
sults obtained for some selected points (0, 1, 3 and 6). Indeed,
similar qualitative and quantitative results were obtained for points
2, 3, 4 and 5, showing that the composition of the outer SEI layer
does not significantly change from the discharge potential of 1.0 V/
Li"/Li (point 2) to the charge potential of 2.6 V/Li*/Li (point 5). We
have thus chosen to detail the XPS results obtained at the end of the
first discharge (point 3).

The C 1s core peak (Fig. 2a) provides valuable information
regarding the SEI nature and is jointly analyzed with the O 1s
(Fig. 2b) and Li 1s core peaks. Moreover, the F 1s and P 2p core
peaks collected at point 1 and point 6 are presented in Fig. 3.

For the pristine sample, the C 1s signal exhibits a main
component at 285.0 eV (C1: C—C, C—H) attributed to contaminating
hydrocarbon always detected on the extreme surface, and to carbon
atoms of organic species bound to carbon or hydrogen only. The
asymmetry observed at 286.3 eV can be assigned to carbon atoms
bound to one oxygen atom (C2: C—0), while the small component
at 288.4 eV corresponds to carbon atoms characterized by a C=0
bond (C3). These peaks are due to adsorbed species at the surface of
the as-deposited CuO thin film. Concerning the O 1s core peak, the
main component at 529.6 eV corresponds to oxygen atoms in the
CuO lattice (O material) in agreement with previous papers [24,6].
Furthermore, the noticeable shoulder on the higher binding energy
side, located at 531.5 eV, mainly arises from —OH surface species



864 L. Martin et al. / Journal of Power Sources 248 (2014) 861—-873

Table 1

Quantitative XPS analyses performed onto CuO thin film electrodes at different stages of the first voltammetric cycle: before cycling (CuO reference sample), after a discharge
down to 1.4 V/Li"/Li (point 1), at the end of the discharge (point 3) and at the end of the charge (point 6).

Potential (V/Li*/Li) B.E. (eV) (FWHM) at. % B.E. (eV) (FWHM) at. %
Before cycling CuO thin film Cls O1s
C1(C—C, C—-H) 285.0 (1.2) 24.7 0 material 529.6 (1.0) 26.0
C2 (C-0) 286.3 (1.4) 33 —OH 531.5(1.6) 123
C3 (C=0) 288.4 (1.4) 2.5 c-0 533.2 (1.6) 1.6
30.5 39.9
Cu 2p3p 933.6 (2.4) + satellites 29.6
Point 1,14V Cls 0O1s
C1(C—C, C—H) 285.0 (1.5) 123 01 (P=0) 531.2 (1.5) 2.2
C2 (C-0) 286.9 (1.7) 14 02 (P-07) 532.1(1.5) 4.1
C3 (0=C-0) 289.3 (1.7) 0.6 03 (C-0) 533.6 (1.6) 13
14.3 85
Lils 56.3 (1.4) 433
F1s 685.6 (1.5) 30.5
687.7 (1.7) 1.6
P 2p3 134.2 (2.2) 1.6
137.1 (2.2) 0.2
Point 3, 0.8 V Cls 0O1s
C1(C—C, C-H) 285.0 (1.4) 27.3 01 (CO3) 532.0 (1.5) 27.0
C2 (C-0) 286.7 (1.4) 1.9 02 (C-0) 533.7 (1.5) 1.5
C3 (0=C-0) 289.1 (1.4) 1.7 31.8
83
C4 (COs3) 290.3 (1.2) 39.2 Lils 55.6 (1.6) 29.0
F1s — -
P2p;); - -
Point 6, 3.5 V Cls O1s
C1 (C—C, C—H) 285.0 (1.3) 6.8 01 (CO3) 532.0 (1.6) 10.1
C2 (C-0) 286.7 (1.6) 0.7 02 (C-0) 533.7 (1.6) 1.2
C3 (0=C-0) 289.3 (14) 0.5 12.2
C4 (COs3) 290.3 (1.2) 2.1
10.1 Lils 56.1 (1.5) 45.6
F1s 685.7 (1.5) 294
687.6 (2.0) 14
P2psp 133.5(1.7) 13

XPS binding energies (B.E. (eV)) of the different components of each core peak are reported with the full width at half maximum (FWHM (eV)) values between brackets. Atomic
concentrations (%) corresponding to the different components are indicated. The total atomic percentage for each element is also given (in the last line). Note that it is not
exactly the sum of the atomic percentages of all components in the specific case of the O 1s core peak as a weak contribution at low binding energies (resulting from minor

charging effects) had to be added.

and can be also related to a few percent of species with a C=0
bond.

After the reaction with 0.7 Li per CuO unit formula (point 1: 1.4 V/
Li*/Li), the C 1s spectrum does not show significant change. Three
components can be always distinguished while the C2 (C—0) and C3
(0=C—0) peaks were respectively slightly shifted to 286.9 eV and
289.3 eV. Then, species containing C—O and O=C—O functional
groups are present at the lithiated material surface in a very weak
proportion (1.4% and 0.6% respectively). Furthermore, XPS analysis
reveals that lithium and fluorine are the most abundant elements at
point 1. The F 1s core peak (Fig. 3a) obtained for this sample is
characterized by a main component at 685.6 eV, typical of LiF, and by
a weak component at 687.7 eV assigned to LixPF, species (this
binding energy is very close to the one measured for a LiPFg reference
[25]). Then, the presence of a main LiF compound in the SEI layer at
point 1 (30.5% of fluorine associated with LiF) can be confirmed by
the Li 1s core peak position measured at 56.3 eV. Its formation at the
electrode/electrolyte interface unambiguously results from the
decomposition of the LiPFg salt. Furthermore, the XPS analysis has
also revealed the presence of a very few amount of phosphorous in
the sample (~2%). The P 2p3;_12 signal (Fig. 3b) recorded at point 1
consists of a main doublet at 134.2—135.2 eV assigned to phosphates
[26] which also result from the decomposition of the LiPFg salt at the
electrode/electrolyte interface. The doublet (very weak intensity)
located at 137.1-138.1 eV is due to the presence of the LixPFy traces
already mentioned. The formation of phosphates are confirmed by
the presence of two main components in the O 1s signal, located at
531.2(01)and 532.1 eV (02), which are characteristic of P=0 and P—

O~ bonds respectively [27]. We can remind that oxygen atoms char-
acteristic of the active material are not detected at point 1 due to the
formation of a thick SEI layer at the electrode surface mainly made up
of LiF. The selective formation of LiF at the beginning of the discharge
(>1.4 V/Li*/Li) could be explained by the preferentially decomposi-
tion/reduction of the LiPFg salt in this range of potential possibly
influenced by the specific reactivity of the active material surface.
Indeed, Younesi et al. [28] have recently shown that LiF is formed
when a Li; 0, surface was simply exposed to a liquid electrolyte (LiPFg
in PC or EC/DEC). Thus, their results suggest that LiPFg can be
decomposed into LiF as soon as Li;O; forms during the discharge. In
our case, ‘Li;Oy’ is formed during reduction of CuO and we also
observe the presence of LiF.

After the second step of the discharge (point 2), as well as for
other analysis points 3, 4 and 5, we observe the total disappearance
of the LiF compound previously detected in large excess at the
electrode surface (at point 1). This indicates that a fresh passivating
layer (called “outer layer”) with a thickness higher than the XPS
analysis depth may be formed during the discharge below 1.4 V/Li*/
Li and covered the LiF-rich layer (called “inner layer”) previously
formed at higher discharge potentials. Furthermore, a modified C 1s
core peak (Fig. 2a, point 3) is observed with the detection of a new
component (4 located at higher binding energies (C4: 290.3 eV).
The components C2 and C3 present similar binding energies than
those measured at point 1 with increased intensities. The C 1s core
peak recorded at point 3 can be decomposed into four components
located at 285.0, 286.7, 289.1 and 290.3 eV and assigned to —CH,—
CHy—, C—0, 0=C—0 and COs3 bonds, respectively (Fig. 2a, point 3).



L. Martin et al. / Journal of Power Sources 248 (2014) 861—-873 865

C1:C-C, C-H

a) C1s XPS core peaks

Before cycling

Point1: 1.4V

Point 3: 0.8 V

Point6: 3.5V

I T T T T T T T T T T T 1
294 292 290 288 286 284 282

Binding energy (eV)

b) O1s XPS core peaks

Before cycling

03: C-0

Point1: 1.4V

Point 3: 0.8 V

01: CO,, 0=C-O,
P-0/P=0

Q
X
|

Point 6: 3.5V

T T T T T 1
536 534 532 530 528 526
Binding energy (eV)

Fig. 2. XPS analyses of the C 1s (a) and O 1s (b) core peaks performed onto CuO thin film electrodes at different stages of the first voltammetric cycle: before cycling (CuO reference
sample), after a discharge down to 1.4 V/Li*/Li (point 1), at the end of the discharge (point 3) and at the end of the charge (point 6). Note that a small shoulder at low binding
energies is present in the O 1s spectra of cycled samples, caused by the poor conductivity of SEI species. This shoulder results from minor charging effects.

Compared to point 1, the new peak (4 (290.3 eV) characteristic of
carbon bound to three oxygen atoms, is typical of carbonate-like
species which could be Li;COs or alkyl carbonates ROCO,Li
[29,30]. However, the presence of alkyl carbonate species should
result in a peak of equal intensity at 290.3 eV (C4) and at 286.7 eV
(€C2) due to same number of carbon atoms present in a C—O and in a
COs environment. The quantitative analysis of the C 1s spectrum at
the end of the discharge (point 3 in Table 1) gives a relative pro-
portion for the C4 and C2 components equal to 4.4: 1.0. As this ratio
is much higher than 1, we can thus mainly ascribe the C4 compo-
nent at 290.3 eV to inorganic lithium carbonate Li,COs3. In the O 1s
core peak (Fig. 2b, point 3), oxygen atoms associated with Li,CO3
species represent the main contribution of the spectrum with the
intense component O1 located at 532.0 eV. The Li 1s peak collected
for this sample is symmetrical and centered at 55.6 eV
(FWHM = 1.6 eV), this binding energy being well characteristic of
Li»COs. The C 1s core peak analysis (Fig. 2a, point 3) also reveals the
presence of a few percent of CO-like carbons (C2 component: 1.9%)
which can be explained by previously mentioned lithium alkyl
carbonates and/or by other degradation products like ROLi or
oligomers PEO (—CH,—CH,—0—), [15], for which carbon atoms are
in a one-oxygen environment. It can be noticed that the presence of
species with C—O bonds is confirmed by the presence of a weak
component O2 at 533.7 eV in the O 1s spectrum. Finally, the analysis
of the C 1s spectrum requires a last weak component C3 at 289.1 eV
which corresponds to COO-like carbons. This peak is often
explained by the existence of lithium oxalate formed from CO,
through some reductive processes. The possible formation of
RCOOLi species was also proposed by Dedryvére et al. [18] to
explain the detection of COO-like carbons at the surface of their
lithiated CoO electrode. The atomic concentration measured for the

COO-like carbons is weak (1.7%) and the corresponding oxygen
atoms exhibit the same binding energy as the main oxygen atoms
present in the CO3; environment. In conclusion, the XPS results have
evidenced that the outer layer of the SEI is mainly constituted by
inorganic Li;CO3 species from discharge potential of 1.0 V/Li"/Li to
subsequent charge potential of 2.6 V/Li*/Li. This is consistent with
previously reported results on the chemical composition of SEI
formed on Cr,03 thin film electrode [31].

At the end of the charge (point 6: 3.5 V/Li"/Li), the C 1s spectrum
has a similar shape to that obtained at point 3 and similar binding
energies are measured for the four components. However, the
atomic percentages of the different components (C1 to C4) are
lowered. The atomic concentration of carbons (C4) in a CO3 envi-
ronment is weak (2.1%) at the surface of the delithiated electrode.
This highlights a modification of the passivating layer which can be
explained by an efficient dissolution process of lithium carbonate
species during the charge. The important evolution of the (4
component intensity is directly in agreement with the modification
of the corresponding O1 component intensity (O1 atomic per-
centage decreases from 27.0% (point 3) to 10.1% (point 6)).
Furthermore, the XPS analysis performed at the end of the charge
reveals the presence of LiF in a proportion similar to the one
measured at point 1. The XPS signature of this compound is clearly
identified with the presence of a main component at 685.7 eV in
the F 1s core peak (Fig. 3¢; 29.4% of fluorine associated with LiF) and
with the binding energy position of the Li 1s core peak at 56.1 eV
(LiF) instead of 55.6 eV (Li,CO3). Phosphates are also detected in a
few percent at point 6 (Fig. 3d). It appears that the inner layer of the
SEI (close to the electrode surface) formed at high potentials
(>1.4 V/Li*/Li) during the discharge, is observed again at the end of
the charge as a consequence of the efficient dissolution process of
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Fig. 3. XPS analysis of the F 1s and P 2p core peaks performed onto CuO thin film electrode at point 1 (a, b) and at point 6 (c, d).

the outer layer mainly made up of Li;CO3. We have thus demon- first charge which implies that some electrons and lithium ions are
strated that a process of formation and partial dissolution of LiCO3 irreversibly consumed for its growth. This irreversible surface
species takes place during the first cycle of CuO thin film electrode. process thus contributes, with the partial irreversibility of the
Moreover a remaining LiF-rich layer was detected at the end of the conversion reaction [7], to a capacity loss.

[ ©lalelol

Fig. 4. Images of the pristine CuO thin film. AFM image of the surface (a) and SEM pictures of the surface (b) and cross-section (c).
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Fig. 5. 3D AFM images (5 x 5 pm? scan size) of the CuO electrode surface at different stages of the first voltammetric cycle: before cycling (the pristine material) and different

discharge/charge voltages (points 1-6).

3.12. AFM

The electrode surface was also investigated by means of AFM to
observe morphological changes during cycling. Fig. 4a presents a
1 x 1 um? AFM micrography of CuO sample deposited by reactive
radio frequency magnetron sputtering without any intentional
heating of the substrate. The CuO thin film surface consists in
uniformly distributed grains having a pyramidal type shape and a
grain size never exceeding 100 nm in the direction parallel to the
substrate. The corresponding cross-section SEM image (Fig. 4c)
reveals a porous thin film constituted by nano-columns with py-
ramidal heads (Fig. 4b).

Fig. 5 displays the topographical 5 x 5 um? AFM images (pre-
sented in three dimensions with the same scale in z (nm) to allow
an easy comparison) of the cycled CuO thin film electrodes at the
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Fig. 6. R, surface roughness measured from AFM images of the CuO thin film elec-
trodes during the first voltammetric cycle.

different discharge/charge potentials (Fig. 5: points 1—6) in com-
parison with the AFM image of the pristine material surface. The
calculated Ry parameters are reported graphically on the Fig. 6 for
the different analysis points.

3.1.2.1. Discharge. After a discharge down to 1.4 V/Lit/Li (point 1),
the initial pyramid-shaped grains are no more detectable but a
deposit seems to be present on the top of the film. This first result
has to be correlated to the XPS analysis which demonstrates that a
LiF-rich layer with a thickness at least higher than the XPS analysis
depth is present at the electrode surface. So, at this stage, the
observed deposit-like morphology can be related to the interfacial
layer formed at the beginning of the first discharge. This morpho-
logical change is associated with an increase of the R; roughness
parameter from 27.3 to 58.3 nm (Fig. 6). Afterward, an important
variation of the surface roughness is measured between the point 1
and the point 2 as the value of Ry continues to increase up to
93.7 nm. Indeed, when the CuO thin film electrode is discharged to
1.0 V/Li*/Li (point 2), large isolated particles are observed at the
electrode surface and coexist with well-defined nanosized grains.
The mean size of the nanograins (visible on Fig. 7b) is equal to
78.5 nm while the size of the large particles can easily reach 300—
400 nm. The AFM image collected at point 2 (Fig. 7a) seems to
indicate that the nanosized grains tend to be agglomerated which
induces the formation of the larger particles at the electrode sur-
face. Note that images recorded in “phase” mode at point 2 (not
shown here) do not reveal any contrast which suggests that the
mechanical properties of the different-sized grains are similar
(homogeneous chemical nature for the surface). However, consid-
ering the grain size (for the small and the large ones), we cannot
directly assign these grains (i.e. their entire volume) to the Li,CO3
phase identified by the XPS analysis. Note that the variation of the
surface morphology and roughness may be caused by the forma-
tion of SEI and/or the conversion reaction as the insertion of Li*
ions induces volume expansion (the theoretical volume expansion
is equal to 80% when CuO is fully converted into Cu/Li,0). For the
point 3, after a discharge down to 0.8 V/Li"/Li, the surface exhibits a
uniform distribution of ~400 nm connected and spherical
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Fig. 7. 2D AFM images of the CuO electrode surface at point 2 (1.0 V/Li*/Li): (a) 3 x 3 um? image revealing large and nanosized grains and (b) 1 x 1 pm? image showing the well-

defined nanograins.

particles. The formation of these large surface nodules has thus
progressed between the discharge potentials of 1.0 and 0.8 V/Li"/Li
which generates a more compact and continuous layer at the
electrode surface (Fig. 5, point 3). This evolution can thus explain
the surface roughness decrease between points 2 and 3 (Fig. 6).
These nodules can be characterized by their mean width
(Whodule = 406.0 nm) and their mean height (Hpoqule = 177.5 nm).
Note that these calculated mean values are deduced from
numerous measurements of Wpodule and Hpoqule performed on
several topographic linear profiles.

3.1.2.2. Charge. After charging to 1.7 V/Li"/Li (point 4), the large
nodules are separated by area containing smaller grains which
tends to be similar to the morphology of the point 2. The density of
the large particles has thus decreased between the end of the
discharge and the point 4 (beginning of the charge). Moreover their
mean width has also decreased from 406.0 nm to 307.0 nm. The
isolated large particles which remain at the electrode surface are
thus responsible of the high surface roughness equal to 89.4 nm. An
important evolution of the surface morphology is observed be-
tween the point 4 and the point 5 with the quasi-total disappear-
ance of the large nodules at the electrode surface. Only few
particles with a large size remain and the electrode surface be-
comes relatively smooth. Indeed, the roughness R; has decreased
from 89.4 nm (point 4) to 49.3 nm (point 5). Important morpho-
logical changes were thus evidenced between points 2 and 5 with
the progressive formation (during discharge) and disappearance
(during charge) of larger nodules. At the end of the charge (point 6),
the electrode surface is quite smooth, no particles are visible and
thus the roughness Ry is relatively close to the value measured for
the pristine material (only ~10 nm higher). In addition, well-
defined cracks are evidenced by this AFM image (mean
width = 123.0 nm and mean depth = 293.4 nm) showing that
damages are caused by the volume variations of the electrode
during the Li insertion/deinsertion cycles.

To summarize, a drastic increase of the grain size was observed
during the discharge, from ~70 nm to ~400 nm, associated with a
variation of the surface roughness from 27.3 nm to 73.2 nm. Then,
the large particles of ~400 nm totally disappeared during the
charge and the surface roughness decreased to 36.8 nm. Note that
very recent works also reported important surface morphology
changes during the electrochemical cycling of different electrode

materials which were attributed to the SEI layer formation/partial
dissolution process [32,12]. Zhang et al. [32] have investigated the
SEI layer on MnO thin film electrodes (conversion material) using
AFM imaging. The surface of their films exhibits grain size initially
equal to ~20 nm which drastically increased during the discharge
reaching ~200 nm (at 0.01 V/Li"/Li) and then reversibly decreased
during the charge to give a surface morphology similar to the initial
one.

To explain the spherical morphology of the large particles
(~400 nm in width) generated in the discharge potential range of
[1.4—0.8] V/Li*/Li, we can propose that they probably result from
amorphous structure (no structural anisotropy). Two hypotheses
can be envisaged to explain their formation (Fig. 8): either the
nodules consist in degradation products only and are thus associ-
ated with SEI deposit or they are made up of a “core” of lithiated
active material and a SEI “shell”. Note that the active material is
constituted by nanoparticles of metallic copper (~5 nm according
to TEM images [33] (see Supporting information)) embedded in the
lithiated active phases (mainly Li;O) at the end of the discharge
which induces a theoretical volume expansion of 80%. This is the
maximum possible volume expansion associated with the conver-
sion of CuO into Cu/LiO. We can thus propose that an extrusion
process of some active phases could be caused by this volume
expansion which generates the “core” of the nodule. Then, the
active material extruded from the thin film is covered by a SEI layer
which constitutes the “shell” (outer part) of the nodule. The last
reduction step can be associated with a theoretical volume
expansion of 13%, considering a mixing of the different active
phases. This value is too low to possibly explain the formation of
numerous large nodules at the electrode surface at the end of the
first discharge, between points 2 and 3. Then, the size of larger
nodules decreases during the first step of the charge (between
points 3 and 4). The redox process which takes place in this po-
tential range corresponds to the oxidation of a few amount of Li;O
into ‘Li;0,’ when 0.2 Li* ions were removed (very weak composi-
tion change of the active material). The corresponding volume
contraction is thus negligible and cannot be responsible of the
morphological change observed. Therefore, the formation and
disappearance of the large nodules should be mainly related to the
formation and decomposition of a huge amount of SEI species (Hyp.
1 in Fig. 8). These surface processes could be enhanced by the
specific surface properties of the LixOy/Cu composite material
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Fig. 8. Scheme illustrating the two different mechanisms proposed (hypotheses 1 and 2) to explain the possible origin of the large spherical nodules formed at the electrode surface

during the first discharge.

detected from a discharge potential of 1.0 V/Li*/Li to a charge po-
tential of 2.6 V/Li*/Li. We can thus propose that the agglomeration
of nanograins made up of amorphous SEI phases could be at the
origin of the progressive formation of large spherical nodules
during the end of the discharge (between points 2 and 3). Then, the
progressive decomposition of SEI phases induces size decrease and
then the disappearance of the large particles at the electrode sur-
face during the charge. This is consistent with the efficient disso-
lution process of Li;CO3 species evidenced by XPS analyses. Morales
et al. [6] have also characterized the liquid electrolyte/CuO (thin film)
interface but evidenced a thinner residual SEI layer than that
observed in our conditions at the end of the first charge. Some
differences can be noticed between these two studies like the
surface morphology of the thin film (and thus of the specific sur-
face), the composition of the liquid electrolyte and the cycling
conditions used which lead to SEI layers with different properties.
Hence, the thinner SEI layer observed at the electrode surface in the
work of Morales et al. [6] may have favored the reversibility of the
redox process which takes place within the thin film due to a
possible smaller interfacial resistance. Indeed, the presence of Cu?*
ions has been evidenced by XPS analysis performed at the
end of the charge in this previous work whereas only Cu" ions
were detected in our thin film covered by a remaining thicker SEI
layer.
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Fig. 9. Discharge capacity (in red), charge capacity (in blue) and coulombic efficiency
(in black) are plotted as a function of cycle number. The two first cycles were carried
out in a voltammetric mode (5 pV s~!) while the 18 others were performed in a gal-
vanostatic mode (weak current density of 6.6 A cm~2). (For interpretation of the
references to color in this figure legend, the reader is referred to the web version of this
article.)

3.2. Chemical and morphological evolution for subsequent cycles

Fig. 9 displays the evolution of the discharge and charge specific
capacities as a function of the number of cycles, as well as the
coulombic efficiency (see Supporting information for the voltage
profiles recorded (Fig. s3)). After an initial loss of discharge capacity
during the two first cycles, the capacity remains stable around
610 mAh g~ ! for further cycles. At the second cycle, we can notice
that the charge capacity is slightly higher than the discharge ca-
pacity which can result from one (or several) process(es) which is
(are) more reversible at the second charge respect to the first
charge (coulombic efficiency higher than 100). After 18 galvano-
static cycles (carried out after the two first voltammetric cycles),
the capacity fading is quite low and equal to 1.8 mAh g~ ! per cycle.

XPS and AFM analyses were carried out to probe the interfacial
layer at different stages of the second voltammetric cycle and at the
end of the 20th galvanostatic cycle. For a non-exhaustive presen-
tation, some specific points which are associated with important
results are discussed and compared to results of the first cycle (as
the end of the 2nd discharge and charge and the end of the 20th
charge).

3.2.1. XPS

As expected, the XPS analyses performed on samples discharge/
charge during the second voltammetric cycle do not reveal the
presence of copper at the electrode surface (Table 2). An interfacial
layer with a thickness higher than the XPS analysis depth is thus
still present during the second cycle.

At the end of the 2nd discharge, the chemical composition and
relative percentage of SEI species (Table 2) are similar to those re-
ported for the first discharge (point 3). At the level of the Cls
spectrum (Fig. 10a), the four components (C1 to C4) exhibit similar
binding energies and the relative amount of (4 (CO3): C2 (C—0)
components, equal to 4.2: 1.0, is very close to that calculated at
point 3. The atomic concentrations of COs3-like carbons (C4: 10.0%)
and oxygens (0O1: 31.6%) evidence that these carbonates are present
in a large proportion at the electrode surface. In conclusion, lithium
carbonate LiCOj3 is the main compound of the outer SEI layer at the
end of the 2nd discharge (as in the case of the 1st discharge) and it
coexists with a few amount of other species having C—O (ethers,
alkyl carbonates, ...) and O=C—O (oxalate, carboxylate, ...) func-
tional groups. Note that only LiF traces (0.3% of fluorine) are
detected at the end of the 2" discharge, this compound being
mainly present in the inner layer of the SEL

At the end of the 2nd charge (Fig. 10b), we can first notice that
the intensity of the C4 component assigned to carbonates species is
much higher than that measured at point 6 (end of the first charge).
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Table 2

Quantitative XPS analyses performed onto CuO thin film electrodes at two stages of the second voltammetric cycle (end of the discharge and charge) and at the end of the 20th

galvanostatic cycle.

Potential (V/Li*/Li) B.E. (eV) (FWHM) at. % B.E. (eV) (FWHM) at. %
2"d discharge, 0.8 V Cls 01s
C1(C—C, C—H) 285.0 (1.4) 18.1 01 (C03) 532.2 (1.5) 31.6
C2 (C-0) 286.7 (1.5) 24 02 (C-0) 533.9 (1.5) 14
C3 (0=C-0) 289.2 (1.4) 1.1 38.0
C4 (CO3) 290.3 (1.2) 10.0
31.6 Lils 55.7 (1.5) 30.1
Fls 685.1 (1.5) 03
P 2p3)» - -
2" charge, 3.5 V Cls 01s
C1(C—C, C—H) 285.0 (1.4) 19.1 01 (COs3) 532.0 (1.5) 30.7
C2 (C-0) 286.7 (1.6) 43 02 (C-0) 533.6 (1.7) 3.0
C3 (0=C-0) 289.0 (1.4) 46 36.8
€4 (CO3) 290.1 (1.2) 74
354 Lils 55.5(1.5) 254
Fls 685.0 (1.5) 13
687.1 (1.6) 0.3
P2ps; 1334 (1.6) 0.8
20" charge, 3.5V Cls 01s
C1 (C—C, C—H) 285.0 (1.4) 10.8 01 (C03) 531.9 (1.5) 36.8
C2 (C-0) 286.7 (1.5) 4.1 02 (C-0) 533.4 (1.6) 3.8
C3 (0=C-0) 288.7 (1.5) 2.1 40.6
C4 (Co3) 290.0 (1.2) 10.7
27.7 Lils 55.5(1.5) 27.8
Fls 685.1 (1.6) 1.9
687.3 (2.0) 03
P2psp 133.4(1.5) 0.9
Cu2psp; 932.1 (1.3) 0.6
933.1 (1.6) 0.2

XPS binding energies (B.E. (eV)) of the different components of each core peak are reported with the full width at half maximum (FWHM (eV)) values between brackets. Atomic
concentrations (%) corresponding to the different components are indicated. The total atomic percentage for each element is also given (in the last line). Note that it is not
exactly the sum of the atomic percentages of all components in the specific case of the O 1s core peak as a weak contribution at low binding energies (resulting from minor

charging effects) had to be added.

Furthermore, the atomic concentration of COs3-like carbons (C4) has
only decreased from 10.0% to 7.4% between the end of the 2nd
discharge and the end of the 2nd charge (Table 2). This decrease is
low compared with the first cycle (AC%(CO3) equal to —6.2% during
the 1st charge and —2.6% during the 2nd charge). This first result
thus reveals that the dissolution process of carbonates is less effi-
cient during the second charge than during the first one. The higher
proportion of remaining carbonates can explain that only a few
percent of LiF species is detected at the end of the 2nd charge (1.3%
of fluorine). Remind that the efficient dissolution of Li,CO3 allowed
detecting again a large amount of LiF species ( ~30% of fluorine) at
the end of the 1st charge. Moreover, the C2 and C3 components
intensities have increased between the end of the 2nd discharge
and the end of the 2nd charge (Table 2). The remaining SEI layer
thus contains more species having C—O (like ROLi, PEO, alkyl car-
bonates species) and O=C—O (like oxalate and carboxylate species)
functional groups. This modification of chemical composition can
result from different dissolution efficiency of the different type of
carbonaceous species (organic or inorganic species with C—0, O=
C—0 and COs environments) present at the electrode surface.
Indeed, Fleutot et al. [20] have observed by XPS that oxalates, PEO
and ROLi species do not dissolve as well as lithium carbonates at the
V505 thin film surface during the charge process between 1.5 and
3.7 V vs Li"/Li. These XPS results have thus evidenced that the
percentages of SEI species (with CO-, COO- and COs-like environ-
ments) are higher at the end of the 2nd charge respect to the end of
the 1st charge (point 6) due to less efficient dissolution processes.
The amount of remaining SEI species is thus more important at the
end of the 2nd charge (extra Li amount devoted to the remaining
SEI) which should lead to a loss of capacity at the second cycle (i.e.
coulombic efficiency should be lower than 100%). However this loss
of capacity is not evidenced by the electrochemical result (Fig. 9)

C 1s XPS core peaks

C4: CO

3

a) 2" Discharge:
08V

b) 2" Charge:
3.5V

c) 20" Charge:
35V

T T T T 1
290 288 286 284 282
Binding energy (eV)

I T
294 292

Fig. 10. XPS analyses of the C 1s core peak performed onto CuO thin film electrodes
during the electrochemical cycling: (a) at the end of the 2nd discharge, (b) at the end of
the 2nd charge and (c) at the end of the 20th charge.
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Fig. 11. AFM images (5 x 5 um? scan size) of the CuO electrode surface at different stages of the first (a, b) and the second (c,d) voltammetric cycles and (f) at the end of the 20th
charge. The R, surface roughness measured from these AFM images are reported graphically (e).

due to a concomitant enhancement of the redox process revers-
ibility which is responsible of the charge capacity increase for the
second cycle (i.e. coulombic efficiency higher than 100%).

At the end of the 20th charge, the chemical composition of the
SEI has slightly evolved respect to the 2nd charge (Table 2, Fig. 10c).
The main difference concerns the carbonates which are present in a
higher proportion than that measured at the end of the 2nd charge
(10.7% of COs-like carbons instead of 7.4%). This result indicates that
their partial dissolution is less and less efficient during the cycling.
Moreover, we can also notice that copper (~ 1%) is detected again at
the electrode surface after 20 cycles. The possible explanations will
be discussed after the related AFM results.

322. ARM

The evolution of the surface morphology of cycled CuO thin
films has been studied by AFM at the second and the twentieth
cycles (Fig. 11). As already mentioned, some cracks were observed
on films at the end of the first charge (Fig. 11b). Then, these cracks
disappear during the subsequent discharge (Fig. 11c) as the thin
film expands again during the Li insertion, filling the voids. The
AFM image acquired at the end of the 2nd discharge (Fig. 11c) re-
veals a surface morphology similar to the one observed at the end
of the first discharge (Fig. 11a) with the presence of large nodules
having a round shape. However, their size is slightly smaller and
characterized by a mean width value equal to 315.9 nm (2nd
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Before cycliﬂé LT charge (pomt 6)

21 charge
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Fig. 12. AFM images (1 x 1 um? scan size) of the CuO electrode surface at different stages of the cycling: before cycling (a) and at the end of the first (b), second (c) and 20th (d)

charges.

discharge) instead of 406.0 nm (1st discharge). This difference does
not significantly affect the R; parameter as close values are
measured at the end of the first and the second discharge (Fig. 11e).
The formation of the large particles at the electrode surface thus
systematically occurs during the discharge. The most probable
hypothesis (Hyp. 1) envisaged to explain their formation is related
to the agglomeration of grains made up of SEI phases. This SEI
growth could be affected by the electrode surface properties which
continuously evolve during cycling and this can explain the slight
different morphologies observed at the first and at the second
discharges.

At the end of the 2nd charge (Fig. 11d), we observe the disap-
pearance of the large nodules previously formed during the
discharge which proves that the formation/disappearance process
of these nodules is reproducible. Furthermore, the fracture of the
thin film electrode (Fig. 11d) has progressed by comparison with
the first charge (Fig. 11b). Indeed, the amount of cracks has
increased as well as their mean width (from 123.0 to 294.6 nm) and
their mean depth (from 293.4 to 415.2 nm) and being consistent
with the important increase of the R; parameter between the end of
the first and the second charges (increase from 36.8 to 78.9 nm).

The damages of the thin film appear even more important at the
end of the 20th charge (Fig. 11f) as a network of cracks divides the
thin film surface into isolated islets and leads to an increase of the
R4 parameter value up to 104 nm. We can conclude that the pro-
gressive appearance of cracks in the cycled CuO thin film is induced
by repetitive volume expansion/contraction undergone by the
conversion material during the lithium insertion/deinsertion cy-
cles. The detection of a very weak percentage of copper at the end
of the 20th charge by XPS is explained by the fracture of the thin
film which reveals fresh surfaces and possibly internal electroni-
cally isolated parts of the electrode film.

Complementary magnified images (1 x 1 pm? scan size) of
“plane” surface region (without cracks) are also presented on Fig. 12
to well characterize the surface morphology of the thin film elec-
trode at the end of the different charges. For the first charge (point
6), a relatively thin deposit appears to take the exact shape of the
CuO grains (before cycling). Then, the deposit thickness observed at
the end of the second charge and at the end of the twentieth charge
seems to progressively increase with the presence of a larger
amount of SEI phases. This morphological evolution can thus sup-
port the XPS results which have indicated that the percentage of
remaining carbonates species increases with the number of cycles.
However, the important evolution of surface properties (chemical
and morphological changes) observed by XPS and AFM analyses
during cycling does not significantly affect the electrochemical
performances of the thin film electrode as the gravimetric capacity
remains stable and the coulombic efficiency is close to 100% for the
20 cycles. The conversion mechanism is thus effective during the
first 20 cycles despite the progressive thin film cracking and the less
reversible formation/dissolution SEI process.

4. Conclusion

This study explored the formation of the SEI layer on CuO thin
film electrode cycled in a lithium cell containing a EC, DMC, PC,
LiPFg based electrolyte and its evolution during cycling. Correla-
tions were established between composition and morphological
changes of the electrode surface and can be summarized as follows:

- During the first discharge, the growth of a stratified surface layers
between the lithiated CuO electrode and the liquid electrolyte
was evidenced and mainly consists of LiF in the inner part (close
to the electrode) and Li»COs in the outer part (close to the elec-
trolyte). Simultaneously to the Li,COs-rich layer formation
(below 1.4 V/Li*/Li during the discharge), large nodules with a
round shape are progressively forming and covering the elec-
trode surface. At the end of the first charge, an efficient disso-
lution of the carbonates species was revealed by XPS analysis and
the large nodules disappear according to the AFM image. Then,
considering two possible mechanisms, it was proposed that the
formation/disappearance of the large nodules originates in the
formation/dissolution of a huge amount of SEI species. Finally, a
residual LiF-rich deposit was identified which partially explain
the loss of capacity noticed at the end of the first voltammetric
cycle and the partial reversibility of the redox process.

- During subsequent cycles, the reversible formation/disappear-
ance of the large nodules is still observed. Moreover, XPS quanti-
tative analyses show an increase of the residual deposit as the
percentage of the remaining carbonates species increases with the
number of charges. This result was confirmed by AFM analyses: a
thicker and thicker residual deposit is identified at the electrode
surface. Then, concomitant to the degradation of the carbonates
dissolution process during cycling, a progressive cracking of the
cycled CuO thin film was observed with the formation of pro-
nounced cracks during the charge (volume contraction) and their
filling-in during the discharge (volume expansion). These evolu-
tions, associated with the progressive accumulation of SEI species
observed at the end of the various charges, do not induce a
noticeable change of the reversible capacity over cycles. After 20
cycles, a specific capacity and a coulombic efficiency respectively
close to 600 mAh g~ and 100% are reached.

Appendix A. Supplementary data

Supplementary data related to this article can be found at http://
dx.doi.org/10.1016/j.jpowsour.2013.10.015.
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Chapitre IV : Etude des phénomenes de surface des couches minces de CuO cyclées

3. Etude de l'interface électrode/électrolyte liquide dans le cas des

couches minces de CuO élaborées a 350°C

Nous avons procede également a I’analyse de la couche interfaciale au cours du premier,
du cinqui¢tme et du vingtieme cycle des couches minces de CuO ¢élaborées a 350°C. Les analyses
par XPS ont ¢té realisces avant décapage meécanique a differents stades (decharge/charge) du
cyclage de maniere a realiser un suivi des processus chimiques mis en jeu a la surface du materiau
d’¢lectrode. De plus, I’évolution de la morphologie de la surface des couches minces cyclees de
CuO a pu ¢tre mise en ¢vidence a partir des analyses par AFM. Avant chaque analyse, un lavage
systematique des couches minces cyclées a ete effectué a partir du solvant DMC (Dimethyl Carbo-
nate : un des solvants de I’¢lectrolyte liquide utilise). Des ¢tudes preliminaires ont montré que
ce lavage permettait de s’affranchir d’un depot du sel de I’¢lectrolyte et qu’il ne perturbait pas

les analyses des differents pics de coeur.

3.1. Analyses par XPS de la couche interfaciale au cours du cyclage

En premier lieu, nous avons pu constater I’absence de I’¢lement cuivre lors de
I’acquisition du spectre XPS géneral (survey realise entre -1 et 1100 eV) des couches minces cy-
clees. L’absence de cet élément constitutif du matériau actif de 1’¢lectrode met clairement en
¢vidence la presence d’une couche de passivation a la surface des couches minces dechar-
gces/chargees au premier, cinquieme et vingtieme cycle, dont I’¢paisseur est supérieure a la
profondeur d’analyse en XPS (~50 A). Néanmoins, cette premiére observation ne nous permet

pas de determiner si I’¢épaisseur de la couche interfaciale varie au cours du cyclage.

Les resultats XPS obtenus a partir de I’analyse des pics de coeur C 1s, O 1s, Li 1s, F 1s et
P 2p;,, enregistrés pour des couches minces « non-decapéees » durant le premier cycle de de-
charge/charge sont reportés dans le tableau 4-2. L’analyse du pic de coeur C 1s (figure 4-4) est
particulierement intéressante et permet 1’obtention d’informations précieuses sur la nature des
especes chimiques présentes dans la couche interfaciale avec I’analyse conjointe des pics de coeur

O 1setLi Is.

Pour la couche mince de depart, on distingue trois composantes au niveau du pic de coeur

C 1s (figure 4-4) :

- une composante majoritaire a 285,0 eV (CI) associ¢e au carbone de contamination tou-

jours present a la surface du matériau. Cette position énergéetique est caractéristique des

~ 164 ~
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atomes de carbone préesents au sein d’especes organiques et lies uniquement a des atomes
d’hydrogene et de carbone (liaisons de type C-C, C-H).

- une composante a 286,4 eV (C2) correspondant a un atome de carbone environné d’un
atome d’oxygene (liaison de type C-O), celle-ci traduisant la presence d’especes adsor-
bées a la surface de la couche mince de CuO.

- Une composante situce a 288,3 eV (C3) attribuce a des especes adsorbees caracterisees

par un groupement O=C-0.

E, (eV) conc. E, (eV) conc.
(FWHM) (%) (FWHM) (%)

Cls Ols
Point de depart | C1 (C-C,C-H) 285,0(1,2) 27,8 materian 529,7 (0,9) 25,9
CuO thin film C2(C-0) 286,4 (1,2) 2,6 -OH 531,5 (1,6) 12,0
C3 (0=C-0) 288,3 (1,2) 3,2 C-0 533,2 (1,6) 1,3
33,6 39,2
Cu 2p;,, 933,6 (2,4) 27,2

+ satellites

Cls Ols
1o decharge: C1 (C-C,C-H) 285,0(1,4) 12,3 O1 (-CO;) 5323 (1,4) 35,0
0,8V C2(C-0) 286,6 (1,6) 1,9 02 (C-0) 533,9 (1,4) 1,6
C3 (0=C-0) - - 41,3

C4 (-CO,) 290,3 (1,2) 11,6
25,8 Lils 55,7 (1,5) 32,9
Fls absent -
P 2p,,, absent -

Cls Ols
1érecharge: C1(C-C,C-H) 285,0(1,4) 9,8 01 (-CO;)  532,0(1,5) 33,8
3,5V C2(C-0) 286,8 (1,6) 1,8 02 (C-0) 533,6 (1,5) 2,6
C3 (0=C-0) 288,9 (1,5) 0,9 37,6

C4 (-CO;)) 290,2 (1,2) 10,6

23,1 Lils 55,6 (1,5) 32,7
Fls 685,2 (1,5) 4,2
687,3 (1,7) 0,4
4,6
P2p,, 133,5 (1,6) 2,0

Tableau 4-2 : Résultats des analyses par XPS réalisées sur les couches minces cyclées de CuO (élaborées a
350°C) a différents stades du premier cycle. Les énergies de liaison E,_ (eV), les largeurs de pic a mi-hauteur
(FWHM (eV)) et les pourcentages atomiques des différentes composantes caractéristiques des espéces formées a
la surface des couches minces cyclées de CuO sont reportés. Le pourcentage atomique total pour chaque élément
est reporté en gras.

~ 165~
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L’analyse du pic de caeur C 1s de la couche mince (élaborée a 350°C) déchargée jusqu’au
potentiel de 0,8 V (figure 4-4 : 1" décharge) conduit a des résultats similaires a ceux obtenus
pour la couche mince préparee a TA (cf. analyse du point 3 dans la partie 2). Comparé au pic de
cceur C 1Is du point de depart (avant cyclage), une composante supplémentaire localisce a
290,3 eV (C4) est identifice, associ¢e a des atomes de carbone environnés de trois atomes
d’oxygene. Ce groupement -COj; peut a priori étre contenu au sein de ’espece carbonate de
lithium Li,CO; (espece inorganique) et des especes alkyl carbonates de lithium (especes orga-
niques : R-OCO,Li) couramment identifi¢es dans les couches interfaciales ¢lectrode/électrolyte
liquide. En effet, la formation de ces especes peut étre envisagee par degradation des solvants

EC, PC et DMC selon des reactions de type mono ou bi¢lectronique (cf. partie 1.1).

Notons que la présence d’alkyl carbonates de lithium devrait nécessairement engendrer
deux pics d’¢egale intensite a 290,3 eV (C4 : -CO;) et a 286,6 eV (C2 : C-O), ces especes conte-
nant (en proportions ¢gales) un atome de carbone li¢ a trois atomes d’oxygene (RCH,-OCO,Li)
et un autre atome de carbone li¢ a un seul atome d’oxygene (RCH,-OCO,Li). Le pourcentage
tres faible de la composante C2 compare a celui de la composante C4 (C4/C2 = 6,0) permet
donc de conclure a la présence majoritaire de I’espece Li,COj; dans la couche interfaciale. Au
niveau du pic de coeur O 1s, la composante principale 01, localisee a 532,3 eV, correspond aux
atomes d’oxygene du groupement -COj; et nous pouvons noter que la relation entre les concen-
trations atomiques des composantes C4 et O (= 3*(C4) est respectee (tableau 4-2). Enfin, la po-

sition en ¢énergie de liaison du pic de coeur Li 1s, ¢gale a 55,7 eV, est caracteristique du compose

Li,CO..

A partir de I'analyse du pic de coeur C 1s (figure 4-4 : 1 décharge), nous avons déterminé
la presence d’une faible proportion d’especes carbonees caracterisces par un groupement de
type C-O (C2), ce qui est coh¢erent avec I’existence d’une composante de faible intensite, locali-
see a 533,9 eV au niveau du pic de caeur O 1s (02). En plus de la formation éventuelle d’alkyl
carbonates de lithium (ROCO,Li), signalons que les atomes de carbone environnés d’un seul
atome d’oxygene (C-O) peuvent eégalement provenir d’especes de type ROLi et/ou
d’oligomeres PEO (-CH,-CH,-O-),, ces especes etant supposces se former lors de la réduction

des solvants de I’¢lectrolyte (cf. partie 1).
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Figure 4-4 : Analyse en haute résolution du pic de coeur C 1s des couches minces de CuO (préparées a 350°C)
cyclées en pile bouton et arrétées a différents stades du cyclage galvanostatique.

A la fin de la premiere charge, la composition chimique de la couche interfaciale est peu
modifice et reste tres proche de celle obtenue a la fin de premicre décharge avec la presence
majoritaire de I'espece Li,CO;. En effet, les pourcentages atomiques des composantes princi-
pales C4 et O1, attribuces au groupement -COj, sont quasiment inchangés au cours de la charge
(tableau 4-2). Ce comportement differe de celui observe au cours de la premiere charge de la
couche mince ¢laborée a TA pour laquelle une diminution importante de la quantite de carbo-

nate de lithium (Li,CO5) a été observée.
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Les seules évolutions observees entre la fin de la premiere décharge et de la premiere charge

des couches minces élaborées a 350°C concernent :

- la déetection d’une faible quantité de fluorure de lithium (LiF), mis en évidence a partir
du pic de coeur F 1s localise a 685,2 eV (4,2 % des atomes de surface).

- la détection d’une tres faible quantité de phosphates d’apres la présence du pic de coeur
P 2p;,, localise a 133,5 eV (2,0 % des atomes de surface).

- la detection d’une tres faible proportion d’atomes de carbone de type O=C-O au niveau
du pic de cceur C 1s (composante C3 a 288,9 eV) pouvant appartenir a I’espece Li,C,0,

(oxalate de lithium).

Ces faibles modifications de composition chimique suggerent la dissolution de certaines
especes de surface lors de la premiere charge realisée dans la gamme de potentiel [0,8 — 3,5] V.
Ainsi, la detection de nouvelles especes comme LiF, Li,C,0, et des phosphates, contenues a
priori dans la partie inferieure de la couche de passivation (pres de la surface de I’¢lectrode) qui
s’est formee au cours de la premicre decharge, peut s’expliquer par cette dissolution partielle.
Ce resultat est cohérent avec celui de I’¢tude precedente (partie 2) qui a revele la presence
d’especes LiF (majoritaire) et phosphates (minoritaires) a proximité de la surface des couches
minces ¢laborées a TA, leur formation ayant lieu en premier au cours de la décharge (pour des

potentiels E > 1,4 V).

En fin de 5 decharge (figure 4-4 et tableau 4-3), nous observons toujours la presence
majoritaire de I’espece Li,CO; avec des pourcentages atomiques comparables a ceux obtenus en
fin de premiere décharge pour les composantes C4 et O1. Nous remarquons ¢galement un faible
enrichissement de la couche interfaciale en especes carbonées caracterisces par un groupement
de type C-O (ROLi, PEO, ROCO,Li), la proportion relative du pic C2 restant tout de méme
nettement inférieure a celle du pic C4 (-CO;). Signalons que les especes LiF et phosphates sont

1 ere

de nouveau absentes en fin de 5™ decharge (résultat identique a celui de la

decharge).

Au cours des charges suivantes (5°™ et 207 charge), une composition chimique globale-
ment stable est observee pour la couche interfaciale, I’espece majoritaire Li,CO; étant conser-

vée tout au long du cyclage (tableau 4-3).
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E (eV) conc. E, (eV) conc.
(FWHM) (%) (FWHM) (%)
Cls Ols
gome decharge: | C1 (C-C,C-H) 285,0 (1,4) 10,6 01 (-CO,) 532,2(1,5) 32,0
0,8V C2(C-0) 286,3 (1,6) 3,1 02 (C-0) 533,9(1,5) 1,3
C3 (0=C-0) 289,2 (1,5) 0,8 40,1
C4 (-CO,) 290,3 (1,2) 10,4
24,9 Lils 55,6 (1,6) 35,0
Fls absent -
P2p,, absent -
Cls Ols
gome charge: C1 (C-C,C-H) 285,0(1,5) 10,2 01 (-CO,) 532,2(1,5) 36,1
3,5V C2 (C-0) 286,8 (1,5) 1,5 02 (C-0) 533,9(1,5) 2,2
C3 (0=C-0) 289,0 (1,5) 1,0 39,6
C4 (-COy) 290,3 (1,2) 12,6
25,3 Lils 55,7 (1,4) 32,1
Fls 685,2 (1,5) 2,1
P 2p;,, 133,4 (1,3) 0,9
Cls Ols
20 charge: | C1(C-C,C-H) 285,0 (1,4) 18,0 O1 (-CO,) 532,0(1,5) 33,6
3,5V C2(C-0) 286,6 (1,6) 2.1 02 (C-0) 533,6(1,5) 1,5
C3 (0=C-0) 289,1 (1,3) 3,4 37,3
C4 (-CO,) 290,1 (1,3) 9,7
33,2 Lils 55,6 (1,5) 28,7
Fls 685,2 (1,6) 0,8
P2p absent -

Tableau 4-3 : Résultats des analyses par XPS réalisées sur les couches minces cyclées de CuO (élaborées a
350°C) a différents stades du cyclage (5°™ et 20°™ cycle). Les énergies de liaison E,_ (eV), les largeurs de pic a
mi-hauteur (FWHM (eV)) et les pourcentages atomiques des différentes composantes caractéristiques des es-
péces formeées a la surface des couches minces cyclées de CuO sont reportés. Le pourcentage atomique total pour
chaque élément est reporté en gras.

3.2. Analyses par AFM de la morphologie de surface au cours du cyclage

La figure 4-5 presente les images AFM topographiques 5x5 um?” des couches minces de
CuO (¢laborées a 350°C) durant le premier cycle de décharge/charge. Les valeurs du parametre
R,, indicateur standard de rugosite, sont reportees directement sur les images AFM correspon-
dantes.

Rappelons qu’au point de départ (avant cyclage), la surface de la couche mince de CuO,

préparée a 350°C, est constituée de grains facettés dont la taille n’excede pas 100 nm (cf. cha-

pitre 2, figure 2-19). Apres une decharge effectuce jusqu’au potentiel de 0,8 V, nous pouvons
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constater que les grains facettés initiaux ne sont plus visibles a la surface de la couche mince, un
depot constitue d’agregats de petite dimension etant désormais observe. La formation de ce de-
pét (figure 4-5 : 17 décharge, méme échelle en z que pour I'image au point de départ) a la sur-
face du materiau d’¢lectrode est a I'origine d’une diminution de la rugosite entre le point de
départ (R, = 38,2 nm) et la fin de la premicre décharge (R, = 29,1 nm). Ce changement de
morphologie est a corréler aux resultats de I’analyse XPS realisce en fin de premicre decharge
qui ont revele la presence d’une couche de passivation, particulierement riche en espece Li,CO,
a la surface de I’¢lectrode, dont I’¢épaisseur est supérieure a la profondeur de I’analyse en XPS

(~ 5 nm).

Point de départ 1ére décharge B qerecharge

1¢rcycle

Figure 4-5 : Images AFM 2D (scans de 5x5 um’) de la surface des couches minces de CuO a différents stades du
premier cycle galvanostatique. Ces images ont ¢té obtenues en mode tapping au point de départ (avant cyclage), a
la fin de la 1 déecharge et a la fin de la 1™ charge. La valeur du parametre R, est reportee directement sur
I'image correspondante.

Contrairement au cas des couches minces de CuO ¢laborees a TA, la formation de larges
nodules de forme spherique (~400 nm de diametre) n’est pas observeée a la surface de ces
couches minces a la fin de la premiere décharge. Nous pouvons donc supposer que 1’evolution
de la morphologie au cours de la premicre decharge est influencee par la morphologie initiale de
la couche mince. Rappelons que la couche mince ¢laborée a 350°C est plus dense et possede une
surface plus rugueuse avec des tétes de colonne bien plus facettees comparee a la couche mince
preparée a TA. Les caractéristiques de la surface du materiau en contact avec I’¢lectrolyte sont
donc differentes (en termes de surface specifique, de mouillabilité, de sites de surface (nuclea-
tion)...) suivant la couche mince considérée (TA ou 350°C) ce qui pourrait expliquer la forma-
tion d’un depot de morphologie differente a la surface de I’¢lectrode durant la premiere de-

charge .
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Apres une charge effectuée jusqu'au potentiel de 3,5 V, la rugosite de la surface de la
couche mince a fortement ¢voluce, la valeur du parametre R, ayant augmente de 29,1 nm a
78,8 nm. En effet, nous notons une forte inhomogencite de la surface avec la presence de re-
gions relativement planes composces d’agregats de petite taille et la presence d’agrégats volumi-
neux qui semblent resulter de ’agglomeération de petits grains. L’apparition de ces agregats au
cours de la premiere charge pourrait étre expliquée par une «réorganisation » de la matiere
déposee a la surface de I’¢lectrode, lors de la dissolution partielle de certaines especes de la
couche interfaciale. En effet, ce processus de dissolution a ¢galement ¢été envisage pour expli-

quer les modifications de composition chimique observées par XPS pour la couche interfaciale

entre la fin de la 1€ décharge et dela 1€ charge.

La figure 4-6 presente les images AFM topographiques 5x5 pum? des couches minces de

CuO (¢laborées a 350°C) cyclées jusqu’au 5mC et 20°™ cycle.

I geme charg.ew . 20eme charge

>

5éme décharge

5émecycle

Figure 4-6 : Images AFM 2D (scans de 5x5 pum?) de la surface des couches minces de CuO 4 différents stades du
cyclage galvanostatique. Ces images ont éte obtenues en mode tapping a la fin de la geme décharge, a la fin de la
5eme charge et a la fin de la 20 charge. La valeur du parametre R est reportee directement sur I'image corres-
pondante.

A la fin de la cinquicme décharge (figure 4-6), nous observons la presence de nombreuses
particules de forme arrondie, leur diametre moyen (333,0 nm) ¢tant largement supérieur a la
taille des grains facettes initiaux (< 100 nm). Ces particules sont connectees les unes et autres a
la surface de I’électrode et forment un dépot rugueux caractérise par une valeur de R egale a
83,3 nm. Ces nodules peuvent étre caracterisés précisément par leur diametre moyen (L

nodule =

333,0 nm) et leur hauteur moyenne (H = 162,8 nm) détermineés a partir des 40 mesures

nodule
effectuées sur des sections de l’image AFM. Une morphologie de surface similaire a été observée
a la fin de la decharge des couches minces de CuO ¢laborees a TA (¢tude de la 1 et de la 2™

decharge) et nous avons propose que la formation de ces larges particules « spheriques » résultait

~171 ~



Chapitre IV : Etude des phénomenes de surface des couches minces de CuO cyclées

de I"agglomeération de nanograins de maticre amorphe (produits de dégradation de I’¢lectrolyte
liquide) formes a la surface de I’¢lectrode au cours de la décharge. Une forte évolution de la
morphologie est donc constatée entre la premicre et la cinquieme décharge des couches minces
de CuO préparées a 350°C, celle-ci étant difficile a expliquer sur la base des résultats XPS et

AFM obtenus (une ¢tude plus approfondie des 5 premiers cycles apparait nécessaire).

Les images AFM obtenues en fin de 5% ot de 20°™ charge sont comparables (figure 4-6)
et revelent la presence de particules de forme arrondie, leur taille ayant fortement diminuee
compare a la fin de la geme decharge. Par consequent, le dép6t est moins rugueux (R, est de
I'ordre de 30 nm) et il semblerait que la maticre amorphe, composee des produits de degrada-
tion de I'¢lectrolyte (Li,CO; majoritaire d’apres les analyses par XPS), ¢pouse la forme des
grains facettés initiaux (figure 4-7). En effet, la taille des nodules observes en fin de geme charge
(L = 129,8 nm, H

= 48,7 nm) et de 20" charge (L 123,9 nm, H

nodule nodule nodule = nodule

= 44,6 nm) est de I'ordre de celle des grains initialement préesents a la surface de la couche
mince (point de départ : grains < 100 nm). La diminution de la taille des nodules entre la fin de
la 5™ decharge et de la geme charge resulte a priori de la dissolution d’une partie des especes de
la couche de passivation. Ces analyses AFM démontrent ¢galement une stabilite importante au
niveau de la morphologie de la surface des couches minces apres les 5 premiers cycles, aucune
évolution n’étant observée entre la 5™ et la 20°™ charge (figure 4-6). Enfin, aucune fissuration
des couches minces ¢laborées a 350°C n’a été mise en évidence au cours de leur cyclage sur une
vingtaine de cycles, tandis qu’une détérioration de plus en plus importante avait ¢té clairement

montrée a partir des analyses AFM reéalisces sur les couches minces plus poreuses (préparées a

TA).

H 20°me charge |

Point de départ }—9 5¢éme charge

Figure 4-7 : Images AFM 3D (scans de 1x1 um’, méme échelle en z pour les trois images) de la surface des
couches minces de CuO a différents stades du cyclage galvanostatique. Ces images ont été obtenues en mode
charge et a la fin de la 20

tapping au point de départ (avant cyclage), a la fin de la geme eme charge.
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4. Conclusion

Au terme de cette ctude sur les couches interfaciales ¢lectrode CuO/¢lectrolyte liquide
(1 M LiPF dans EC : PC : DMC (1 : 1 : 3 en volume) et 2 wt.% d’additif VC), des caracteris-
tiques communes et des differences ont pu étre degagees selon la morphologie des couches

minces de CuO ¢élaborées (poreuse (TA) et dense (350°C)).

1°"* décharge. Ce travail a mis en évidence, pour les deux types de couches minces éla-
borées, la formation au cours de la premiére décharse d’une couche interfaciale élec-
) p g

trode/¢lectrolyte. Cette couche est essentiellement constituce de carbonate de lithium Li,COj; a

la fin de la decharge (0,8 V).

Nous avons ¢galement montré que le depot d’une grande proportion d’especes de degradation

de I’¢lectrolyte pouvait étre a I’origine de la formation des larges nodules mis en ¢vidence a la

surface de la couche mince poreuse des la fin de la premiere decharge, ceux-ci étant e¢galement
observes a la fin de la 57 decharge de la couche mince dense.

17" charge. Une décomposition quasi-totale des especes carbonatees Li,COj; a ¢eté clai-

. - N . .

rement mise en ¢vidence au cours de la premiere charge de la couche mince poreuse, celle-ci

s’accompagnant de la disparition des larges nodules. D’apres les résultats obtenus, il semblerait

que le processus de depot/ « dissolution » des especes de la couche interfaciale puisse étre cor-

relé a la formation/ disparition des larges nodules au cours du cycle de décharge/ charge.

Au cours du cyclage. Au cours des 20 premiers cycles effectues a partir des couches
minces denses, une composition chimique stable de la couche interfaciale a é¢té détermineée,
Iespece Li,CO; étant toujours présente majoritairement a la surface du matériau d’¢électrode,
que ce soit en fin de decharge ou de charge (au 17, 5 ot 20 cycle). De plus, une morpholo-
gie stable a ¢galement ¢te mise en evidence entre la 59 et la 20°™ charge, ces couches minces

denses n’ayant subi aucune détérioration.

Dans le cas des couches minces poreuses (TA), bien qu'une dissolution efficace des es-
peces carbonatees du lithium ait ¢te constatée au cours de la premiere charge, ce processus de-
vient de moins en moins effectif au cours des cycles induisant la presence d’un depot residuel de
plus en plus epais a la surface de I’¢lectrode en fin de charge. De plus, une deéterioration pro-
gressive des couches minces poreuses (¢laborées a TA) avec la formation de fissures de plus en
plus profondes et nombreuses au cours du cyclage nous indique qu’elles possedent une moins

bonne tenue mécanique que les couches minces denses (¢laborées a 350°C). La déconnexion
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¢lectronique de certaines fractions de la matiere active et les évolutions chimiques et morpholo-
giques de la couche interfaciale peuvent expliquer la diminution continue de capacité observee

pour ces couches minces (chute de capacite e¢gale a 0,3 % par cycle).

Finalement, méme si a ce niveau d’analyse beaucoup de choses demeurent encore mal
comprises, il semblerait que la stabilite des couches interfaciales et la meilleure tenue meécanique
des couches minces plus denses puissent étre corrélees a leur meilleure tenue en cyclage, si on

¢tablit une comparaison directe avec le comportement des couches minces poreuses.
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Dans le contexte technologique visant a exploiter les matéeriaux d’¢lectrode dit de conver-
sion dans les batteries lithium-ion, il est primordial de comprendre I'influence de la taille des
particules et des interfaces issues de la nanostructuration des matériaux sur leurs performances
¢lectrochimiques. Jusqu’alors, tres peu d’ctudes se sont penchees sur ce probleme des effets
surfaciques et interfaciques, pourtant crucial, dans les ¢lectrodes nanostructurées. On peut citer
le travail de Wagemaker et al. [1] sur les matériaux d’insertion (LiFePO,), ceux de Maier et al.
[2-5] sur les materiaux de conversion TiO, et RuO, et ceux de Doublet et al. [6, 7] egalement

sur des materiaux de conversion tels que CoO et CoP.

Forts d’une expertise dans le domaine des surfaces grace au developpement du couplage
expérience-théorie au sein de I’Equipe Chimie Physique, nous avons choisi de développer une
démarche similaire dans le but d’acceder a des informations sur les interfaces (interface so-
lide/solide dans notre cas). Dans le cas des matériaux de conversion, il est particulicrement dif-
ficile de caracteriser ces interfaces par des methodes expérimentales, celles-ci etant situces au
coeur du materiau d’¢lectrode (c.a.d. dans le volume). Les donnéees thermodynamiques relatives
aux interfaces sont ¢galement complexes a déterminer expérimentalement. Récemment, Lar-
cher et al. [8] ont développé une méthodologie experimentale permettant d’évaluer les energies
d’interfaces en considérant leur effet sur la force ¢lectromotrice d’une cellule électrochimique
symetrique. Dans ce systeme, les deux ¢lectrodes contiennent la méme poudre mais ont des
masses différentes. Ainsi, I’évolution linéaire de la force électromotrice avec la différence de
masse entre les deux ¢lectrodes permet de determiner les ¢nergies d’interfaces so-
lide/électrolyte et solide/solide, en fonction de I’¢lectrolyte utilise et du materiau teste (effet
de la structure (polymorphes), de la morphologie et de la texture des particules). Dans le cas des
matériaux de conversion, il faut ¢galement considerer les caracteres polycristallins et multipha-
siques qui compliquent I’extraction de grandeurs caracteristiques des interfaces en géneral et

d’une seule en particulier.

Dans ce contexte, I'utilisation de méthodes quantiques qui permettent d’appréhender le

A . . . . A . .\ ! 4 . !/
concept méme de la liaison chimique apparait particulierement adaptée pour réaliser la caracte-
risation de chacune des interfaces formées au sein des matériaux de conversion, la détermination

de la nature chimique des phases en présence étant effectuce au préalable par voie expérimentale
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en differents points du cyclage ¢lectrochimique (cf. chapitre 3). L’objet de ce chapitre est de
proposer une méthodologie permettant de caractériser les interfaces solide/solide a I’echelle
atomique entre les différentes phases ¢lectrochimiquement actives afin de mieux apprchender
leurs effets dans les matériaux de conversion. En effet, lorsque I’aire interfaciale devient impor-
tante, les proprietes specifiques des interfaces solide/solide influencent fortement les proprietes
du matériau d’electrode composite comme sa texture et sa morphologie, mais ¢galement ses

proprictes electroniques, thermodynamiques, cinetiques (phénomenes de diffusion), ...

L’approche theorique que nous proposons fait intervenir plusieurs ¢tapes pour modeliser
les interfaces solide/solide et calculer les grandeurs énergetiques qui les caractérisent, quelle
que soit la composition chimique du systeme interfacial A/B (stoechiométrique ou non). Dans la
premicere partie de ce chapitre, différentes notions employées couramment pour décrire les in-
terfaces solide/solide d’un point de vu structural seront definies. Les differents types de sys-
temes A/B seront ensuite présentes ainsi que les grandeurs énergetiques qui leur sont associces.
Dans une seconde partie, les resultats issus de la modélisation des différentes phases massives
detectees par XPS au cours du cyclage electrochimique d’une ¢lectrode de CuO seront présen-
tes pour les materiaux CuO, Cu,O, Cu, Li,O, et Li,O. En effet, une bonne description des pro-
prictes des phases massives a partir des methodes de calculs periodiques DFT (Density Functional
Theory) choisies s’avere cruciale pour valider les conditions de calcul (hamiltonien, base, pavage
de la zone de Brillouin) qui seront adoptées pour I’¢tude de systemes A/B complexes. De plus,
une ¢tude thermodynamique sera realisée dans le but de déterminer les conditions oxy-
dantes/réductrices permettant la coexistence des différentes phases massives dans un état
d’equilibre et donc la formation des différents systemes A/B. Enfin, la derniere partie sera con-
sacrée a la modélisation de systemes A/ B réalisée pour toutes les interfaces solide/solide suscep-
tibles de se former au cours de la reaction de conversion de CuO. La méthodologie mise en
ceuvre pour construire les modeles d’interface sera détaillee ainsi que I’approche thermodyna-
mique retenue dans le cadre de ce travail pour pouvoir comparer la stabilité relative des inter-
faces de composition chimique variable. Ainsi, une comparaison des grandeurs énergetiques
calculées (tension d’interface, énergie d’adhesion, ...) pour les differentes interfaces les plus
stables nous permettra de proposer une texturation et une nano-structuration probable du maté-

riau de conversion au cours du cyclage.
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1. Généralités sur les interfaces et les grandeurs thermodyna-

miques associées

1.1. Description des caractéristiques d’une interface
Une interface solide/solide désigne une interface interne au materiau cristallise, qu’il
s’agisse d’une jonction de type A/A (joint de grains) ou A/B en fonction de la nature des phases
en presence. Dans cette ¢tude théorique, les interfaces solide/solide correspondent a des jonc-

tions de type A/B ou A et B désignent deux matériaux cristallisés différents.

Plus précisement, une interface solide/solide est decrite comme I'interaction entre deux
surfaces d’orientations cristallographiques données. Cette interaction entre les deux phases A et
B se traduit microscopiquement par des environnements chimiques difféerents de ceux presents
dans les phases massives pour les atomes situes a 'interface. La modification des environnements
chimiques peut conduire au niveau de l'interface a des ré¢organisations structurales complexes
lices non seulement a I’adaptation de la contrainte mecanique qui découle de I’association de
deux surfaces ayant des caractéristiques cristallographiques tres differentes (structure, symétrie,

réseau, ...) mais ¢galement a la creation de liaisons chimiques [9].

En fonction des caractéristiques cristallographiques de chacune des surfaces, I'interface
A/B qui résulte de leur assemblage peut étre commensurable et cohérente, commensurable et

incohérente ou incommensurable.

e Interface commensurable ou incommensurable

Lorsqu’une interface est commensurable, une cellule unité bidimensionnelle et commune
aux deux phases A et B existe et permet de decrire la structure periodique du systeme dans le
plan de I'interface. Au contraire, si la structure atomique est non-périodique pour le solide cris-
tallin A/B, I'interface est dite incommensurable. Pour formuler le critére de commensurabilité,
il est necessaire de définir deux réseaux de Bravais plans pour chaque systeme A et B a partir des
vecteurs (ap, d3) et (b—{, b—2>) Ces deux réseaux de Bravais sont commensurables (figure 5-1) si
ils ont, apres une rotation d’angle 6, une infinit¢ de nccuds en commun et si les aires de leurs

cellules unités, notées A(A) et A(B), sont compatibles, c'est-a-dire vérifient la relation:

n. A(A) = m.A(B) (n et m sont des entiers positifs).
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Figure 5-1 : exemples illustrant la formation d’une interface commensurable a partir des deux réseaux de Bravais

plans définis par les vecteurs (@, ay) et (b_l), b_z)) Les vecteurs (Cp, Cp) permettent de définir la cellule unité
commune aux deux phases A et B [9].
¢ Interface cohérente ou incohérente

Une interface cohérente entre deux phases presente une continuité des plans et des lignes
d’atomes a travers l'interface, c'est-a-dire que la structure atomique de l'interface est caracteri-
see par une correspondance atome-par-atome (figure 5-2a). Si cette coincidence atomique n’est

pas observee, I'interface est qualifice d’incoherente (figure 5-2b).

z
®e
eo0o0o00 /|
X

a) cohérent b) incohérent
Figure 5-2 : représentation schématique d’interfaces (a) cohérente et (b) incoherente [9].

e Définition des différents types de systeme A/B :

Nous pouvons distinguer trois types d’interface solide/solide (figure 5-3), nommes ‘bulk’
(a), ‘semi-bulk’ (b) et ‘thin film’ (c) [9], en fonction de la maniere dont I'interface est enrobée ou
non dans un matériau massif de part et d’autre de la zone de jonction, les effets induits par les

contraintes interfaciales étant fondamentalement différents pour ces trois types de systeme.
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Dans le cas du systeme ‘Bulk’ (Figure 5-3a), l'interface se situe entre deux cristaux
d’orientations cristallographiques bien definies et seule une tres faible fraction des atomes appar-
tient & cette région (de I'ordre de 1 atome sur 10"’ [9]). Pour un tel systeme, les paramétres de
maille dans la zone de jonction A/B (zone nommeée ‘interface region 1 and 2’) sont completement
gouvernés par ceux des matériaux massifs environnants. Les contraintes qui résultent du de-
sordre structural present dans la region interfaciale ne peuvent donc pas étre relaxéces par des
modifications des parametres de maille mais par une possible reconstruction et/ou redistribu-

tion des especes chimiques (segrégation) a I'interface.

a) Bicrystal b) ‘Semi-Bulk’Interface c) ‘Thin-Film’ Interface d) Superlattice

= il

Interface

(or “Thin-Film Overlayer’)

Bulk perfect
crystal 2

Free
surface

Free
Surface 2

Material B

Interface

Interface

=] [} B

j = = I = |\\\\\\\\iii‘.'.%ilil|\\\T\\|

el -

Figure 5-3 : Définition de trois systemes A/B différents. (a) Cas d’une interface interne au matériau massif com-
posé de deux cristaux de type ‘bulk’, (b) cas d’une interface nommee ‘Semi-Bulk’, celle-ci étant située entre un
substrat A (matériau massif) et un film mince B, et (c) cas d’une interface de type ‘Thin film’ pour une jonction
entre un film mince A et un film mince B. (d) Représentation schématique d’un super-réseau de films minces, ce
dernier étant obtenu en répétant périodiquement le systeme (c) dans la direction z.

region 2 region 2

-—

Interface Interface

A

Material A

A

Dans le cas d’un systeme A/B constitu¢ d’un empilement de deux couches minces non-
supportées (nommé ‘Thin-Film’ Interface, figure 5-3c), une fraction importante des atomes ap-
partient a la region dite « interfaciale » (fonction de I’¢paisseur des couches minces) et les con-
traintes proviennent des deux surfaces ainsi que de 'interface entre les deux couches. La repeti-
tion periodique de ce systeme dans la direction z genere un super-réseau de couches minces (sys-
teme multi-couches) qui subit uniquement les contraintes relatives a I'interface A/B (figure 5-
3d). Ces deux derniers systemes (Figures 5-3c et d), composes de films minces, vont pouvoir
ajuster leurs parametres de maille afin de minimiser les différentes contraintes interfaciales.
Dans ce cas, la formation d’une interface cohérente est favorisce méme si les caractéristiques

cristallographiques (réseau de Bravais, proprietes de symétrie, parametres de maille) des deux
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phases massives A et B sont differentes dans le plan de I'interface (c.a.d. qu’il existe un mismatch
entre les phases). Cependant, du fait de I’¢nergie ¢lastique emmagasinee dans le systeme interfa-
cial A/B coherent (cette energie provenant de la déformation des composes A et B), ce dernier

ne peut ¢tre formée que pour des mismatch et des épaisseurs de films minces relativement faibles.

Enfin, le systeme nomme ‘semi-bulk’ (figure 5-3b) est constitu¢ d’un film mince B dépose
sur un substrat rigide A. Le substrat ¢tant associ¢ a une phase massive, ses parametres de maille
ne sont pas perturbes par la presence de la couche mince deposée a sa surface. Au contraire, la
couche mince peut a priori étre contrainte et voir ses parametres de maille modifies par rapport a
ses parametres intrinseques pour former une interface cohérente ou commensurable. Dans ce

cas, le substrat A impose sa structure géometrique a la phase solide B (couche mince).

Dans un polycristal constitu¢ de grains de I’ordre du micrometre, la structure des inter-
faces individuelles est similaire a celle d’un systeme de type ‘bulk’ (Figure 5-3a). Au contraire, si
la taille des grains devient tres petite, typiquement de I’ordre du nanometre, les proprictes des
interfaces présentes au sein du matériau nanocrystallin (ou nanocomposite si des phases diffe-
rentes coexistent) sont plus proches de celles des systemes de type ‘Thin Film” (Figures 5-3c et
d). Dans les chapitres precedents, nous avons vu que le cyclage ¢lectrochimique des materiaux
de conversion MX,, employes en tant qu’¢lectrode dans les batteries lithium-ion, conduit a la
formation d’un materiau nanocomposite compose de particules metalliques M° de quelques na-
nometres de diametre enrobées dans une phase lithi¢e Li, X. Nous pouvons donc supposer que
les proprietés des interfaces mises en jeu dans ce type de matériaux nanocomposites sont assez

proches de celles du systeme ‘Thin Film’.

1.2. Thermodynamique des interfaces
L’objectif de cette ¢tude thermodynamique est de caractériser I’ensemble des interfaces
A/B susceptibles de se former lors du cyclage du matériau de conversion CuO, d’un point de vu
énergetique, etape fondamentale si on souhaite améliorer la comprehension de ce matériau na-
nocomposite en termes de texturation et de nanostructuration. La stratégie que nous proposons
de mettre en ceuvre necessite le calcul de deux grandeurs énergétiques caractéristiques des in-
terfaces A/B et s’articule en deux étapes principales.

1 ere

- ¢tape : la détermination de I'interface A/B la plus stable pour un couple de phases

{A, B} donné¢ passe par le calcul de la tension d’interface, notée y, en fonction de la

composition chimique du systeme interfacial A/B. En effet, la formation des interfaces
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les plus stables permet de minimiser I’énergie du systeme global multiphase (materiau de
conversion). L’¢tablissement d’une hiérarchie énergétique (comparaison des valeurs de
tensions d’interface calculées) de I’ensemble des interfaces solide/solide générces au
cours du cyclage ¢lectrochimique du matériau CuO nous permettra alors de proposer
une texturation (agencement spatial des differentes phases dans le volume du materiau
de conversion) probable du materiau de conversion, cette texturation devant minimiser
I’énergie du systeme multiphase.

.t ctape : la determination des proprictes de mouillabilite d’une phase solide A par une
phase solide B (et inversement) passe par le calcul de I’¢nergie d’adhéesion de
I'interface A/B, notée W, 5. Cette ¢nergie nous permet alors de definir si le mélange

des phases solides A et B est favorable ou défavorable au sein du materiau d’¢lectrode,

conditionnant ainsi sa nanostructuration.

Cette partie génerale sur la thermodynamique des interfaces commencera par une defini-
tion rigoureuse de la tension d’interface y, cette grandeur thermodynamique etant exploitee
tout au long de ce chapitre 5. L’approche mise en ceuvre pour la calculer sera ¢galement de-
crite. Dans un second temps, la definition de I’énergie d’adhésion sera presentee ainsi que le
raisonnement ¢tabli dans le but de discuter autour de la nanostructuration du matériau de con-

version.

1.2.1. Tension d’interface : définition et approche calculatoire

e Expressions thermodynamiques : définition de la tension d’interface

Dans le cadre de ces travaux, nous allons considérer des systemes A/B caracterisés par des
compositions chimiques variables au niveau de I'interface (plus ou moins riche en ¢lement i, ce
qui peut induire un écart a la stoechiomeétrie vis-a-vis des phases A et B constitutives). De ce fait,
la formation de l'interface A/B a partir des phases A et B ne se fait pas toujours a nombre de
particules constant. Il est donc nécessaire de se placer dans un ensemble grand canonique, cet
ensemble permettant de traduire le comportement statistique a I’¢quilibre d’un systeme ma-
croscopique ou microscopique qui ¢change a la fois de I’¢nergie et des particules avec un réser-
voir avec lequel il interagit faiblement. L’¢limination de la contrainte imposce par I’ensemble

canonique traditionnelle (nombre de particules fixé¢) permet le traitement de tous les systemes
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A/B (stoechiométrique et non stoechiométriques®), les phases massives A et B jouant le réle de

réservoir.

L’¢équilibre du systeme A/B en contact avec les réservoirs, a temperature et pression cons-
tantes, est decrit par I’énergie libre de Gibbs : G = f(P, T, n;, n,, ..., n,)) ou n est le nombre de
moles des différentes especes et m est le nombre d’especes présentes dans le systeme. La diffe-

rentielle de 1’énergie libre est definie par :

ou le potentiel chimique de I’espece i est defini par :

9G
W = (a_ni)T,P,nj (5.2)

Dans le cas particulier d’un systeme interfacial de type A/B (Figure 5-4a), nous pouvons

decomposer cette différentielle en trois termes différents [10] si nous traitons la region interfa-

ciale comme une tres fine couche d’epaisseur AX, :
dG = dG*+ dGB + dG* (5.3)

Avec :
dG*, le terme associé a la phase massive A (‘Bulk perfect crystal 1’ sur la figure 5-3a),
dG”, le terme correspondant a la phase massive B (‘Bulk perfect crystal 2’ sur la figure 5-3a),

dG?, le terme caractérisant la zone de jonction (‘interface region 1 + 2’ sur la figure 5-3a).

Afin de définir la grandeur thermodynamique G°, J. W. Gibbs fut le premier a proposer
une methode pour modéliser la region interfaciale en partant du principe que les phases A et B
sont séparées par une couche dont I’épaisseur tend vers zéro (AX, = 0) nommee Gibbs dividing
plane. Les phases A et B sont supposees conserver leur propri¢tes ‘bulk’ jusqu’a cette surface de
separation et toutes les grandeurs d’exces dues a l'interface (VP =0, U, S, n), qui sont entie-
rement localis¢es dans le plan de Gibbs (Figure 5-4b), sont definies a partir de I’expression ge-

/4
nérale :

Yexcés = Ysystéme réel — Ysystéme parfait (5-4')

ou le systeme parfait est composé de systemes ‘bulk’ A et B (sans interaction) tandis que le

systeme reel correspond au systeme interfacial (A+B+S).

® Dans le cas d’un systéme A/B, dit non-steechiométrique, le nombre de groupements formulaires de composé A
et/ou de composé B ne peut pas étre défini.
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A A
Region Ax Surface de
interfaciale ¥ séparation
B B
a) Interface réelle b) Systeme de Gibbs

Figure 5-4 : (a) Représentation schematique de la couche de transition interfaciale entre les phases A et B : Ax, est
I’épaisseur de cette région interfaciale. (b) Représentation d’une interface plane non-réelle entre les phases A et B
apres le positionnement arbitraire de la surface de séparation de Gibbs.

Nous définissons alors la différentielle de l’énergie libre d’exces dG® dans le cas d’un pro-

cessus réversible et d’une interface totalement plane (I’aire interfaciale est notée A°), a partir

de I’expression suivante [10] :

dGS = VSdP — S5dT + yd A® + ¥;pidnd  (5.5)

065
avec: Y = (W)P,T,ns (5.6)

i
La tension d’interface Yy caractérise le travail reversible effectu¢ par unite d’aire pour

étendre Iinterface a T, P et n®, constants.

Dans le cas d’un systeme interfacial A/B a I’equilibre (P, T constantes), nous pouvons
ecrire 'egalite des potentiels chimiques pour chaque espece i contenue dans la phase A (nf

moles), dans la phase B (n? moles) ainsi que dans la région interfaciale (n? moles), soit :
u'=uw=pu=w 5.7

Ainsi, les propriétés intensives T, P, u; sont constantes dans ces conditions et I’expression

de I'énergie libre de Gibbs du systeme A/B s’écrit [10, 11]:
G=G"+ GBE+ G5 (5.8)
G= Tiuni + Tiwn! + A+ Liwnd) (5.9)
On obtient donc: Gpy = ¥ n; + y A% (5.10)

avec:m; = nf + nf + nf (5.11)
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Finalement, le calcul de la tension d’interface Y, caracteristique d’une interface A/B, est
donc possible si nous déterminons au prealable 1'énergie libre de Gibbs du systeme A/B ainsi

que les potentiels chimiques de chaque espece i contenue au sein de ce systeme (cf. Annexe 1).

e C(Calcul de la tension d’interface
La tension d’interface calculee pour le systeme A/B al’equilibre, a P et T constantes, peut
¢tre assimilée a une énergie d’interface. Elle est exprimee en J.m? (ou meV.A?) et son expres-

sion découle de la relation (5.10) :

1
vy= o5 (Gpr— Ziwng) (5.12)
avec :
AP, Vaire de la surface de contact entre les phases A et B,
Gp 1, Iénergie libre de Gibbs du systeme A/B, a P et T constantes,
n;, le nombre de moles de I’espece i contenue dans le systeme A/B,

u;, le potentiel chimique de I’espece i contenue dans le systeme A/B, egal a I’¢énergie libre

molaire G » (i, A/B).

Rappelons que le systeme A/B est en ¢quilibre chimique avec les phases massives A et B
qui jouent le role de reservoir. Pour ces phases massives, les energies libres molaires de Gibbs
s’écrivent :

G pr (A, bulk) = Z Xt (5.13)

jeA

G pr (B, bulk) = z xPu; o (5.14)
jeB
ou ij represente la fraction molaire d’atomes j contenus au sein du compose ‘bulk’ X et

y; est le potentiel atomique de I’espece j.

Dans le cadre de notre ¢tude, A et B pourront étre des phases binaires parmi {CuO,
Cu,0, Li,0, Li,0,} ou la phase cuivre metal. De ce fait, la tension d’interface y pourra toujours
s’écrire comme une fonction affine du potentiel chimique de I'une des especes j préesentes dans

le systeme A/B.

Prenons I’exemple de I'interface Li,O/Cu, I’expression de la tension d’interface est :

1 .
Yiio/cu = ?[GP,T(LQO/CU) — Neuley — Nobo — Npipg] (5.15)
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Dans la suite, on ne raisonne plus en nombre de moles n; mais en nombre d’atomes N;

contenus dans le systeme A/B.

En tenant compte des relations d’équilibre entre le systeme Li,O/Cu et les phases mas-

sives Cu et Li,O :
Gmpr(Cu, bulk) = pgy,  (5.16)
Gmpr(Liz0,bulk) = 2y, + po  (5.17)

ou les ¢énergies libres Gy, pr(X, bulk) sont exprimées par groupement formulaire de

compose ‘bulk’ X.

L’expression de la tension d’interface (5.15) devient :

1
Yiio/cu = E [Gpr(Li;0/Cu) = NeyGp pr(Cu, bulk) — NoGpy pr(Liy 0, bulk) + (2N,

— Npug] (5.18)

Dans le but d’accéder a la stabilite relative des interfaces en fonction de la tension de la
batterie en circuit ¢lectrique ouvert, on introduit la différence de potentiel Ap,;, égale a (p; —
H7;)7, dans I'expression de la grandeur y. En effet, cette différence Apy; est particulitrement

interessante car elle est directement relice a la difference de potentiel V de la batterie (cf. An-

nexe 1). Il en résulte alors I’expression suivante :

1
Yii,o/cu = E{[GP,T(LL.ZO/C“) — Ny G pr(Cu, bulk) — No G, pr(Li; 0, bulk)
+ (2Np — Np)Gmpr(Li, bulk)] + (2No — Np)Apg} (5.19)
Finalement, le terme constant (premicre partie de I’expression de Y entre crochets) cor-

respond a une différence d’énergie libre AG; 1, qui dans la pratique, est souvent assimilée a la

variation de l’énergie interne correspondante AE si on néglige les contributions volumiques

(P.AV) et entropiques (T.AS), soit :
AGpy = AH—-T.AS = AE+P.AV —T.AS =~ AE (5.20)

Cette approximation est, en genéral, valable pour les phases condensées et ordonnées. La
contribution volumique de l'ordre de 10° eV est, en effet, negligeable devant le terme

d’énergie interne de I'ordre de quelques électron-volts. La contribution entropique qui est du

! uzl. est le potentiel chimique de 1’élément Li contenu dans le corps pur de référence (= lithium métal), soit

Go,p, 7 (LD).
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méme ordre de grandeur que la contribution vibrationnelle a I’énergie thermique (3/2k;T) peut
quant a elle devenir non negligeable aux hautes températures (~40 meV a T = 300 K). Cette
approximation est toutefois régulierement utilisce pour evaluer des tensions de surface et
d’interface en utilisant des méthodes quantiques [12-14]. Dans le cadre de ce travail, les énergies
libres de Gibbs seront donc approchées par les valeurs d’énergie interne calculées pour les diffe-
rents systemes périodiques (dans la limite de solides parfaits infinis) a T = 0 K a partir des me-
thodes DFT ou DFT+U presentées brievement dans la partie 2.1. En effet, les valeurs extraites
d’un calcul ab-initio correspondent a une temperature nulle. Notons que les differences de capa-
cites calorifiques qui permettraient d’introduire I’effet de temperature sont relativement faibles

entre les phases solides, expliquant ainsi le bon accord entre les valeurs calculées AE_qy et les

valeurs expérimentales AH— 4, avec des ecarts typiquement inférieurs a 0,03 eV/atome [15].

Dans I’exemple de l'interface Li,O/Cu, le calcul de la tension d’interface se ramene

donc a:

Yii,o/cu = %{[ liiZO/Cu - NCuE(l,?u - NoEfizo + (2No — NLi)Ell?i]
+ (2No — Ny)Ap} (5.21)
La méme demarche a éte suivie pour déterminer les expressions de tension d’interface y
associ¢es aux difféerentes interfaces A/B ¢tudices. Comme nous venons de le voir, cette gran-

deur Y est une fonction affine de la variable Apy; qui est reliée a la tension de la batterie V en

circuit electrique ouvert (cf. Annexe 1).

1.2.2. Energie d’adhésion

L’¢nergie d’adhesion compare la stabilit¢ des environnements interfaciques contenus dans
le systeme A/B a celle des environnements surfaciques correspondant dans les systemes de refe-
rence A et B isolés. L’etablissement de liaisons chimiques a I'interface A/B est favorable d’un
point de vue énergetique dans le cas ou le signe de I’énergie d’adhésion WAa/dB definie a partir de

I’equation (5.22) est positif.
WAa/Glla = (04 + 0p) — Yap  (5.22)

ou 0, et 0, sont les tensions de surface des phases A et B respectivement et vy, ; la tension

d’interface du systeme A/B.
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La tension de surface Oy d’un solide (¢quivalente a une énergie de surface en J.m™) cor-
respond a une tension d’interface dans le cas particulier d’une interface entre un feuillet (slab) de

compose X et le vide et s’exprime comme suit (méme notations que précédemment):

1
ox = T Gp (X, slab) — Z wn; | (5.23)

iex
ou y; est le potentiel chimique de I’¢lement i, appartenant au feuillet de compose X, dans

I’ensemble grand canonique (cas de slab non-stoechiometriques).

Si nous considérons maintenant le cas d’un agregat B, qui est dépose ou qui croit sur une
surface de A (substrat), sa forme est détermin¢e par son ¢nergie de surface 0, mais egalement
par I’¢énergie de surface du substrat 0, et I’¢énergie d’interface v, , entre les deux systemes. Dans
le cas ou le volume de la particule est suffisamment grand pour que la proportion des coins et
des arctes puisse ¢tre negligee, la condition d’équilibre de cette particule B sur le substrat A, a

volume, tempeérature et potentiels chimiques fixes, s’ ecrit :
SW=6[[c*dA]l=0 (5.24)

L’integrale est prise sur la surface totale de la particule et I’énergie de surface effective o*
vaut 0, au contact avec le vide et (y,,, — 0,) au contact avec le substrat. Trouver la forme de la
particule déposce se ramene donc a trouver la forme d’une particule libre ayant une energie de
surface anisotrope effective 0*. La construction de Wulff donne une solution graphique a ce
probleme. Dans le cas d’une interface solide/solide entre les phases A et B, nous pouvons dis-

tinguer quatre situations qui correspondent respectivement [16] (cf. figure 5-5):

- aunon-mouillage : Y45 — 04 = 0 — Aa/% = 0 (a),

- aumouillage partiel : 0 < yyp — 04 < 05 >0 < WAa/dB < op (b),

- au mouillage partiel : —0p < yyp — 04 <0 — 05 < WAa/dB < 20p (c), ou, par rap-
port a la construction de Wulff traditionnelle (pour une particule libre), on est amené¢ a
considérer une ¢nergie effective 0* negative,

- aumouillage total : Y45 — 04 < —0p — 205 < WAa/dB (d).
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Solide B sur solide A (substrat)

(a) Cas de non-mouillage
(b) Cas de mouillage partiel

(c) Cas de mouillage
Solide B partiel (d) Cas de mouillage

~ 0 0 total
A

Substrat A

Figure 5-5 : Formes de petites particules solides métalliques sur des surfaces d’oxyde illustrant le cas (a) de non-
mouillage, (b) et (c) de mouillage partiel et (d) de mouillage total [16].

L’¢tude de la mouillabilite d’une phase solide A par une phase solide B (et inversement)
permet donc de determiner si 'aire interfaciale developpee entre les phases A et B est suscep-
tible d’étre minimisée ou maximisée dans les conditions etudices. En considérant désormais que
I'agregat B (qui croit) est en eéquilibre avec les phases solides A et B présentes au sein du mate-

riau, nous pouvons définir deux ¢nergies de surface effectives 0%, celle de I’agregat B au contact

avec la phase A (0,*) et celle de I’agrégat B au contact avec la phase B (0,*) :

- 01 = Ya/B — 04
- 03 = VBB —05% = —03%. On considére que la jonction B/B entre la surface de
I'agregat B (notee S1) et sa surface complémentaire (notee S2) conduit a la formation
d’une phase massive B sans joint de grain (‘bulk’ parfait) ; la tension interfaciale Yy, est
donc nulle.
En retranchant I’¢énergie de surface de I’agregat B (0 51), nous obtenons les expressions

des ¢énergies d’adhesion W, , et d’auto-adhésion W*';au signe pres (cf. figure 5-6).
Il en découle alors deux situations possibles :

N (£ WAa/dB, I’agregat B cherche a maximiser sa surface de contact avec la phase A ce
qui tend a favoriser le me¢lange des phases A et B (figure 5-6a).
- wWEd > WAa/%, I’agregat B cherche a minimiser sa surface de contact avec la phase A ce

qui tend a favoriser la formation de large domaine de phase B (figure 5-6b).
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(a) WadB < WadA/B

B Phase B
o S1
B B

Ya/B —>
“ “ Op AgrégatB

Phase A

Wady 5 = 05 + Op — Y

(b) WadB > WadA/B

S1 : \
B Op » PhaseB
Ye/B —> ;'. AgrégatB

Phase A

d — S1 S2
Wad, = g5t + o

Figure 5-6 : Définition de I’¢énergie d’adhésion W*, 5 et d’auto-adhésion W™, (a gauche). Comportement de
’agregat B au contact avec la phase A et la phase B (a droite) lorsque son travail d’auto-adhésion W, est inférieur
(a) ou supérieur (b) au travail d’adhésion W, .

A partir de ce raisonnement base sur la comparaison des ¢nergies d’adhésion et d’auto-
adhesion, nous pouvons donc prévoir si le melange de deux phases solides A et B est a priori fa-
vorable ou défavorable, ce qui influence la (nano)structuration du mateériau composite. Pour ce
faire, les énergies d’adhesion et d’auto-adhesion peuvent étre determinées a partir des valeurs de

tensions de surface et d’interface calculées en s’appuyant sur les équations thermodynamiques

présentées precedemment.

2. Modélisation des phases massives

Comme nous I’avons montré expérimentalement dans le chapitre 3, la reaction de conver-
sion de I'oxyde de cuivre (II) correspond a une premicre réeduction de CuO en Cu,O, cette
phase coexistant majoritairement avec une phase lithice de type Li,O,. L’oxyde intermediaire
Cu,O est ensuite reduit en cuivre metal et la phase lithice s’enrichit progressivement en Li,O au
cours de la réduction. De plus, nous avons pu observer que la reaction de conversion était par-
tiellement réversible, les phases intermédiaires Cu,O et Li,O, ayant été détectee en fin de
charge apres I’extraction d’une partie des ions Li". L’étude théorique des phases massives identi-
fices par XPS au cours du cyclage ¢lectrochimique du matériau de conversion (c.a.d. CuO,
Cu,0, Li,0,, Cu et Li,O) a donc ¢te effectuce avant d’entreprendre I’¢tude des interfaces for-

mees entre ces differentes phases afin de valider les conditions de calcul employées pour traiter
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chaque phase solide cristallisce. Signalons que la phase lithium metal qui constitue I’¢lectrode

negative de la cellule électrochimique Li/ CuO a ¢galement ¢té modelisce.

2.1. Description des méthodes et formalismes théoriques utilisés

La Theorie de la Fonctionnelle de la Densite (DFT : Density Functional Theory) est au-
jourd’hui reconnue comme étant une methode de la chimie quantique particulierement attrac-
tive en termes de cotit calculatoire et permet de traiter des systemes periodiques de taille impor-
tante dans le formalisme de Kohn-Sham (de I’ordre de 150-300 atomes par maille ¢lementaire,
comme dans le cas de nos modeles d’interface A/B). Cependant, elle posscde ¢galement des
defauts incontournables qui sont dus, en grande partie, au caractere local ou semi-local des fonc-
tionnelles d’¢change-corrélation couramment employées, nommees LDA (Local Density Approxi-
mation) et GGA (Generalized Gradient Approximation). Il en découle alors deux problemes majeurs

pour ces fonctionnelles, relies a :

- la self-interaction®
- la non prise en compte des effets de la correlation ¢lectronique a longue portee qui se
traduit par une inaptitude a reproduire les forces de dispersion.

Dans le cas ou le systeme comporte des ¢lectrons fortement localises, I'erreur de self-
interaction devient importante et conduit a une surestimation de la répulsion ¢lectronique et a
une exageration de la délocalisation des ¢lectrons pour compenser cette répulsion. Ainsi, la DFT
conventionnelle échoue a reproduire notamment le comportement isolant ou semi-conducteur
des oxydes de métaux de transition [17, 18] tels que NiO, CoO, FeO, CuO, ... Ces systemes
dits fortement corrélés’ sont donc generalement decrits par un modele de Hubbard dans lequel
les electrons d, fortement localises, sont sujets a des interactions intrasites quasi-atomiques. La
méthode DFT+U s’en inspire et décrit 'interaction entre ¢lectrons localises par un terme empi-
rique de type Hubbard. Dans I’approche proposce par Dudarev et al. [19], les deux parametres
U (terme d’interaction coulombienne intra-site) et ] (terme d’interaction d’échange) du modele

de Hubbard sont pris en compte de maniere globale et effective dans le terme note U, (avec U g

=UJ).

8 L’erreur de self-interaction provient principalement du fait que 1’énergie de répulsion de Coulomb J[p] n’est
pas nulle pour un systéme a 1 électron et que, contrairement a la méthode Hartree-Fock, elle n’est pas parfaite-
ment compensée par le terme d’échange non-exact du potentiel d’échange-corrélation Vc.

% Les corrélations électroniques sont fortes lorsque les répulsions électrons-électrons intrasites sont beaucoup
plus importantes que les énergies associées au recouvrement des orbitales appartenant a des atomes différents.

~194 ~



Chapitre V : Etude théorique des interfaces solide/solide du mateériau de conversion CuO

Dans cette methode, 1’énergie des fonctions mono-¢électroniques (orbitales de Kohn-

Sham) est modifi¢e en fonction de leur occupation :

1
€££T+U = Si?;T + Ueff(z_ ni,a) (525)

ou Nn; 5 est le taux d’occupation d’une orbitale d (entre O et 1) par des ¢lectrons de spin ©.

Le deuxicme terme de I’equation (5.25) abaisse donc I’énergie des orbitales plus que de-

mi-remplies et favorise ainsi la localisation de leurs électrons.

Dans le cas d’un isolant Mott-Hubbard (figure 5-7), I’effet de la correction est d’ouvrir un
gap entre les niveaux d occupés et vacants, les ¢tats d’occupation fractionnaire ¢tant énergeti-

quement defavorisés par rapport aux états d’occupation entiere O et 1.

a) DFT conventionnelle b) DFT + U
Energie

—\b

_1}{1/ Bande d / &
S

:De Bandep — D

Figure 5-7 : Schéma illustrant I’ouverture d’un gap d’énergie dans les densités d’états pour un isolant de Mott-

Hubbard (gap d-d) produit par Ieffet de la DFT+U sur des orbitales d partiellement remplies. €; indique le ni-
veau de Fermi.

Les calculs présentes dans cette these ont ete realises a I'aide du code VASP (Vienna Ab
initio Similation Package) développe par G. Kresse, ]J. Furthmiiller et J. Hafner [20, 21]. Ce
code DFT utilise des bases d’ondes planes pour résoudre les équations de Kohn-Sham avec des
conditions aux limites périodiques. Dans le cadre de ces travaux, nous avons travaille a partir de
I’approximation du gradient généralise GGA développee par Perdew, Burke et Ernzerhof (PBE)
[22] et de la methode PAW (Projected Augmented Wave) [23] basee sur I’approximation des etats

de coeur gelés'’. Dans le cas particulier des oxydes de cuivre étudiés (CuO et Cu,0), la mé-

19 Dans cette stratégie PAW, on considére que les états des électrons de coeur de ’atome isolé ne sont pas modi-
fiés dans un environnement cristallin. Dans cette méthode, la fonction d’onde U est formée a partir d’une combi-
naison linéaire de fonctions de type atomique qui reproduit précisément la fonction d’onde exacte dans les ré-
gions proches des noyaux tandis que dans la région interstitielle la fonction d’onde U est décrite par une combi-
naison linéaire de fonctions plus lisses (ondes planes), particulierement adaptées pour reproduire le comporte-
ment de la fonction d’onde exacte dans cette région.
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thode PBE+U a ete employee, pour les raisons discutées ci-dessus, afin de decrire au mieux
I'ensemble de leurs proprictés (proprictes structurales, ¢lectroniques, magnétiques, thermody-
namiques). La difficulte de cette méthode réside dans la détermination du parametre U . Ce
parametre peut étre extrait de calculs ab initio en utilisant des approches calculatoires elaborees
de type post Hartree-Fock mais la transferabilite du parametre n’est pas assurce. Une autre ap-
proche plus couramment employée consiste a considérer ce terme comme un parametre ajus-
table en exploitant différentes grandeurs cibles mesurces experimentalement (exploitation de
données structurales, spectroscopiques, magnetiques, ...). Dans ces travaux de these, nous nous
sommes attaches a verifier que les valeurs de U proposces dans la litterature reproduisaient
bien les différentes proprictes des phases massives CuO et Cu,O dans les conditions de calcul
utilisees. Deux valeurs du parametre U, sont couramment reportées pour les oxydes de cuivre,

d Savoir :

- Uy = 6,5 eV initialement proposé¢ par Anisimov et al. [17, 24], ces auteurs utilisant le

€

formalisme LDA+U.

- U, = 4,0 eV propose par Wang et al. [18] en comparant les ¢nergies d’oxydation calcu-
lees a partir du formalisme GGA+U a la valeur expérimentale correspondante (les va-
leurs de U, testées par ces auteurs sont comprises dans la gamme [0-6] eV).

Pour valider I'utilisation de ces parametres, nous avons choisi de tester un ensemble de va-
leurs de U, contenues dans la gamme [0-8] eV. Les conditions de calcul utilis¢es dans la suite de

ce chapitre sont reportées dans I’annexe 2.

2.2. Structure des phases massives

2.2.1. L’oxyde de cuivre CuO

L’oxyde de cuivre (Il) est un semi-conducteur a température ambiante avec un gap E,
compris dans I'intervalle de valeurs [1,2 — 1,5] eV d’apres les résultats issus de differentes me-
sures expérimentales [25, 26]. A cette température, CuO cristallise dans une maille monocli-
nique (groupe d’espace C;) caractérisée par les paramétres de maille suivants : a = 4,6927 A b
= 3,4283 A, c=5,1370 A et B = 99,546° [27]. Dans cette structure, les atomes de cuivre sont
localises au centre des plans carrés CuO, tandis que les atomes d’oxygene partagent quatre liai-
sons avec les atomes de cuivre plus proches voisins, situes aux sommets de tetraedres distordus.
En dessous de la température de Neel Ty = 230 K, une structure antiferromagnetique (AFM)

incommensurable est observée et cette structure devient ensuite commensurable en dessous de
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la temperature T; = 213 K [28]. Du point de vue structural, la maille monoclinique est conser-
vee aux basses temperatures et seule une faible modification des longueurs de liaisons Cu-O et
des angles est observee (tres faible modification des parametres de maille : a = 4,6893 A, b=
3,4268 A, ¢ = 5,1321 A et B = 99,653° (2 T = 196 K) [27]). En dessous de la température Ty,
la structure antiferromagnétique de CuO peut étre decrite par la supermaille 2x1x2 d’apres des

résultats de la littérature [28, 29].

La prise en compte du magnétisme représente un cotit calculatoire important car elle ne-
cessite de considerer la maille multiple 2x1x2 dans laquelle I’arrangement antiferromagnétique
le plus stable abaisse la symeétrie structurale. Dans cette premiere approche, nous avons choisi de
considerer la configuration magnétique la plus stable pour la maille repréesentative 1x1x1 (mo-
noclinique) de CuO, conformément a ce qui est reporte dans certaines ¢tudes théoriques [30,

31]. Il s’agit de I’arrangement antiferromagnétique represente sur la figure 5-8.

Figure 5-8 : Maille monoclinique de CuO avec l’arrangement antiferromagnétique considéré dans nos calculs. Les

fleches sur les atomes de cuivre indiquent leur spin (up ou down).

D’un point de vue théorique, peu d’etudes dans la littérature reportent des deétails struc-
turaux concernant la structure d’equilibre de CuO. Signalons que sa structure est particulicre-
ment complexe a reproduire par le calcul du fait de I’existence de longueurs de liaisons Cu-O
différentes au sein de Pentité CuO,, allant de 1,886 a 2,041 A & température ambiante (de
1,907 22,019 A pour T < Ty) [27]. Les structures optimisces a partir des fonctionnelles PBE et
PBE+U révelent Iexistence de plans carrés CuO, faiblement déformes, caracterises par des
distances Cu-O et des angles O-Cu-O en bon accord avec les valeurs experimentales moyennes
[27]. Leur évolution en fonction de la valeur du parametre U 4 est reportee dans le tableau 5-1.
Comme le montre la figure 5-9, les parametres a, b et ¢ de la maille monoclinique sont obtenus
avec des erreurs relatives qui restent acceptables (erreur (en valeur absolue) < 3%) quelle que

soit la valeur de U,y comprise dans l'intervalle [0-7] eV. Cependant, nous pouvons noter que

I’angle B est fortement sous-estimé en dessous de Uy = 3 eV conduisant a une forte distorsion
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de la maille (obtention d’une maille quasi-orthorhombique) par rapport a la maille monoclinique
experimentale. Ces resultats montrent que I'oxyde CuO doit étre obligatoirement traite en
DFT+U en utilisant un parametre U au moins superieur a 3 eV, 'erreur relative (en valeur
absolue) sur les parametres de maille a, b, ¢ et B devenant inférieure a 3 % pour une valeur de

U, regale a6 ou7eV.

Uy (eV) Cu-0 (1) (4) Cu-0(2) (4) 0-Cu-0 (1) (deg.)  0-Cu-0 (2) (deg.)
0 1,961 1,964 83,51 96,49
2 1,957 1,958 83,51 96,49
4 1,953 1,965 84,09 95,91
6 1,951 1,960 84,27 95,73
8 1,949 1,952 84,48 95,52
Exp. (valeurs moy.) [27] 1,959 84,95 95,65

Tableau 5-1: Distances locales Cu-O et angles O-Cu-O des plans carrés CuO, contenus dans la maille monocli-
nique (arrangement antiferromagnétique) totalement relaxée en PBE+U en fonction de la valeur du paramétre
Uesr. Les valeurs moyennes concernant la structure expérimentale & basse température (T = 196 K) sont données
pour comparaison [27].

a) c)
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Figure 5-9: (a, b) Erreurs relatives sur les paramétres cristallins a, b, ¢ et B de la maille monoclinique de CuO
totalement relaxée en PBE+U (arrangement antiferromagnétique) par rapport aux valeurs expérimentales en
fonction de la valeur du parametre U (c) Evolution du gap d’énergie E, déterminee a partir de la courbe de
densite d’états de la structure de CuO en fonction de la valeur de U,y. (d) Valeur du moment magnétique de spin
sur 'atome Cu, contenu dans la structure de CuO, en fonction de la valeur du parametre U.

~198 ~



Chapitre V : Etude théorique des interfaces solide/solide du mateériau de conversion CuO

L’analyse des densites d’etats de CuO apporte des informations suppléementaires concer-
nant Peffet du parametre Uy sur les proprietes ¢lectroniques. L’utilisation du formalisme
PBE+U permet de traduire le caractere semi-conducteur de I’oxyde CuO pour une valeur de
U, superieure a 3 eV simultanément a la restauration de sa structure monoclinique (structure
quasi-orthorhombique pour U, < 3 eV). En effet, en dessous de cette valeur seuil (U = 3 eV),
la structure de CuO est métallique puisqu’aucun gap d’énergie n’apparait dans la bande consti-
tuce du melange des orbitales Cu(3d)-O(2p) entre -2 et 1 eV (niveau de Fermi fixe a 0 eV) et la
valeur de E, est nulle (figure 5-9c et figure 5-10a). Au-dela de U4 = 3 €V, nous pouvons obser-
ver une augmentation progressive de la valeur du gap d’¢nergie E, avec la valeur de U (figure
5-9c) grace a un abaissement significatif des niveaux de type 3d dans la bande occupce et a une
¢lévation simultanée de ces mémes niveaux dans la bande de conduction comme illustré sur la
figure 5-10 (a-c). Enfin, pour des valeurs ¢levées du parametre U (comprises entre 7-8 eV) la

valeur du gap E, calcul¢e est cohérente avec les valeurs expérimentales de [1,2-1,5] eV.
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Figure 5-10 : Densit¢ d’états totale (en gris) et densités d’ctats projetées sur les niveaux atomiques Cu(3d) (en
bleu), O(2p) (en rouge) et Cu(4s) (en vert clair) (contribution spin up ‘positive’ et contribution spin down ‘néga-
tive’) pour la structure antiferromagnétique de CuO, ces densités d’états étant obtenues en utilisant le formalisme
PBE+U avec U,y = 2, 4 et 6 V. Le niveau de Fermi correspond au zéro d’énergie. L’encadre, représenté en bas

a droite, correspond a un grossissement de la figure (c) et permet de localiser les orbitales Cu 4s.
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Le moment magnetique de spin sur I’atome Cu (u(Cu) en g, reporte sur la figure 5-9d),
augmente avec la valeur de U grace a une relocalisation progressive des ¢lectrons d. Les va-
leurs du moment magnétique déterminées pour des valeurs de U, 4 comprises dans la gamme [6-
8] eV sont en bon accord avec la valeur mesurée expérimentalement pour CuO (p(Cu),,,
= 0,65 uy[28]).

Finalement, des resultats satisfaisants ont é¢teé obtenus pour I’ensemble des proprictes
structurales, ¢lectroniques et magnetiques de CuO lorsque la valeur du parametre U, est fixee
autour de 6-7 eV, ce choix de U ¢tant cohérent avec la valeur de 6,5 eV initialement proposee
par Anisimov et al. [17, 24] et employee par la suite pour realiser des travaux theoriques sur le
matéeriau CuO [30, 31] (calculs au niveau LDA+U ou GGA+U). Cependant, nous verrons dans
la suite de ce travail que cette valeur ¢levee de U 4 ne permet pas d’acceder a des données ther-
modynamiques en accord avec I’expérience pour les oxydes de cuivre. L’utilisation du para-
metre Uy egal a 4,0 eV, propose par Wang et al. [18], se justifie donc dans le cas d’ctudes

thermodynamiques .

2.2.2. L’oxyde de cuivre Cu,O

La structure de I'oxyde de cuivre I, Cu,O, est caractérisce par un réseau cubique a faces
’ 5 . . . .. ’ ’ . ’
centrées d’atomes de cuivre dans lequel un quart des sites interstitiels tétra¢driques est occupé

y = 4,271 A [32]). Comme dans le cas de I'oxyde CuO, il

par des atomes d’oxygene (Pp3p,, a.,
est necessaire de réaliser un traitement DFT+U pour obtenir une meilleure description des pro-
prictes du materiau Cu,O [33, 34]. Comme le montre la figure 5-11a, un tres bon accord est
obtenu entre les parametres de maille appy calculés et le parametre expérimental a,,, pour des
valeurs de U variant de 0 a 8 eV, avec des erreurs relatives (en valeur absolue) toujours infe-
rieures a 1 %. Nous pouvons constater que la geometrie d’equilibre de Cu,O est obtenue plus
precisement lorsque la valeur de U, est voisine de 6 eV. L'utilisation de la DFT+U permet ¢ga-
lement d’ouvrir le gap d’¢nergie E, (figure 5-11b et Annexe 3 (courbes de densites d’¢tats)).
Contrairement a CuO, un traitement DFT (U = 0 eV) permet de traduire le caractere semi-
conducteur de I’oxyde Cu,O méme si la valeur du gap est fortement sous-estimée : une erreur
relative de -79 % est dé¢terminée par rapport a la valeur expérimentale E,™" egale a 2,4 eV [25].
Nous pouvons ¢galement remarquer que la valeur de E, (cf. figure 5-11b) reste bien inferieure a

la valeur expéerimentale sur toute la gamme de valeurs de U, testees (erreur relative de -64 %

pour Uy = 8 eV). Des résultats similaires ont ete obtenus en PBE+U par Isseroff et al. [35].
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Signalons que cet oxyde de cuivre est considére comme une exception comparé aux autres
oxydes de métaux de transition pour lesquels la méthode DFT+U donne généralement une

bonne estimation des gaps expérimentaux [18].
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Figure 5-11: La structure de Cu,O est indiquée en haut. (a) Paramétre cristallin de la maille cubique de Cu,O
totalement relaxée en PBE+U en fonction de la valeur du parametre Uy (b) Valeur du gap d’énergie E, détermi-
née a partir de la courbe de densité d’¢états de la structure de Cu,O obtenue en utilisant le formalisme PBE+U en

fonction de la valeur de U. Les erreurs relatives sont calculées par rapport a la valeur expérimentale correspon-
dante.

Bilan pour les phases oxydes de cuivre : choix du parameétre U

Comme nous avons pu le constater, I’oxyde de cuivre CuO doit impérativement étre trai-
te au niveau PBE+U, en s¢lectionnant une valeur de U g strictement supérieure a 3 eV, sa struc-
ture monoclinique et son caractere semi-conducteur n’étant pas reproduits en dessous de cette
valeur seuil. L’ensemble des resultats obtenus a partir de la fonctionnelle PBE+U pour les deux
oxydes CuO et Cu,O étudies confirment qu’un parametre Uy de 'ordre de 6-7 eV permet une
description satisfaisante de leurs proprictes structurales, ¢lectroniques et magnétiques, malgre
les limites rencontrees vis-a-vis des gaps d’¢énergie E, (essentiellement pour I'oxyde Cu,0), ce
qui est coherent avec des resultats precedents de la litterature. La valeur de U egale a 4 eV,
proposce par Wang et al. [18], est quant a elle moins adaptee au vu de ces premiers résultats.
De plus, il est a noter que 'allure des courbes de densité d’états (DOS) est cohérente avec celle
des bandes de valence XPS (BV) présentées au chapitre 2, lorsque ces deux oxydes (CuO et

Cu,0) sont traites a partir du formalisme PBE+U avec une valeur de U, g égale a 6-7 V.
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2.2.3. L’oxyde de lithium Li,O

L’oxyde de lithium adopte a température ambiante la structure antifluorine (F,3;,) ca-
ractérisee par un réseau cubique a faces centrees d’atomes d’oxygene avec une occupation de
tous les sites intersticiels tétraedriques par des atomes de lithium (cf. figure 5-12a). La structure
obtenue au niveau PBE est legerement dilatee par rapport a I’expérience (apg: = 4,653 A (lon-
gueur de liaison Li-O ¢gale a 2,015 A) et Ay, — 4,619 A [36]). Li,O est un bon isolant électro-
nique caracteris¢ par une large bande interdite entre la bande de valence ‘O 2p’ (forte contribu-
tion des orbitales 2p des atomes d’oxygene) et la bande de conduction (contribution des orbi-
tales 2s vacantes des atomes de lithium) (cf. Annexe 3). La structure ¢lectronique de Li,O est
qualitativement bien reproduite par nos calculs d’apres des resultats expérimentaux et theo-
riques de la littérature [37-40], méme si la largeur de bande interdite est systématiquement
sous-estimee par la fonctionnelle GGA, comme attendu (EgPBE = 4,920 eV compare a EgexP =

7,0-7,5 eV [38, 39]).

2.2.4. Le peroxyde de lithium Li,0,

La structure cristalline hexagonale du compose Li,O, a ¢te determinee par Foppl (1957)
[41] et a recemment fait I’objet d’une ¢tude complémentaire par Cota et al. [42], ces derniers
ayant propose¢ une structure hexagonale de plus grande symetrie sur la base des resultats de
Foppl (le nouveau groupe d’espace est P63/mmec au lieu de P6). L’arrangement des atomes
dans la structure symetrisce par Cota et al. [42] peut étre decrit a partir d’un empilement de
plans AcBcAbCbA (cette notation sera conservee dans la suite de ce chapitre pour la construc-
tion des interfaces), ou les lettres majuscules sont associ¢es a des plans d’atomes de lithium et les
lettres minuscules correspondent a des plans d’atomes d’oxygene. La sequence BcAbC forme
un arrangement compact, similaire a celui d’une structure cubique faces centrées projetce selon

la direction [111], et elle est suivie de la sequence inverse CbAcB (figure 5-12b).

La structure obtenue au niveau PBE est legerement dilatée par rapport a I’expérience (apgg

= 3,181 A et cpp = 7,695 A compare a a,

X

b = 3,142 A et ¢, = 7,650 A [41]). Les atomes
d’oxygene presents dans cette structure forment des liaisons peroxydes (existence d’ions de type
0,"), la distance O-O étant cgale a 1,551 A. Les atomes de lithium sont, pour la moitie
d’entres eux, localises au centre d’un prisme triangulaire forme par six atomes d’oxygene (dis-
tance Li-O de 1,993 A (figure 5-12c)) ; 'autre moiti¢ occupe un site octacdrique ¢galement

formé par six atomes d’oxygene (distance Li-O de 2,166 A (figure 5-12d)).
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b) Li,0,
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Figure 5-12: (a) Maille cubique de Li,O et (b) Maille hexagonale de Li,O, totalement relaxées en PBE ; représen-
tation des deux environnements des atomes de lithium présents dans la structure de Li,O,: (c) au centre d’un
prisme triangulaire et (d) dans un site octaédrique.

D’apres les densités d’états calculées (totale et projetees), la structure électronique de
Li,O, (isolant) est qualitativement bien reproduite et un gap d’¢nergie E, de 1,92 eV a ¢te caleu-
1¢ (cf. Annexe 3). Signalons que cette valeur de E, est inférieure a celle déterminée a partir de la
fonctionnelle hybride HSE (EgHSE = 4,19 eV [43]) qui permet genéralement une estimation plus
precise des valeurs de gap que la fonctionnelle PBE [44]. Cependant, a notre connaissance, au-

cune valeur experimentale de Eg n’est reportee dans la litterature.

2.2.5. Le cuivre métallique

Le cuivre est un meétal diamagnetique qui cristallise selon un réseau cubique faces cen-
trees. Nous pouvons noter que la valeur du parametre de maille calcule est legerement suresti-
mée (apy; = 3,6360 A, distance Cu-Cu = 2,571 A) par rapport a la valeur experimentale (a,, =
3,6077 A [36]). Les résultats montrent ¢galement qu’il s’agit d’un systeme non magnétique, les
moments magnétiques locaux des atomes de cuivre étant nuls. Enfin, I’énergie de cohésion''
calculée pour cette phase cuivre metallique (-3,477 eV/atome) est en accord avec la valeur ex-

périmentale de I'ordre de -3,50 eV/atome (E_(exp) = -3,52 eV/atome [45]/-3,49 eV/atome
[46]).

2.2.6. Le lithium métallique

Le lithium meétallique presente différentes structures cristallines d’énergies trés voisines

(AE,,,, = 5 meV) d’apres des calculs DFT precedents [40, 47]. Dans cette ¢tude, nous reportons

! Le logiciel VASP donne I’énergie de la structure Ey; par rapport a I’énergie en spin non-polarisé de ces atomes
constitutifs. Pour avoir accés a 1’énergie de cohésion Ep, il faut donc retrancher 1’énergie des atomes en spin
polarisé (Espin(atome)).
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les résultats obtenus en PBE pour la structure cubique centré (I;,3;,), cette derni¢re étant for-
meée a température ambiante. A basse température, des transformations structurales conduisent
a la formation de phases cubique a faces centrées et hexagonale compacte [48]. Le parametre de
maille déterminé pour la structure cubique centre (apy; = 3,431 A, distance Li-Li = 2,972 A)
est legerement contracté par rapport a la valeur expérimentale (a,, = 3,491 A [36]). L’¢énergie
de cohesion calculée est de -1,606 eV par atome de lithium en accord avec la valeur expérimen-

tale de -1,65 eV/atome [49].
Bilan : caractéristiques des phases massives étudiées

La DFT, et en particulier la fonctionnelle PBE, est une methode qui permet de reproduire
correctement les proprictes des phases metalliques (Cu et Li) et des phases lithices isolantes
(Li,O et Li,O,) tandis que I’¢tude des systemes Cu, O (x = 1 ou 2) necessite I’emploi de la me-
thode DFT+U, la valeur du parametre U optimale devant étre extraite au prealable. Le tableau
5-2 regroupe I’ensemble des données issues des calculs realises sur les differentes phases mas-
sives a partir des formalismes DFT ou DFT+U. Dans le cas des oxydes de cuivre, les deux va-
leurs du parametre Uy proposees dans la littérature (a savoir 4,0 et 6,5 eV) seront retenues
pour poursuivre cette ¢tude, celles-ci apparaissant plus ou moins « pertinentes » en fonction des

proprictes visees.

Phase Formalisme Systéme Groupe Parametres de Charges atomiques  Eg (eV)
utilisé cristallin d’espace maille de Bader
CuO PBE+U monoclinique C. a=4732A Qe — 1,02 0,26 eV
(Uy=4eV) b = 3,388 /:\ qo = -1,02
c=5202A
B =95,99°
CuO PBE+U monoclinique C. a=4,7314A qc. = 1,05 0,99 eV
(Uy=6,5 V) b=3,348 A qo = -1,05
c=5,162 A
B =97,56°
Cu,0 PBE+U cubique Py3m a=4,288 A qee = 0,50 0,66 eV
(U=4eV) qo = -1,00
Cu,0 PBE+U cubique Pr3m a=4,270 A Qoo = 0,49 0,80 eV
(U;=6,5 V) qo = -0,98
Cu PBE cubique F3m a=3,636A 9o = 0,0 -
Li,O PBE cubique Fozm a=4,653A qo = -1,70 4,92 eV
q, = 0,85
Li,O, PBE hexagonale P65 /mmc a=3,181A qo = -0,88 1,92 eV
c=7,695A q, = 0,88
Li PBE cubique Lnzm a=3431A q.; = 0,0 -

Tableau 5-2 : Caractéristiques cristallographiques et électroniques de I’ensemble des phases massives traitées au
niveau PBE ou PBE+U (valeurs de U discutées dans le texte).
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2.3. Diagramme de phases et grandeurs thermodynamiques calculés pour

les phases massives

Nous nous interessons ici a la reaction de conversion de ’oxyde de cuivre II qui corres-
pond a une réduction de CuO par le lithium en cuivre metal Cu’ et Li,O, les phases Cu,O et
Li,O, éetant des intermeédiaires de cette réaction. Dans le cas de ce mécanisme complexe, plu-
sieurs transformations conduisent a la coexistence de différentes phases actives electrochimi-
quement au sein du materiau d’¢lectrode. Il est donc important de définir les gammes de poten-
tiels chimiques qui permettent la coexistence de ces phases actives lorsque I’equilibre est atteint.
Pour satisfaire cet objectif, la construction d’un diagramme de phases est effectuce et necessite

le calcul des enthalpies libres de formation des differentes phases d’interét.

Dans le cas de composes massifs, 1’¢énergie libre de Gibbs et I’enthalpie libre de formation,

Y/ .
s ecrivent :

Gpr (X, bulk) = Z xil;  (5.26)

ieX

AfGp (X, bulk) = Gp (X, bulk) — Z Gp (X, corps purs) = Z xiDu; (5.27)
Xi 1
avec: Ap; = p;— p;  (5.28)

oll I, et ; représentent respectivement le potentiel chimique de 1’élément i présent dans
le compose X forme et dans le corps pur X; de reférence (considere dans son etat standard); x;

correspond au nombre d’atomes i mis en jeu dans la réaction de formation.

Prenons I’exemple de la réaction de formation de la phase Li,O :

_ 1 BrGpr
2Li(c)+ 2 0,(g) — Li,0 (¢)
ArGpr(Liz0) = (212° + 1p?%) = 205y — W5 = 2 Ay + A
avec : Ay = 20 — i et Apo = pg?% — wj
Dans le cas des phases lithices Li,O et Li,O,, nous pouvons donc definir une relation entre
les potentiels chimiques du lithium (Ay;;) et de 'oxygene (Apg), a partir de I’expression de
I’enthalpie libre de formation, nous permettant de tracer les droites d’existence de ces phases

sur le diagramme de phases (figure 5-13), soit appliqué a Li,O :

Auo = Apr'T(LLZO) - ZAuLi <529>
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Dans le cas des equilibres thermodynamiques entre deux phases (Cu/Cu,O et
Cu,0/Cu0), I'¢galité des potentiels chimiques pour chaque ¢lément i (i = {O, Cu}) est veri-
fice et les variables Apg et Auc, ne sont pas indépendantes, d’apres I’ensemble des quatre ¢gali-

tes suivantes (exemple de I’équilibre Cu,O0/CuO) :

Apg?’ = ApGEO = Apcy = Mew — My
Apg2® = ApG*C = Apo = po — Wp
AGpr(Cu0) = Aucy + At
ArGpr(Cuy0) = 2 Apgy, + Ao
Ainsi nous en déduisons que I"équilibre Cu,0/CuO est réalisé pour une unique valeur de

Apg, soit:
AHO =2 Apr’T(CUO) - Apr'T(Cuz 0) (530)
Nous pouvons effectuer le méme raisonnement pour I’équilibre des phases Cu/Cu,O.

Cette démarche permet donc de construire le diagramme de phases {O, Li, Cu} en considérant
les différentes relations établies pour la différence de potentiel chimique Aug, cette derniere
pouvant étre constante dans le cas des equilibres Cu/Cu,O et Cu,0O/CuO (exemple de
I’équation 5.30) ou fonction de la difference de potentiel chimique Apy; dans le cas de Li,O et
Li,O, (exemple de I'équation 5.29). Finalement, la construction du diagramme de phases re-
quiert uniquement le calcul des enthalpies libres de formation des différentes phases massives.
L’approximation AsGpr = AgEr_og sera considerée dans cette ¢tude pour les mémes raisons
qu’ctablies precedemment (cf. partie 1.2.1) et les valeurs d’¢nergie interne E des differentes

phases massives a T = 0 K seront issues de calculs DFT ou DFT+U.

Dans le cas particulier des réactions de formation des oxydes de cuivre Cu,O (x = 1 ou
2), le calcul de I’¢énergie de formation a partir des énergies des différentes phases massives mises
en jeu, qui s’ écrit
1

_ pGGA+U GGA _ _ GGA
ArEr—ox = Eculo — XE¢” — ZEOZ

pose probleme, ces énergies ¢tant issues de formalismes de calcul differents (GGA et GGA+U).

Une approche envisagee par Jain et al. [50] pour contourner cette difficulte consiste a ajus-
ter I’¢nergie de reaction, calculée a partir du melange des energies {E&E4, EgZGA, Egg:JU}, en

utilisant des données expérimentales (enthalpies de formation issues de I’expérience).
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La figure 5-13 presente les diagrammes de phases construits a partir des valeurs d’énergie
de formation AgE7_ok calculées (tableau 5-3). Dans le cas des oxydes de cuivre Cu,O, les éner-

gies de formation ont e¢te determinées de différentes manieres afin d’¢tudier I’effet du parametre

Uy :

- AfEr—ox(PBE) est calculé a partir d’énergies issues de calculs PBE uniquement, afin de
conserver un formalisme commun a I’ensemble des phases {Cu, O,, Cu,O} mises en jeu
dans la reaction. Le traitement de la phase Cu,O est donc effectue au niveau PBE (ou
PBE+U avec U4 = 0 eV).

- AfEr—ox(PBE/PBE + U) est calculé a partir d’¢énergies issues de formalismes diffe-
rents (Cu et O, calculés au niveau PBE et Cu, O calculé au niveau PBE+U), un ajuste-
ment de cette energie de formation ctant effectu¢ selon la methode de Jain et al. [50].
Nous avons choisi de déterminer les énergies des phases Cu,O a partir du formalisme
PBE+U en testant les valeurs de 4 et 6 eV pour le parametre U..

Phase AfEr—ok (calculée) AfH;zo Kk (exp.) AfH;zzggK (exp.)
Li,0 25,985 ¢V (PBE) 6,140 ¢V 6,198 ¢V
Li,0, ~6, 608 ¢V (PBE) : 6,575 oV
CuO 21,586 ¢V (PBE) 1,594 ¢V 1,630 ¢V
~1,628 eV (PBE+U, U, = 4 ¢V) 1,594 oV 1,630 oV
~1,675 eV (PBELU, U, = 6 V) 1,594 ¢V 1,630 ¢V
Cu,0 ~1,692 eV (PBE) 1,751 eV 1,748 eV
~1,750 eV (PBE+U, U, = 4 ¢V) 1,751 eV 1,748 eV
-1,697 eV (PBE+U, U, = 6 cF) 1,751 eV 1,748 eV

Tableau 5-3 : Valeurs d’énergie de formation calculées a T = 0 K a partir du formalisme PBE ou a partir du
«mélange » des formalismes PBE et PBE+U (dans ce 2°™ cas de figure, les valeurs de AfEr—ok Ont été recalées
selon la méthode de Jain et al. [50]). Pour comparaison, les enthalpies de formation expérimentales AfH° déter-
minéesa T=0 K eta T =298 K sont reportées, ces données étant issues du Handbook de Chimie et Physique
[51] et des tables de NIST-JANAF [52].

Signalons que I’¢énergie de la molecule O,, considérée dans son ¢etat standard (gazeux), est
calculee dans I’hypothese d’une molécule isolee. Cependant, son energie de liaison est toujours
surestimee au niveau GGA et I’énergie de la molécule O,, ngA, doit donc étre corrigee [18,
50, 53]. Pour realiser cette ¢tude thermodynamique des phases oxydes (Cu,O, Li,O) et pe-
roxyde (Li,O,) d’interét, nous avons choisi de recaler I’¢énergie ngA a partir de la méthode
reportee dans les travaux de Radin et al. [53], ces auteurs ayant ¢galement realise une ¢tude
thermodynamique des phases oxyde Li,O et peroxyde Li,O, (¢tude de leurs surfaces). Dans

leurs travaux, Radin et al. [53] determinent I’énergie de la molécule O, en exploitant I’énergie
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de 1’atome d’oxygéne au niveau GGA ainsi que l’énergie de liaison expérimentale

AEZ?  (0,) (¢gale a 5,12 eV [54]) a partir de I’expression suivante:

liaison

AE[E 1(05) = 2E§SA — EGUTT9% = 2EGA — (ESEA 4 Eeommec)  (5.31)

liaison

Ainsi la correction énergétique E°"®¢ déduite de I’équation (5.31) s’¢leve a 0,919 eV

par molecule O, dans nos conditions de calcul.

Le diagramme de phases obtenu a partir des énergies de formation AgEr—ox (PBE /PBE +
U), determinces a partir d’energies PBE+U (U4 ¢gal a 6 eV) pour les phases Cu,O, est en de-
saccord avec I’experience. En effet, le domaine de stabilité de la phase Cu,O est quasi-inexistant
d’apres ces calculs (cf. figure 5-13b). Cette valeur de U,y ne permettrait donc pas I’obtention de
resultats thermodynamiques satisfaisants pour les oxydes de cuivre, ce qui est directement en
accord avec les résultats obtenus par Wang et al. [18]. Au contraire, les diagrammes de phases
(figure 5-13a) issus de calculs PBE ou de calculs PBE/PBE+U (U4 ¢gal a 4 ¢V) sont coherents
avec le diagramme de phases expérimental construit a partir des enthalpies libres de formation
ArG°®y9gk. D’apres ces diagrammes de phases (figure 5-13a), la phase CuO est stable dans une
atmosphere oxydante (Apy > -1,5 V). Notons que cet oxyde de cuivre CuO coexiste avec la
phase lithice Li,O, pour des tensions comprises entre [3,0-3,3] V et peut ¢galement étre en
¢quilibre avec les phases Li,O ou Li,O,, en dessous de 3,0 V, en fonction des conditions plus ou
moins oxydantes (cf. Annexe 1 pour la relation entre la tension V de la batterie Li/CuO et la
différence de potentiels chimiques Ap;). Lorsque I’atmosphere devient de plus en plus réduc-
trice (Ap, diminue), la phase Cu,O puis la phase cuivre métal sont stabilis¢es et chacune de ces
phases peut coexister avec la phase Li,O ou Li,O, en fonction des conditions imposces par le

couple de valeurs {Apg, Apy;}.

Le diagramme de phases {Cu, O, Li} permet donc de déterminer les gammes de poten-
tiels chimiques {Apy, Ap;} pour lesquelles deux phases coexistent. La coexistence de trois
phases binaires a I’¢quilibre thermodynamique n’est possible que pour un seul point du dia-
gramme (c'est-a-dire pour un seul couple de valeurs {Apg,, Apy;}). Nous pouvons donc remon-
ter a la valeur du potentiel électrochimique V (vs Li' /Li) pour ces différents équilibres a partir

de la figure 5-13a. En comparant les valeurs de potentiel calculées V. aux potentiels d’équilibre

calc

expérimentaux V., reportes par Bates et al. [55], nous pouvons noter un écart raisonnable qui
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reste inférieur a 200 mV (tableau 5-4) quelle que soit la méthode employee (emploi du forma-

lisme PBE uniquement ou emploi des formalismes PBE/PBE+U avec U 4 = 4 eV).

— Calculs PBE
a) —— Cacluls PBE/PBE+U, U, =4 eV
2,0 2,5 3,0 3,%

>
L
x
o)
=2
oIO
3
]
o)
=
<
_3’0 ; | . ! : | richle | plauvre _3,0
1,0 1,5 2,0 2,5 3,0 3,5
-Ap, = M- W (eV) ou Tension (V vs Li"/Li)
b) Calculs PBE/PBE+U, Ueff =6eV
0 01,0 1,5 2,0 2,5 3,0 3,5
’ 7//‘ T j ;
-o,5—/
g |
2 1,01 of
* //
O o
3
. 1,54 /  Cu,0
o O ya
o 1 1
1l
(@) '2,0 —/ —
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'3;0 T T T T T T T T T
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-Ap, = M * - 7 (eV) ou Tension (V vs Li"/Li)

Figure 5-13: Diagrammes de phases {Cu, O, Li} obtenus a partir des valeurs d’¢nergies de formation calculées
AfEr—ox (PBE) et AgEr—ox (PBE /PBE + U): les droites associ¢es aux équilibres CuO/Cu,O et Cu,0O/Cu sont
issues de calculs PBE (en rouge (a)), de calculs PBE/PBE+U avec Uy = 4 eV (en bleu (a)) et de calculs
PBE/PBE+U avec U = 6 €V (en violet (b)).
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Equilibre V,, (Vs Li'/Li) V. (VvsLi*/Li) V.o (VvsLi*/Li)
[55] (PBE) (PBE/PBE+U, U, =4 eV)
CuO/Cu,0/Li,0 2,34 2,252 2,239
Cu,0/Cu/Li,O 2,14 2,146 2,117
CuO/Cu,0/Li,0, 1,87 1,823 1,797
Cu,0/Cu/Li,0, 1,41 1,612 1,554

Tableau 5-4: Valeurs du potentiel électrochimique V. (vs Li*/Li) pour les différents équilibres, celles-ci étant
déterminées a partir des diagrammes de phases représentés sur la figure 5-13a et comparées aux potentiels
d’équilibre expérimentaux Ve, reportés par Bates et al. [55]. Les valeurs de potentiels électrochimiques V.
sont issues de calculs PBE (V.. (PBE) : conservation d’un formalisme commun a I’ensemble des phases) ou de
calculs PBE/PBE+U avec un paramétre Ug; fixé a 4 eV, ce dernier permettant I’obtention de résultats thermody-
namiques satisfaisants pour les oxydes de cuivre.

Bilan de I’étude thermodynamigue des phases massives: construction d’un dia-

gramme d’énergie en lien avec le mécanisme de conversion de CuO

A partir des ¢nergies de formation AfEr_qg, nous avons calcule les ¢nergies de réaction
associ¢es aux differents chemins envisages pour la réaction de conversion de I'oxyde de cuivre
CuO (cf. chapitre 3) : celui reporté dans la littérature pour des ¢lectrodes « massives » a base de
poudre de CuO [56] (chemin (1) : chemin indiqué par les fleches en pointille rouges sur la figure
5-14a) et celui que nous avons deduit des resultats des analyses XPS mences sur les couches

minces de CuO (chemin (2) : chemin indiqué par les fleches noires sur la figure 5-14a).

Un diagramme de stabilite de phases tel que celui présente sur la figure 5-14b permet de
determiner le chemin qui conduit a la formation des phases massives intermediaires les plus
stables. Pour obtenir ce diagramme, I’enthalpie de formation de phases massives intermédiaires
est comparce a I’enthalpie de réaction associce a la conversion directe de I’oxyde CuO en cuivre
metal et Li,O. Ainsi, nous pouvons montrer que le chemin réactionnel (1) conduit a la forma-
tion des phases massives intermediaires les plus stables, a savoir Cu,O et Li,O. La phase massive
Li,O, ne devrait donc pas étre formee au vu de ces premiers resultats thermodynamiques. Ce-
pendant, cette approche thermodynamique classique ne tient pas compte de I’effet des interfaces
solide/solide formées en grande proportion au sein du matériau de conversion au cours de son
cyclage ¢lectrochimique. En effet, nous pouvons supposer que le chemin (2) est plus favorable
que le chemin (1) dans le cas ot la proportion d’interfaces solide/solide est tres grande au sein
du matériau nanocomposite forme et ou les interfaces génerees le long de ce chemin présente

une stabilite bien plus importante.
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Figure 5-14 : (a) Diagramme d’¢nergie d’une cellule Li/CuO au cours de la décharge construit en exploitant les
valeurs de AgE—_gg calculées et en considérant les deux chemins réactionnels discutés ci-dessus dans le texte.
(b) Diagramme de stabilit¢ de phases intermédiaires par rapport a I'électrode composite {xCu’, xLi,O,
(1-x)CuO} formee lors d’une conversion directe ; la courbe rouge correspond au chemin réactionnel qui conduit
aux phases massives intermédiaires les plus stables.

En effet, s’il est clair que la cinetique des reactions ¢electrochimiques est amelioree par la
nano-structuration des materiaux de conversion, les effets ‘thermodynamiques’ induits par la
creation d’une tres grande aire d’interfaces solide/solide au sein du materiau et leur conse-

. . \ \ . YA .
quence directe sur les performances des batteries sont, quant a eux, tres loin d’étre compris et
difficilement traitables numeériquement. La prise en compte des effets des interfaces dans le cal-
cul des grandeurs thermodynamiques a ¢té documentée dans la littérature, en particulier dans le
domaine des matériaux d’¢lectrodes avec les travaux de Maier et al. [2]. Dans ce cas, I’enthalpie

libre de réaction s’ écrit alors :
Ya
ArGrano = ArGpyuik (T - oo) + 2V, f_ Ve (5.32)
a
a

avec :
Vg : coefficient stoechiometrique de la phase ot mise en jeu dans la reaction
Vg : tension de surface ou d’interface moyenne pour la phase a

Ty : rayon moyen des particules de phase

Vg : Volume molaire de la phase o

Ainsi, la nanostructuration des matériaux de conversion a pour consequence de modifier la
valeur de I’enthalpie libre de réaction et donc de faire évoluer la valeur de tension d’equilibre V
de Charge et de décharge des batteries. Il apparait donc crucial de calculer les tensions

d’interface solide/solide qui caractérisent les différentes interfaces générées au cours mécanisme
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de conversion de CuO afin de mieux appréehender leurs effets ‘thermodynamiques’. On peut
penser que la creation d’une grande aire interfaciale affecte significativement les grandeurs

thermodynamiques de reaction et gouverne ainsi le chemin réactionnel emprunte.

3. Caractérisation des interfaces solide/solide formées au cours

du processus de conversion de CuO

Dans le cadre de ces travaux théoriques, les interfaces solide/solide formees au sein du
materiau de conversion CuO ont ete etudices a partir de modeles périodiques composes de
I'alternance de couches de composes A et B pris dans des orientations bien specifiques. Ces sys-
temes A/B périodiques doivent ¢te congus en respectant un certain nombre de criteres que ce
soit au niveau de leur structure atomique (interfaces coherentes ou commensurables, sites occu-
pés par les atomes a l'interface, nombre de plans atomiques considére pour chaque couche de
compose), de leur composition chimique (choix de la nature chimique des terminaisons pour
chaque couche de compose) et de leur symetrie. Il faut egalement tenir compte du coft calcula-
toire engendre par le traitement de systemes periodiques A/B qui contiennent un nombre
d’atomes (par cellule unite) pouvant vite devenir prohibitif (de I’ordre de 100-200 atomes au
minimum), ce qui impose ¢galement certains choix pour la construction des modeles. De plus,
les proprictes des phases A et B ¢tant parfois tres differentes, le melange de formalismes tels que
la DFT et la DFT+U, nécessaire dans certains cas, peut étre source de probleme quand il s’agit

de calculer des différences d’énergie.

Dans un premier temps, nous avons choisi d’¢tudier les interfaces solide/solide formeées
entre les phases Cu,O, Li,O et Cu. En effet, ces trois phases coexistent au sein du materiau
d’¢lectrode CuO en certains points des cycles de décharge/charge (cf. chapitre 3) et presentent
I’avantage indeniable d’avoir une structure cubique commune facilitant ainsi I’empilement des
feuillets dans une direction donnée. La stratégie e¢laborée pour la construction et le traitement
des modeles periodiques d’interface a donc été mise en ccuvre a partir de I’¢tude de ces trois
phases. Cette premicre ¢tude sera présentee sous la forme d’un article publi¢ dans le journal

J. Mater. Chem.

Nous avons ensuite cherché¢ a comprendre le réle joue par la phase lithice Li,O, au sein
des couches minces de CuO cyclées, la formation de cette phase peroxyde n’ayant jamais cte
démontrée dans des travaux antérieurs sur les matériaux de conversion de type MO,. L'effet de

la phase Li,O, au niveau des interfaces solide/solide a pu étre ¢tudié précisement en etablissant
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une comparaison directe avec les resultats obtenus dans le cas des interfaces formees avec la
phase Li,O. Enfin, une ¢tude exploratoire des interfaces solide/solide formees a partir de la
phase CuO, pour laquelle le traitement théorique des proprictés magnétiques constitue un pro-
bleme en soi [29, 57], a ete mence. Il est a noter que le traitement de cette phase au sein des
systemes d’interface CuO/X s’avere particulicrement colteux du fait de la prise en compte de

la polarisation de spin dans le feuillet CuO (environ 28 atomes de cuivre par feuillet CuO).

3.1. Etude des interfaces solide/solide entre les phases Cu,O, Cu et Li,0O, ar-
ticle publié dans J. Mater. Chem.
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Using periodic density functional theory approaches, the thermodynamic stability of solid—solid
interfaces generated during the conversion reaction of copper oxide which is a promising electrode
material is investigated. Previous experimental results showed that conversion reactions generate a
huge proportion of solid—solid interfaces among Cu,0O-Cu, Li,O-Cu and Cu,O-Li,0. Interface grand
potentials as a function of the voltage against Li|Li" were computed in order to determine the chemical
composition of the most stable interfaces. Then a structural model of the electrode material is
proposed, based on the works of adhesion of the most stable systems identified in the first step.

1 Introduction

Although computational approaches are widely used in materials
science, solid-solid interface studies are still challenging issues
because of the computational cost and the difficulty to build
relevant models or to merge different formalisms in order to obtain
an accurate description of each phase composing the interface.
Nevertheless, interfacial effects play a dominant role in many
applications such as composite materials, transistors, .... Reliable
and precise data whether at the structural or chemical level are
often obtained with difficulty from experimental techniques. Their
low thickness, possible reactivity and difficulty of access from bulk
or surface techniques explain why only a few experimental works
report data on solid/solid interfaces. Theoretical approaches are
interesting tools’™ and have been successfully applied for example
to the metal/ceramic interface and wetting®’ or to conversion
materials for Li-ion batteries.®*' In these studies, periodic calcu-
lations at a Density Functional Theory (DFT) level are used in
order to compute interface formation energies or works of adhe-
sion and separation which could be compared, in a Yound-Dupré
formalism, to wetting experiments.

Intense research efforts are made in the field of Li-ion batteries
to satisfy the growing need for highly efficient power sources
suitable for numerous devices (microelectronics, trans-
portation, ...). The performances (reversible capacity and the
cycle life) of such systems are closely linked to complex
phenomena occurring at the electrode/electrolyte interface,
including the formation of the solid electrolyte interphase (SEI)
layers.'* For a lithium microbattery, which consists of a mono-
lithic electrochemical system constituted of several stacked layers
(thin films) including the active part (both electrodes and

“CEA LITEN, 17 Rue des Martyrs, F-38054 Grenoble, France
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electrolyte), current collectors, insulating and lithium diffusion
barrier layers, thin film encapsulation, whose total thickness does
not exceed 15 um, solid-solid interfaces represent a crucial issue
for optimal performances. Furthermore, to enhance the energy
density of Li-ion cells, the improvement of electrode materials has
led to the investigation of conversion materials'? (transition metal
oxides for example) instead of traditional intercalation
compounds. Conversion materials present spectacular capacities
correlated with the complete reduction of a metal oxide into a
composite electrode consisting of nano-sized metallic particles
embedded in a Li, O matrix.'*'* Thus, several phases are gener-
ated during the electrochemical cycles and there is a substantial
surface area of solid-solid interfaces in the electrode at the
nanoscale. New theoretical approaches in the field of solid-solid
interfaces of conversion electrodes thus represent interesting tools
to better understand the behavior of the material during elec-
trochemical cycles. The objective of this paper is to study the
interfaces generated during an electrochemical cycle, by taking
cupric oxide CuO as an example. Among the metal oxides that
were used as conversion materials, CuO is well known in the
battery community because it acts as a positive electrode material
in primary CuOJILi cells available in the market, which operate
between 1.4 and 1.0 V. Since Tarascon et al. first reported the
reversible lithium conversion reactivity of CuO particles,'>*¢
copper(11) oxide appears as an attractive material because of its
low cost, non-toxicity and high theoretical specific capacities (674
mAh g ! and 4260 mAh cm ). The first reduction of a CuO
electrode (Li* insertion) is a two step conversion process:

1.2Cu0 + 2Li* + 2¢~ — Cu,0 + Li,O

2. CuyO + 2Li" + 2¢~ = 2Cu + Li,O

At the end of the first discharge, the electrode is composed of
metallic copper and Li,O. At the end of the first charge

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2012
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(Li* extraction), CuO is not formed again.'® Redox processes
stop after the step 2 and the electrode contains Cu,O and Li,O
phases. Note that LiCuO, Li,CuO, and LiCu,O, are well char-
acterized phases'’ but were not considered in the present paper as
CuO was examined as a conversion electrode and not as an
insertion one.

In this paper, we investigate the solid—solid interfaces gener-
ated during the conversion step of Cu,0 into Cu and Li,0, i.e.
Cu,0-Cu, Li,O-Cu and Cu,O-Li,O interfaces, by means of
periodic DFT calculations in order to identify the most stable
interfaces and to suggest a structural model of the electrode
during the electrochemical cycle. First we will describe the
methodology used to build interface models and the thermody-
namic approach undertaken in order to investigate the relative
stability of the interface models. Then, preliminary results
needed to build the interface models will be presented and their
relative stability will be discussed. Finally, a structure of the
electrode material will be proposed.

2 Computational methodology and models
2.1 Interface model construction

Considering two phases A and B, several steps have to be per-
formed in order to build an interface model. They are summa-
rized in Fig. 1. First, the interface plane between A and B has to
be chosen to determine the stacking direction. Second, in this
direction the bulk phases of A and B have to commensurate in
order to build a 2D periodic interface model. The third step
consists of the cleavage of the bulks. During this step, the last
atomic layer on the surface of each phase is selected and
depending on the chemical composition of the system, several
surfaces can be obtained. Finally, in the fourth step, an abrupt
interface model is built by bringing together two surfaces of
phases A and B, and then the whole system is fully relaxed. The
chemical composition of the interface is determined during the
cleavage step by the choice of the surface of each phase which will
be face to face.

2.1.1 Bulk phases and stacking direction. The Cu,0, Li,O and
Cu bulks are cubic lattices with cell parameters a.: Cu (Fm3m, a. =
3.620 1&);18 Li,O antifluorine structure (Fm3m, a. = 4.619 A);‘s
Cu,O (Pm3n, a. = 4.271 A)™ with copper atoms on a fcc sub-
lattice and oxygen atoms on one quarter of the tetrahedral sites.

As each phase presents atoms on an fcc lattice the [111]
direction is a convenient stacking direction and interface models
were built along this direction. The thermodynamic surface
stability of Cu,O and Li,O has been experimentally and theo-
retically investigated in the literature®*2* and it has been shown
that (111) surfaces are the most stable. In the case of Cu,O, the
(111) surface exhibits the lowest surface free energy whatever the

Cleaved bulks
Bulk A and B

commensurable

T Emem

Bulk A and B Interface A/B

e B ..
30 1)

Fig. 1 Successive steps leading to an interface model from two bulk
phases A and B.

oxygen conditions of the environment?* and no reconstruction
was observed experimentally.?! In the case of Li,O, the most
stable surface is also the (111) surface with a Li termination.?>??

It is noteworthy that the existence of an interface formation
perpendicular to the [111] direction was already observed
experimentally by Kunze er al.?* Starting from a Cu(111) surface,
they made a Cu,O phase to grow up by an oxidation procedure
upon the Cu surface. They showed that the orientation of the
Cu,0 lattice is the same as that of the Cu lattice, namely the
Cu,0 surface is perpendicular to the [111] direction and there is
no in plane rotation of the Cu,O lattice relative to the Cu lattice.

In the [111] direction, the unit cell of each bulk is hexagonal,
see Fig. 2. In the case of Cu,O, oxygen atoms are not on an fcc
sub-lattice (space group Pm3n), thus, in order to keep the stoi-
chiometry and the periodicity of Cu,O in the hexagonal lattice a
2 x 2 x 1 supercell has to be used. As a consequence, 2 x 2 x 1
supercells were used for all lattices to build the interface models.
In the following, the parameters of the 2 x 2 x 1 hexagonal
supercell of the bulk phases will be called a, and ¢,
(an = a2, ¢n = acy/3 where a. is the cubic lattice parameter).

2.1.2 Commensurability of two phases. One issue in building
an interface model is to make the phases composing the interface
to commensurate. The mismatch, o, is related to the disparity
between two phases and reads®

PAYNEY

— ] _=PAB
7 Sa + S

()
where S and Sy are, respectively, the surface areas of A and B
unit cells and S,_p is the overlapping surface area. Using
experimental lattice parameters (ay, is equal to 6.04 A for Cu,0,
5.12 A for Cu and 6.53 A for Li,O) mismatches of 24%, 16% and
8% are obtained for the Li,O—-Cu, Cu,O-Cu and Cu,O-Li,O
interfaces, respectively.

In the literature two different approaches have been used in
order to ensure the commensurability of two phases. In the first
one, called the (1 x 1) model, only one unit cell is used in the
plane of the interface. Lattice parameters are scaled until a
perfect matching of the two lattices of the phases composing the
interface is reached and an atomically coherent interface model is
built. This method is used in the largest part of first principles
studies of interface models®®'%2%2” and suits well for phases with
a relatively small mismatch.

Fig. 2 Bulk structures in the 2 x 2 x 1 hexagonal supercell. The
projection in the (210) plane of the hexagonal lattice highlights the three
layer structure. Oxygen atoms are shown in red, lithium atoms in green
and copper atoms in blue.
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The second approach consists of determining a ratio of two
integers ¢ and p close to the ratio of lattice parameters in the
interface plane. Then, the interface model is built from two
supercells, namely p x p for one phase and ¢ x ¢ for the other.
This strategy leads to incoherent or semi-coherent interface
models with minimized mismatch.?® The stress energy needed for
the construction of the interface model is relatively small and
interface models built from phases with a large disparity in their
lattice parameters can be investigated. Nevertheless, such inter-
face models are too huge and may not be suitable to carry out a
complete first principles study.

For example, in the case of Cu and Cu,O phases, the ratio
between the a;, parameters is ~0.84 and could be approximated
to 4/5. Thus, an interface model of (4 x 4)Cu,O/(5 x 5)Cu with
supercell parameters equal to 24.2 A and 25.6 A for Cu,O and
Cu, respectively, leads to a mismatch of ~5.6% (instead of 16% in
the 1 x 1 model). Such a model contains at least 588 atoms and is
too huge for the investigation of numerous interfaces with first
principles techniques. Both approaches were compared by Wang
and Smith?® in a study of Si/Cu interfaces perpendicular to the
[111] direction where the mismatch between Si and Cu is about
35%. They showed that even with a large stress energy, a full
relaxation of a 1 x 1 interface model only overestimates the
separation work obtained for the (2 x 2)Si/(3 x 3)Cu model
by ~3%.

Consequently, the 1 x 1 model was used in our work. The
strategy used in order to determine the common value of @, for
each couple of phase is presented in the Results and discussion
section.

2.1.3 The interface model. The interface models between
phase A and B were built in the same way as slab models for
surface calculations. They consist of a symmetric supercell with
several layers of each phases which form two slabs, perpendicular
to the [111] direction of the bulks. All models are symmetric with
respect to the center of the supercell in order to avoid long-range
dipole—dipole interactions. Thus, two identical interfaces appear
in each model. For each phase, we selected a number of atomic
layers such that the distance between two interfaces was greater
than 12 A in order to avoid non-physical interactions between
the interfaces and to preserve bulk properties in the inner layers.

Along the [111] direction, Li,O and Cu,O phases consist of a
stacking of Li-O-Li or O-Cu-O three layers, respectively, see
Fig. 2. The chemical composition of the interface is determined
by the choice of the last atomic layer of each cleaved bulk which
will be packed into the interface model. Thus, three different
models can be built for Li,O-Cu and Cu,O-Cu interfaces and
nine for Cu,O-Li,0O interfaces. In order to specify the chemical
composition at the interface, interface models will be called
(A)X-Y(B) where A and B are the phases composing the inter-
face and X and Y are respectively the atoms composing the last
atomic layer of parts A and B. The A-B notation will stand for
the general case including all possible chemical compositions.
For example, the interface between Li,O and Cu with an oxygen
atomic layer at the end of the Li,O part will be called (Li,O)O-
Cu and is presented in Fig. 3. Cu,O-Cu interfaces lead to two
different models called type 1 and type 2 which are presented in
Fig. 3. If the three layer structure of Cu,O or Li,O phases is
broken in the cleavage step, the stoichiometry of these phases is

not conserved during the interface formation and the investiga-
tion of the relative thermodynamic stability of interface models
needs a specific treatment.

2.2 The thermodynamic approach

For each couple of phases, the most stable chemical composition
of the interface is determined following a thermodynamic
approach. To compare the relative stability of the models with
different chemical compositions, a thermodynamic grand
canonical ensemble treatment is required. In such an ensemble,
all models are assumed to be in chemical and thermal equilibria
with bulk phases and the relevant thermodynamic quantity is the
grand potential Q.°> At this point, we assume that the entropic
and volumetric contributions to the grand potential are negli-
gible. Thus, for an interface between phases A and B, the grand
potential reads

1

Qs p ——
AB TS,

i
EAB

> Nfu,] )

JjeA-B

where Sx_p is the area of the interface, E_g is the energy of the
interface model after a full relaxation of the system and N; and u;
are the number of atoms and the chemical potential of the j
species, among {Cu, Li, O}, composing the interface model. The
factor 2 comes from the fact that each system contains two
identical interfaces because of the symmetry of each model.

The chemical equilibria between bulk phases A and B and the
interface A-B lead to

ER = Z/;\N/'Mj
) J 3)
Eg = Zl;Njﬂ/
Jje

where ER and E3 are the DFT energies of bulk phases A and B,
respectively. As a consequence, for ternary systems such as
Li,O-Cu and Cu,0-Li,O interfaces, there are two phases and
two chemical equilibria and the phase rule requires that only one
chemical potential is independent. Except in the case of binary
systems such as Cu,O-Cu where chemical potentials are
completely determined, Aup; = ur; — ur; was chosen as the
independent variable. uy; is the chemical potential of lithium in
its standard state** which is approximated by the bulk DFT
energy of Li metal, E;. Because metallic Li was chosen as the
reference state, the scale of Apuy; translates directly into the

(Li,0)0—Cu Cu,O—Cu type 1 Cu,O—Cu type 2
| J Il ]
o (-]
o o
(-] o o ° ° o 0
9 @ ©0000 | 060 © 0600

Fig. 3 (Li,0)O-Cu interface (left picture), Cu,O-Cu type 1 interface
(central picture) and Cu,O-Cu type 2 interface (right picture).
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negative of the voltage against Li[Li*. Combining eqn (2) and (3),
grand potentials read

Qri,o-cu = E, — NauEQ, — NOEEiZO

1
ﬁ[ Li;O—Cu
+ (2No = Nu)Auy; + (2No = Mi)E]  (4)

1 [ Ne Ne
QCUzO—LizO :ﬁ |:E1Cu20—Li20 - 2“ Eéuzo - (NO - 2u>EEiZO

— (Neu + N — 2No) Apy

— (New + Ny — 2N0)Eti}

&)

‘QCUZO*CU = 5c [EiCuzO—Cu - NOE'CJquo - (NCU - ZNO)EEU (6)

28

Except for Cu,O—Cu interfaces, all grand potentials Q; depend
linearly on Ay ;. In the specific case of stoichiometric models, the
coefficient of Auy; in eqn (4)—(6) is equal to zero, thus grand
potentials are constant which is consistent with a canonical
situation. The range of meaningful chemical potentials is deter-
mined by considering the region of the phase diagram of {Cu, O,
Li} where bulk phases Cu,O, Li,O and Cu are stable and coexist,
see the Results and discussion section.

Since in the interface models, bulk phases are distorted in
order to obtain a perfect matching of the lattices, Q4 _p includes
explicitly the stress energy contribution. The calculation of the
real stress energy is not straightforward because phenomena such
as dislocations or defects which could appear during the
compression or the expansion of the material are unknown. The
accurate evaluation of such phenomena is not the subject of this
study. In the following, the DFT energies of bulks will be
substituted by DFT energies of distorted bulks corresponding to
the same ay, and ¢, parameters as in the interface model.® As a
consequence, in eqn (4)—(6) the same stress energy is contained in
DFT energies of the interface model and the distorted bulks and
would therefore cancel. Grand potentials computed in this way
only include the energies of the chemical contributions to the
interface formation.

2.3 Computational details

All calculations were performed using the plane wave DFT code
available in the Vienna Ab Initio Simulation Package (VASP)331
within the generalized gradient approximation, using the PBE
functional.?” The electronic wave-functions were described in the
Projected Augmented Wave (PAW) formalism**3** and a real
space projection was further used for the total wavefunction
analysis. DFT + U calculations were done using the rotationally
invariant approximation of Dudarev et a/.*® in which the onsite
Coulomb parameter U and the exchange parameter J are
combined into a spherically averaged single effective interaction
parameter. Hereafter we will refer to the U — J effective
parameter as U. There is a methodological issue arising from the
fact that we have to describe simultaneously a metallic
compound (here copper) and an insulator (here Cu,0). The first
one is well described by a simple DFT calculation whereas
the last one needs self-interaction corrected methods such as

DFT + U or hybrid functionals. In this work, in the case of
Cu,O-Cu and Cu,O-Li,O interface models, a self-interaction
correction was added on copper atoms belonging to the Cu,O
part whereas no correction was added on copper atoms
belonging to the copper metallic part. Two different values of the
U parameter were adopted, namely U = 6.5 eV and U = 4 eV.
The former determined by Anisimov ef al.**3” has been already
used in previous studies of copper oxides.***° The second was
fitted by Wang er al*' in order to give the best agreement with
reaction enthalpies. In the case of Li,O, simple DFT calculations
are accurate enough because of the large gap in this system
(~5 eV) and the lack of 3d electrons. Bader decomposition of
charge density was used to determine atomic charges**** using a
finer grid for the electronic density, namely around Ax = 0.03 A.

We checked the quality of the basis set by increasing the plane
wave energy cut-off from 400 to 600 eV in bulk calculations of
phases Cu, Cu,0 and Li,O. The plane wave energy cut-off was
set to 520 eV which is a converged value corresponding to 1.3
times the cut-off energy set in VASP oxygen pseudo-potentials
and was already used in previous work on bulk and surface
calculations of Cu,0.* The Brillouin zone integration was per-
formed on a k-point grid distributed uniformly around the origin
using a mesh of 6 x 6 x 6 for all bulk calculations and a mesh of
6 x 6 x 1 for all interface or surface calculations. Ionic relaxa-
tions are done in two steps to avoid the Pulay stress. First, only
atomic positions are relaxed and then a full relaxation of the
structure is done. Structures were minimized until the forces
acting on each atom were less than 0.01 eV A~". Tonic relaxations
were done using the DFT formalism. Single point calculations
using the DFT + U formalism and a spin polarized electronic
density were done on the relaxed structures.

3 Results and discussion
3.1 Bulk phases and phase diagram

Bulk phase calculations were used in order to check the reliability
of our computational parameters and to build the phase diagram
of {Cu, O, Li} from which we identified the meaningful limits of
Auy;. Table 1 presents the lattice parameters and bader charges
obtained after a full relaxation of bulk phases in their hexagonal
lattice. Lattice parameters agree well with experimental data. The
optimized values show a deviation of less than 1% from the
experimental ones. Bader charges are in good agreement with
previous calculations on Cu,O* and Li,O.* These results will be
used as a reference in the analyses of interface structures.

The phase diagram of {Cu, O, Li}, Fig. 4, was built according
to Kramer and Ceder* using Auo = po — o and Aup; = uri —
uLi as variables. uo and uy; set the upper limits of the phase

Table 1 Lattice parameters and atomic charges of Cu, Cu,O and Li,O
bulk phases in their hexagonal lattice

ap (A) cn (A) qo qcu qLi
Cu (exp)'® 5.12 6.27
Cu 5.12 6.32 0.0
Li,O (exp)'® 6.53 8.00
Li,O 6.58 8.06 -1.70 0.85
Cu,0 (exp)”’ 6.04 7.40
Cu,0 (U =0) 6.10 7.47 —~1.06 0.53
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diagram. They are defined as the DFT energies per atom in their
standard state:?* gaseous O, and metallic Li. To correct the well-
known overbinding of the O, molecule within the DFT
formalism**® we compute a correction energy according to
Raddin et al* which leads to an energy of —8.940 eV per O,
molecule. The regions of the thermodynamic stability of Cu,O,
phases were determined from formation energies computed
using:

Ef =E} Y xu (7)

jeX

where E% is the bulk DFT energy per unit formula and x; and ,u;
are respectively the number of atoms in a unit formula and the
chemical potential of species j in its standard state. The results
are presented in Table 2 at the PBE level.

The phase diagram of {Cu, O, Li} is displayed in Fig. 4. As
copper and copper oxide phases do not contain lithium atoms
there is no dependence between Aup; and Aup and stability
domains of these phases are represented as area. In the case of
Li,0, Auy; and Aug are not independent and Li,O is stable only
along a line. As the phase rule requires, chemical potential values
for which two phases coexist are marked by lines and the
crossings of two lines give thermodynamic conditions required in
order to make three phases coexist. Thus, in this diagram, the
conversion processes of copper oxides along the electrochemical
cycle follow the straight line corresponding to thermodynamic
conditions for which Li,O exists (red line in Fig. 4). Cu,O, Cu
and Li,O phases coexist at a voltage of 2.15 V against Li|Li" and
CuO, Cu,0 and Li,O coexist at a voltage of 2.25 V against Li
Li". These values agree well with the experimental ones of
2.152 V and 2.321 V, respectively.*® In the following the relative
stability of interface models will be investigated for a range of
—Apuy; around 2.15 eV.

3.2 Commensurability of the phase

The 1 x 1 model was used in order to build the interface models
and lattice parameter aj, is scaled until a perfect matching of the
two lattices is reached. The a;, value was chosen such that the sum
of the stress forces undergone along the a, lattice parameter
is zero. In that scope, potential energy surfaces, PESx(ay, cy)

Table 2 Calculated formation energies Ex at the PBE level

Compound Cu,O CuO Li,O
E% (eV per atom) —5.985 —1.587 —1.692
Exp (eV per atom) —6.198 —1.631 —1.748

(X = Cu, Cu,0 or Li,0), were computed for a range of @, and ¢,
values around the bulk equilibrium values. For each couple of ay,
and ¢, parameters the ion positions are relaxed. These calcula-
tions allow us to determine, for a given ay,, the value of ¢;, which
relaxes the stress constraint. The top panel of Fig. 5 shows the
potential energy curves Ex(ay,) along a;, (X is Cu, Cu,0 or Li,O)
which are the sections of PESx(ay, ¢i) along the minimum energy
path. Each point corresponds to a couple (ay, c,) for which when
freezing ay, the energy is minimum.

From the derivatives of the potential energy curves, Ex(ay,), the
forces acting on «;, for each couple of phase (Cu,O-Cu, Li,O-Cu
and Cu,0-Li,0) were computed as the sum of the forces acting
on «;, from each phase, weighted by the number of unit formula
composing the interface model:

dEA(ah) _N dEB(ah)
dah B d(lh

fA—B(ah) = —Na (®)
where N and Np are the numbers of unit formula of phases A
and B in the interface model, and Es(ap) and Eg(a,) are
respectively the sections of PESA(ay,, ¢,) and PESg(ay, ¢,) along
the minimum energy path. Here, only stoichiometric interface
models were considered and they are composed as follows:
(Cuy0)16-Cuzg, (Liz0)25-Cusp and (Cuy0)14~(Li0)24. The
resulting stress forces fa.p(an) are plotted in Fig. 5 (bottom
panel). For each interface, the a;, value corresponding to a zero
force was used as a starting point before the full relaxation of the
interface models, namely 5.50 A for Cu,0O-Cu interfaces, 6.19 A
for Li,O—Cu interfaces and 6.37 A for Cu,O-Li»O interfaces.
Distortion of the lattice does not involve strong modifications
on the electronic properties of the bulk. Densities of States
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Fig.4 Phase diagram of the {Cu, O, Li} system at the PBE level showing
the stability regions of Cu,O, and Li,O phases.

Fig. 5 Top panel: potential energy curves Ex(a,) (X = Cu, Cu,O or
Li,0) as a function of a;,. Each point corresponds to a couple (ay, ¢;,) for
which the energy is minimum. Bottom panel: stress forces on a;, under-
gone by the interface models and computed following eqn (8).
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(DOS) of bulks Cu, Li,O and Cu,O are plotted in Fig. 6 for
optimized lattice parameters and for compressed or expanded
structures at optimal a;, values. The position of the bands and the
gap are not modified by the deformation of the lattice. The same
observation can be done on atomic charges, see Table 3. The
largest difference is 0.02e which is not a relevant deviation. These
small modifications may be attributed to the fact that bulk
distortions do not break chemical bonds. Indeed, while a;
increases or decreases by 3 to 10%, bond length elongation does
not exceed 5%. For example, in the case of Cu,O, when a,
decreases by about 10% the bond length decreases by about
only 2%.

3.3 Relaxed structures

Using the @, parameters previously determined, all interface
models were built and fully relaxed. In the case of Li,O—Cu
interfaces, a;, increases from 6.19 A106.25A ((Li,O)Li—Cu) and
6.29 A ((Li,0)O-Cu). Cu,O-Li,O interface models were built
with a, = 6.37 A and relaxed structures exhibit ay, values between
6.35 and 6.42 A. For Cu,O-Cu interfaces, a;, decreases from
5.50 A to 5.40 A (type 1) and 5.38 A (type 2), see Fig. 3 for type 1
and 2 interface models. The full relaxation of all systems does not
change a, by more than 2% and thus the strategy used for
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Fig.6 DOS for Cu,0, Li,O and Cu bulk phases at equilibrium lattice (in
black) and for distorted lattices corresponding to the ay, values used to
build interface models. DOS of a, values corresponding to Cu,O-Cu
interfaces are in blue, Li;O-Cu interfaces in green and Cu,O-Li,O
interfaces in red. Cu,O DOS were computed at the PBE + U level with
U=4¢eV.

Table 3 Lattice parameters and atomic charges of Cu, Cu,0 and Li,O
bulk phases in their hexagonal lattice with @, values used to build
interface models

ap (A) cn (A) qo qcu qui
Li,O 6.19 8.38 —1.69 0.84
Li,O 6.37 8.25 —1.70 0.85
Cu 5.50 5.96
Cu 6.19 5.26
Cu,O 5.50 8.67 —1.00 0.50
Cu,O 6.37 6.94 —1.02 0.51

determining @, seems to be well suited. Moreover, as the
dispersion of relaxed ay, values is quite small, the distortion of
bulk phases is similar in each interface models.

The deviation between the ¢;, parameter of each phase in the
interface model and the ¢, parameter in the corresponding bulks
does not exceed 1%. Moreover, bader charge analyses and DOS
calculations show that the electronic properties of the distorted
bulks are well conserved in the inner atomic planes. Thus, the
length of each phase along the ¢ axis seems to be long enough in
order to describe correctly the structural and electronic proper-
ties of bulk phases and to assume that the two interfaces of each
model do not interact.

Actually, interfacial effects are strongly localised on the atomic
layers composing the interface models. For example, in the case
of (Li;0)O-Cu, the atomic charge of copper and oxygen atoms
at the interface are ¢c, = 0.49¢ and go = —1.36e, respectively.
gcu 1s close to the atomic charge of a copper atom of Cu,0, see
Table 1. ¢o is an intermediate value between the atomic charges
of an oxygen atoms of Cu,O and Li,0, see Table 1, and it is
consistent with the fact that these oxygen atoms are bonded to
three copper atoms and four lithium atoms, see Fig. 3. Atomic
charges of all other atoms do not exhibit relevant deviations from
bulk values, Table 1. These observations can be generalized to all
interface models.

3.4 Thermodynamic results

Using eqn (4)—(6), grand potentials were computed as a function
of Aup; in a range of values consistent with the phase diagram,
Fig. 4. The results are shown in Fig. 7 for the most probable
interfaces at the PBE + U level with U = 4 eV which seems more
appropriate for thermodynamic investigations of copper oxide.*!

Low values of —Apuy ; correspond to Li-rich conditions whereas
high values of —Auy; correspond to Li-poor conditions. As Li
and O atoms are in chemical equilibrium with Li,O bulk phase,
ur; and uo are not independent and O-rich and O-poor regions
are inverted with respect to the Li-rich and Li-poor regions. As a
consequence, oxygen rich interface models, such as (Cu,O)O—
O(Li,0), are stabilized at high values of —Apy ;, whereas lithium
rich interface models such as (Cu,O)Cu-Li(Li,O) are stabilized
at low values of —Auy;, see Fig. 7.

In the case of Li,O—Cu interfaces, the (Li,O)O-Cu is the most
stable model which is not surprising because this is the only
model where oxygen atoms from the Li,O part and copper atoms
from the Cu part are directly face to face.

For Cu,O-Cu interfaces, the most stable model is the type 1
model (see Fig. 3 central picture of the structures). This may be
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Fig. 7 Grand potential Q_p for each interface model as a function of
Auy ;. Dashed vertical lines indicate the voltage against Li|Li" for which
Cu,0, Cu and Li,O coexist, i.e. 2.15 eV and the one for which CuO, Cu,O
and Li,O coexist, i.e. 2.25 eV.

the consequence of two factors. First, in the type 2 model, oxygen
atoms are bonded to copper atoms on top sites whereas in the
type 2 model, oxygen atoms are mainly on three fold sites and it
was already observed that top sites are less stable than three fold
sites.?” Second, in the type 1 model the number of oxygen atoms
at the interface is greater than in the type 2 model which leads to
a larger number of Cu-O chemical bonds at the interface and
stabilizes this interface model.

In the case of Cu,0O-Li,O interfaces, the grand potential value
is more dependent on both the chemical composition of the
interface and the lithium chemical potential. Nevertheless, the
most stable models are those for which the atomic layers can
make direct chemical bonds between O and Cu or Li atoms at the
interface, ie. (Cu,O)O-Li(Li,O) and (Cu,O)Cu-O(Li,O)
models, see Fig. 8. The relative stability of the (Cu,O)Cu—
Li(Li,O) and (Cu,O)O-O(Li,O) interface models could be
surprising and is due to interactions between the two last layers
of each part, see Fig. 8. Other interface models are less stable due
to trivial reasons linked to electrostatic repulsions.

Fig. 9 shows the effect of the U parameter on the grand
potential Q,_p for each interface model at —Auy; = 2.15 eV
which corresponds to the coexistence of Cu,O, Cu and Li,O
phases. Whatever the U value, the order of the grand potential
values is not modified.

From Fig. 9, we can select the most stable interfaces which will
be taken into account in order to discuss the structural behaviour

(Cu,0)Cu—0(Li,0) (Cu,0)0—-0(Li,0)

o

(Cu,0)Cu—Li(Li,0)

(Cu,0)0—Li(Li,0)

Fig. 8 Most stable interface models among the Cu,O-Li,O interfaces
projected in the (100) plane.

of the electrode material. As Cu,O, Cu and Li,O phases coexist
at —Aup; = 2.15 eV, the most stable interface models were chosen
at this chemical potential. The type 1 and the (Li,O)O-Cu
interface models are the most stable respectively for Cu,O-Cu
and Li,O—Cu systems. In the case of Cu,O-Li,O interfaces, two
models have to be considered because their grand potential
values are very close: (Cu,0O)Cu-O(Li,O) and (Cu,O)O-
Li(Li,O).

3.5 The structure of the conversion material

The calculations of the grand potential as a function of the
voltage against Li|Li* have allowed us to identify the chemical
composition of the most stable interfaces. In order to suggest a
structural model of the electrode material, we will focus on the
previously determined interfaces and will assume that only those
are formed in the material.

Usually, interface energies computed from theoretical
methods are compared in the Young Dupré formalism to
experimental measurements of wetting angle which are the only
experimental probe of interface thermodynamics.>*%7 These
experiments consist of investigating the wetting behaviour of, for
example, a molten metal upon a ceramic surface’ at high
temperatures. The case of conversion materials differs from
wetting thermodynamics in two ways. First, the Young Dupré
equation involves interfaces with a liquid or a gas phase which
are not relevant to the present case because these phases do not
exist in a conversion material. Second, in wetting investigations,
we are looking at the expansion of a liquid drop upon the surface
of a solid substrate at constant matter quantity whereas in the
conversion material, we are interested in the behaviour of the
material when phase transition occurs.

In this scope, our strategy is based on the comparison of the
work of adhesion, W& between phases A and B composing the
interface, and the work of self-adhesion of phases A and B,
namely the opposite of the cleavage energies respectively called
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Fig. 9 Effect of the U value on the grand potential at Auy; = —2.15 V.
The abscissa is the last atomic layers of each part of interface models. The
indexes a and b for the (Cu,O)O-Li,(Li,0O) interface models correspond
respectively to a structure with oxygen atom on top sites or three fold sites
upon the lithium atomic layer. Li;,O-Cu interfaces are shown only for
comparison (no U correction).
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WAS and WAS, calculated for the same atomic termination of the
interface. In a generalized case of the Dupré equation applied to
all solid interfaces, the work of adhesion reads®*

Wal g = E\ + Ey — Ex g ©)

where Eiy_p is the energy of the interface model and EX (X = A
or B) are the energies of the slabs composing the interface model.

The work of adhesion is a positive quantity which gives the
chemical affinity of two phases. The more W4< g is large the more
phases A and B are bound. Let us assume that the electrode is a
composite material with phases A and B. Three situations are
possible: (i) W4 and W are lower than W3 g, thus the growth
of phase A on top of phase B and the formation of an interface is
favoured in contrast to the growth of phase A or B indepen-
dently. Thus if we combine particles of phases A and B the whole
system will tend to maximize the area of the interface between A
and B; (ii) in contrast, if W4 and W are greater than WAL 5 the
formation of an interface between A and B is unfavoured and the
system will tend to minimize the interface area between A and B;
(1) if WA is included between WA and Wi, the conclusion is
not trivial and the resulting structure of the material cannot be
clearly defined by this approach.

The works of adhesion and self-adhesion were calculated for
the most stable interface models. The results are presented in
Table 4 at the PBE + U level, with U = 4 eV. Calculations were
also done with U values of 0 and 6.5 eV and once again, the U
parameter does not change the relative order of W29, Thus the
following discussion is available for all of the U parameter values
used in this work. We will first discuss the structure of the elec-
trode at the beginning and the end of the discharge of the
material, then, we will discuss a more general situation.

At the end of the reduction of the material, the electrode
contains Li>O and Cu phases. According to W24 values, we can
guess that the formation of an interface between these two
phases is favoured, see Table 4. Moreover, the fact that this
interface shows the lowest grand potential value supports its
stability whatever the voltage against Li|Li*, see Fig. 7.
Although the values of VVE‘fizO)o,Cu and W% are close, the
difference is still relevant. Indeed, in this system the area of the
interface model in the plane of the interface is about 35 A% and
the energy difference between these two works of adhesion is
greater than 100 meV which is four times kg7 at room
temperature. As a consequence, Cu and Li,O phases will tend to
maximize their contact area, at least, until finite size effects
become large. Thus at the end of the reduction, the electrode
may look like small metallic copper particles dispersed into
Li,O. Experimentally, such a structure has already been
observed by TEM imaging microscopy for a CuO electrode at
this stage of the electrochemical cycle.'

Fig. 10 Schematic view of the electrode material.

At the beginning of the reduction, the electrode contains Cu,O
and Li,O phases. According to WA values, see Table 4, the
formation of the interface (Cu,O)Cu-O(Li,O) is undefined
whereas the formation of the interface (Cu,O)O-Li(Li,O) is
unfavoured. Moreover, the grand potential values of Cu,O-Li,O
interfaces are larger than the grand potential values of other
interfaces, see Fig. 9, which suggests that Cu,O and Li,O inter-
faces are not favoured and will tend to minimize their area, or at
least, Cu,O and Li,O will form large domains.

Now, if we consider an intermediate reduction state, the
material is composed of particles of Cu,O, Li,O and Cu.
Considering that at the beginning of the discharge, large Cu,O
domains are embedded in Li,O the formation of the favoured
Cu,0-Cu interfaces have to be considered, see Table 4. We can
assume that Cu will appear at the interface between Li,O and
Cu,O when an oxygen atom leaving the Cu,O structure is trapped
by Li" ions to form Li,O. As the formation of Cu,O—Cu and
Li,O—Cu interfaces are favoured, Cu will form small particles at
the interface between Cu,0 and Li,O. Then Cu particles will be
progressively embedded into Li,O all along the reduction process
whereas the Cu,O phase will disappear, see Fig. 10. The formation
of Cu particles at the interface between Cu,O and Li,O may
stabilize this interface and favour the conversion process.

4 Conclusion

In this paper, we have considered the formation of Cu,O-Cu,
Li,O-Cu and Cu,O-Li,O interfaces in a conversion material.
Starting from bulk phases, a complete investigation of all possible
interface models was carried out at a first principles level. A grand
canonical ensemble treatment allowed us to investigate the rela-
tive stability of interface models as a function of the chemical
composition of the interface and the voltage against Li|Li*.
Considering a range of voltage against Li|Li" for which Cu,O,
Cu and Li,O phases coexist, the most stable interface models
were identified. The common features of these latter are the

Table 4 Work of adhesion and self-adhesion computed at the PBE + U level with U = 4 eV for the most stable interface models

Interface models 3d 5 (meV A2

W4 (meV A~?)

Wl (meV A7) Interface formation

Cu,O—Cu type 1 160.8 101.7
(Li,0)0O-Cu 258.4 254.4
(Cu,0)Cu-0O(Li,0) 235.6 100.6
(Cu,0)O-Li(Li,0) 21.1 51.4

85.3 Favoured

79.5 Favoured
251.3 Undefined

29.9 Unfavoured
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formation of chemical bonds between the two parts composing
the interface and the presence of interfacial effects strongly
localized on the two atomic layers closest to the interface. We
showed that the U parameter does not have strong effects on the
relative stability of the interfaces.

For the most stable interface models, the work of adhesion
between the two phases composing the interface were computed
and compared to the work of self-adhesion of the same phases
with the same termination. This approach allows us to determine
whether the formation of an interface is favoured or not and to
suggest a structure of the electrode material along the reduction
process. Our results showed that Cu,O-Cu and Li,O-Cu inter-
faces are favoured whereas Cu,O-Li,O interfaces are globally
unfavoured. As a consequence, the general structure of the
electrode consists of large domains of Cu,O particles in a Li,O
matrix with smaller Cu particles embedded in Li,O and at the
Cu,0-Li,0 interface which may act as a surfactant and stabilize
the Cu,0O-Li,O interface.

In this work we develop a first approach in order to investigate
composite materials or solid-solid interface issues by means of
first principles calculations. The next step will be to build a more
quantitative model in order to estimate the size of the particles
and to take into account the kinetic effects which can be strong in
electrochemical processes.
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Chapitre V : Etude théorique des interfaces solide/solide du mateériau de conversion CuO

3.2. Effet de la phase Li,O, au niveau des interfaces solide/solide

3.2.1. Choix de l’orientation étudiée pour la phase Li,0,

Comme ¢voque dans la partie precedente, une infinite de systemes A/B peuvent étre de-
finis en fonction de I’orientation cristallographique des feuillets A et B, de la composition chi-
mique et de la structure atomique de l'interface. Nous avons donc choisi de selectionner une
orientation cristallographique unique pour chaque feuillet bas¢e sur des résultats expérimentaux
et theoriques présents dans la littérature. Rappelons que pour les phases Cu,O, Cu et Li,O,
toutes caracterisces par un réseau cubique a faces centrées d’atomes, 1’orientation cristallogra-
phique (111) a été retenue pour realiser la construction des modeles d’interface décrits dans la

partie 3.1.

Pour la structure hexagonale de Li,O,, des ¢tudes theoriques [53, 58] ont montre que le
feuillet (0001)'* permettait I’obtention d’une surface particulierement stable dans une gamme
de pression accessible expérimentalement avec une ¢nergie de surface tres faible, ¢gale a
6 meV. A"~ pour les conditions p(O,) = 1 atm et T = 300 K. Dans ces conditions, la terminaison

riche en atomes d’oxygene, decrite sur la figure 5-15a, est la plus favorable [53].

Pour comparaison, I’énergie de la surface Li,O (111) calculée par les mémes auteurs est ¢gale a
30 meV.A? dans les mémes conditions {p(O,), T} pour la terminaison LiOLi la plus stable [53]
(figure 5-15b).

{0001} O-rich-1

{111} Stoichiometric

Figure 5-15 : Présentation de la terminaison la plus stable (a) d’un feuillet Li,O, (0001) (la liaison peroxyde n’est
pas rompue pour former cette surface) et (b) d’un feuillet Li,O (111) (terminaison par une tri-couche LiOLi), a
p(O,) = T atm et T = 300 K. Ces figures sont issues des travaux de Radin et al. [53]. Les spheres grises et noires
représentent les atomes d’oxygene et de lithium respectivement.

A partir des orientations cristallographiques discutées ci-dessus, a savoir Cu,O(111),

Cu(111), Li,O(111) et Li,O,(0001), des cellules unitaires de méme symétrie (symetrie hexago-

12 Cette notation a 4 indices est employée pour désigner un plan dans le cas des structures hexagonales et corres-
pond a la combinaison d’indices suivante : (h, k, -(h+k), I) ou h, k et | sont les indices de Miller.
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nale) peuvent étre definies pour I’ensemble des phases considerees permettant ainsi la construc-

tion de super-réseaux A/B periodiques a partir de I’empilement de ces cellules.

3.2.2. Déformations anisotropes de la phase Li,O,

La construction des super-réseaux 1x1, definis par ’assemblage d’une cellule unite du so-
lide A et d’une cellule unité du solide B dans le plan de I'interface, nécessite la determination
d’un parametre de maille commun aux deux cellules dans ce plan (cellules de symétrie hexago-
nale dans notre cas). L’effet de la déformation des cellules unite dans le plan a donc ete détermi-
ne, comme precedemment (cf. partie 3.1), a partir du diagramme des ¢nergies de deformation

des composes calculees par groupement formulaire a partir de I’expression suivante :
E®S (Apex) = Ebulk (Apex) — Ebulk (anex(eq)) (5.33)
La contribution énergétique resultant de la contrainte mécanique des cellules hexagonales

dans le plan est reportée sur la figure 5-16 en fonction de la valeur du parametre ay,,.

10 Cellules hexagonales

Li,0
0,6 i

0,21 i

/
0,0 ————+——

45 50 55 60 65 70 75 80
ahex (A)

Energie de déformation (eV/ gr. form.)

Figure 5-16: Energies de déformation des phases en fonction du parameétre ay,, imposé. Les positions atomiques
ont été relaxées au niveau PBE pour chaque cellule hexagonale définie par les parametres {a,, c,.(opt)}.

A partir de ces resultats, il est possible de déterminer la valeur du parametre a; ., permet-
tant de minimiser 1’énergie de déformation des feuillets A et B (cf. partie 3.1, ¢quation (8) de
Iarticle) dans le cas d’un super-réseau 1x1 de composition {N,.A + Ny.B} (Nyx = nombre de
groupements formulaires de composé X). Ce parametre ay (calc) est utilise pour construire les
différents modeles d’interface présentes ci-dessous. Les valeurs de ay(calc) déterminées pour
les differents couples de phases A/B sont reportées dans le tableau 5-5, les valeurs de mismatch

entre les phases (dans leur ¢tat d’équilibre) étant données pour indication.

~ 224 ~



Chapitre V : Etude théorique des interfaces solide/solide du mateériau de conversion CuO

Interface Mismatch (%) Nombre de groupements formulaires dans le a,, (calc) (A)
modele
N0, Niio N, Newo
Li,0,/Li,O 3,37 18 28 6,48
Li,0,/Cu 20,98 18 36 6,00
Li,0,/Cu,O 5,15 18 18 6,29

Tableau 5-5: Mismatch entre les phases Li,O, et X calculé a partir des aires de surface S0, et Sx des cellules
unités hexagonales des feuillets Li,O, (0001) et X (X = Li,O (111), Cu (111), Cu,O (111)) dans leur état
d’équilibre (cf. équation (1) du mismatch dans I’article (partie 3.1)) et valeurs du paramétre d’interface ape(calc)
permettant de minimiser 1’énergie de déformation des feuillets Li,O, et X lors de la création d’un super-réseau
1x1.

De plus, nous avons verifie que la deformation de la phase massive Li,O, ne perturbait que
tres faiblement ses propriétés electroniques, comme nous avons pu le montrer précédemment

dans le cas des phases Cu,O, Cu et Li,O (cf. partie 3.1).

3.2.3. Construction des modeles d’interface Li,0,/X (X = Cu, Cu,0, Li,0)

Cette partie sera entierement consacrée a une definition précise de ’ensemble des inter-
faces Li,O,/X (X pouvant étre Cu,O, Cu ou Li,O) considérees, de nombreux modeles pouvant
A . . . ., . . . . . .
¢tre construits en faisant varier la composition chimique de la terminaison de chaque feuillet ou
la structure atomique a I'interface, cette derniere dependant de la nature des sites occupées par
les atomes au niveau de la jonction. Tous les modeles d’interface sont ¢labores en respectant les
contraintes structurales relatives a chaque phase massive dans la direction considéree pour reali-

ser I’empilement, a savoir :

- pour le feuillet Li,O, (0001), la description de I’empilement des plans atomiques de li-
thium et d’oxygene a été détaillée dans la partie 2.2.4.

- la structure antifluorine de Li,O projetée selon la direction (111) est caractérisée par
I’enchainement des ‘tri-couches’ [Li(C)-O(A)-Li(B)] — [Li(A)-O(B)-Li(C)] — [Li(B)-
O(C)-Li(A)].

- pour les phases Cu,O et Cu, les réscaux cubiques a faces centrées d’atomes de cuivre
conduisent & un empilement de plans Cu(A) — Cu(B) — Cu(C) dans la direction (111).
Précisons également la nature de I’enchainement des plans d’atomes d’oxygene dans le
feuillet Cu,O (111), soit : [O(C)-Cu(A)-O(B)] — [O(A)-Cu(B)-O(C)] — [O(B)-Cu(C)-
O(A)].

Dans le cas du feuillet Li,O, (0001), quatre terminaisons peuvent étre envisagees condui-

sant a un grand nombre d’interfaces Li,O,/X possibles. Ces quatre terminaisons seront caracte-
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risées a I'aide des notations suivantes (I’atome souligné est situe a I’extréme-surface du feuillet

Li,0, (0001)):

- terminaison OLiOLi : I’extréme-surface du feuillet est composee d’atomes de lithium et
la sous-surface d’atomes d’oxygene engages dans une liaison peroxyde (figure 5-17a).

- terminaison OLiQ : I’extréme-surface du feuillet est composee d’atomes d’oxygene en-
gages dans une liaison peroxyde (figure 5-17b).

- terminaison OLi : I’extréme-surface du feuillet est composée d’atomes de lithium et les
atomes d’oxygene de la sous-surface sont sous-coordinés compare a leur environnement
‘bulk’ (absence de la liaison peroxyde) (figure 5-17c).

- terminaison O : I’extréme-surface du feuillet est composée d’atomes d’oxygene non en-

gages dans une liaison peroxyde (figure 5-17d).

tég:“g}wl

N
.
artl

a)Ter minaison b) Terminaison c) Ter minaison OLi d) Terminaison O
OLiOLi OLiO

Figure 5-17 : différentes terminaisons (a-d) du feuillet Li,O, (0001), celles-ci ¢tant décrites dans le texte ci-
dessus.

Avant de detailler les differents modeles d’interface etudies, il est important de preciser la
strategie generale adoptée pour la construction de la jonction Li,O,/X. Les differentes regles

suivies peuvent étre résumées par les points suivants:

- conserver une coordinence la plus proche possible de celle des atomes presents dans les
phases massives pour les atomes situés a I'interface ;

- définir un empilement de plans atomiques similaire a celui du feuillet Li,O, et/ou du
feuillet X au niveau de la jonction Li,O,/X pour avoir une certaine ‘continuité’ structu-
rale ;

- permettre I’¢tablissement de liaisons Cu-O et/ou O-Li entre les extrémites des deux
feuillets ;

- minimiser les répulsions entre cations et entre anions au niveau de la jonction : par

exemple, le premier plan de cuivre (en partant de I'interface) devra étre différent du
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premier plan de lithium pour limiter la répulsion electrostatique entre cations metal-

liques.
Dans la suite de cette partie, les caractéristiques des differents modeles d’interface
Li,O,/X (terminaisons des feuillets, coordinences, cohérence des empilements de plans ato-

miques, ...) sont synth¢tisces sous la forme de tableaux.

e Interfaces Li,O,/Cu
Les interfaces Li,O,/Cu construites a partir des 4 terminaisons definies pour le feuillet
Li,O, (0001), sur la base des difféerents criteres etablis ci-dessus, sont décrites dans le tableau 5-

6. Les modeles d’interfaces correspondant sont presentes dans la figure 5-18.

Interface Terminaison  Terminaison  Coordinence de I’atome Description de la zone de jonction
Li,0,/Cu | Li,0,(0001) Cu(lll) O a Iinterface/ bulk
a OLiOLi(A) Cu(C) - Plan Li(A) # plan Cu(C)
Interaction Cu---O stabilisante
b OLi(B) Cu(C) - Plan Li(B) # plan Cu(C)
Interaction Cu---O stabilisante
c OLiO(c) Cu(A) O(c): 7/ 7 En remplacement de Li(A) absent
— Cu(A)
d O(c) Cu,,(C) O(c) : 4/ 7 En remplacement de la liaison
O(c)-O(c) — Cu(C)-O(c)
e O(c) Cu, 4(B) O(c): 6/ 7 En remplacement de Li(B) absent
— Cu(B)

Tableau 5-6 : Description des modéles d’interface Li,O,/Cu utilisés. La terminaison de chaque feuillet est indi-
quée avec la nature du dernier plan atomique (plan de type A, B, C, ...). La coordinence de 1’atome O a
I’interface est comparée a celle de ’atome O contenu dans la phase massive (bulk) correspondante.

c
a) (Li,0,)OLiOLi-Cu 1 b) (Li,0,)0Li-Cu ) (Li,0,)OLiO-Cu d) (Li,0,)0-Cu,, e) (Li,0,)0-Cu g
a b g - n ooqa
Li,0, o® %00 000
2 g Li,0, - ﬁ" Li,0,
o st of
o DI § % :ﬁffﬁﬁi B
:l répjls?on E; ........... et -
entre cations ® -
Cu i Cu o Cu
® | T

Interaction Cu---O stabilisante

Figure 5-18 : Construction des modeles d’interface Li,O,/Cu dans le cas d’une terminaison Li (a, b) ou d’une
terminaison O (c, d, e) pour le feuillet Li,O, (0001). La structure Cu est projetée selon la direction (111) pour
réaliser ces empilements. Les traits horizontaux, en pointille, permettent de visualiser la terminaison de chaque
feuillet.
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e Interfaces Cu,0/Li,0,
Pour les interfaces Li,O,/Cu,0, le tableau 5-7 et la figure 5-19 permettent de decrire et

de visualiser les modeéles étudiés.

Interface Terminaison ~ Terminaison  Coordinence de I’atome Description de la zone de jonction
Cu,0/Li,0, | Cu,0(111) Li,0,(0001) O alinterface/ bulk

a Cu,,(C) OLiO(c) O(c): 5/ 7 Interaction directe Cu(C)-O(c)

b Cu; ,1a(B) OLiO(c) O(c):7/7 En remplacement de O(C) absent
coté Cu, O — O(c) de Li, 0,

c Cuy,4(B) O(c) O(c):6/7 En remplacement de Li(B) absent

— Cu(B)
d OA) OLiOLi(A) O(A): 4/ 4 Liaison O(A)-Li(A) ou Li(A) rem-
place Cu(A) absent

e Cu(B) OLiOLi(A) - Plan Cu(B) # plan Li(A)
Interactions Cu---O et Li---O

f Cu(C) OLi(B) - Plan Cu(C) # plan Li(B)
Interactions Cu---O et Li---O

Tableau 5-7 : Description des modéles d’interface Cu,O/Li,0, utilisés. La terminaison de chaque feuillet est
indiquée avec la nature du dernier plan atomique (plan de type A, B, C, ...). La coordinence de I’atome O a
I’interface est comparée a celle de ’atome O contenu dans la phase massive (bulk) correspondante.

a) (CuZO)CumP - b) (Cu,0)Cu; 4~ ¢) (Cu,0)Cu; ¢4~
OLiO(Li,0,) OLiO(Li,0,)
Li,0, Li,0,
Cu,0 Cu,0
Répulsion entre cations
d) (Cu,0)0 - €) (Cu,0)Cu- f) (Cu,0)Cu-
LiOLiO(Li,0,) LiOLiO(Li,0,) LiO(Li,0,)
Li,0, Li,0,
Cu,0 Cu,0

Figure 5-19 : Construction des interfaces Cu,O/Li,O, en fonction des terminaisons des feuillets Cu,O (111) et
Li,O, (0001) (terminaisons repérées par les traits en pointille).
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e Interfaces Li,O/Li,0,

De nombreuses interfaces peuvent egalement étre construites pour le couple de phases
{Li,O, Li,0,}, celles-ci ¢tant composees des mémes ¢léments lithium et oxygene. Afin de dé-
terminer l'interface Li,O/Li,0, la plus stable, huit modecles ont ete construits en modulant la
composition chimique (plus ou moins riche en atomes de lithium) et la structure atomique de
I'interface. Le tableau 5-8 et la figure 5-20 présentent les cinq modeles les plus pertinents au

niveau structural parmi les huit etudies (ces cinq modeles ayant conduit aux interfaces les plus

stables).
Interface Terminaison ~ Terminaison — Coordinence de I’atome O Description de la zone de jonction

Li,0,/1i,0 | Li,0,(0001) Li,O(111) a I'interface/ bulk

a O(b) O(B) O(b, B) : 7/ 7 (Li,0,) Plan d’oxygene commun aux 2
ou 7/ 8 (Li,0) feuillets
b OLiO(b) Li(B) O(b) : 5/ 7 (Li,0,) Interaction directe O(b)-Li(B)
c OLiOLi(A) O,,,(A) O(A) : 5/ 8 (Li,0) Interaction directe Li(A)-O(A)
d OLiOLi(A) Oy ;u(C) O(C) :7/ 8 (Li,0) En remplacement de O(c) absent
coté Li,O, — O(C) de Li,O

S OLiOLi(A) Li(C) - Plan Li(A) # plan Li(C)

Tableau 5-8: Description des modéles d’interface Li,O,/Li,O utilisés. La terminaison de chaque feuillet est indi-
quée avec la nature du dernier plan atomique (plan de type A, B, C, ...). La coordinence de 1’atome O a
I’interface est comparée a celle de ’atome O contenu dans la phase massive (bulk) correspondante.

s :cra =
Q- b e
) A =
5 i L[Le
C
O - B
Oy - b,B “ @ |
? A 000
C ~ o0 o
~ B o, 00 ~
Q, C = Q,] gop o000 go
= A 000 = n g
b o]l oo
C A
b L hoo z L o oo00 gof
a) (Li,0,)-0-(Li,0) b) (Li,0,)0LiO- c) (Li,0,)OLiOLi- d) (Li,0,)OLiOLi- e) (Li,0,)OLiOLi-
Li(Li,O) OtOP(LiZO) O3 t01a(L1,0) Li(Li,O)

Figure 5-20 : Construction des interfaces Li,O,/Li,O en fonction des terminaisons des feuillets Li,O, (0001) et

Li,O (111) (terminaisons repérées par les traits en pointillé).
3.2.4. Caractérisation des interfaces Li,0,/X (X = Cu, Cu,0, Li,0)

L’objectif est ici de caractériser chaque interface Li,O,/X d’un point de vue energetique
afin de pouvoir comparer leur stabilite. Comme nous I’avons vu précéedemment (cf. partie 3.1),
I'utilisation d’un super-réseau de type 1x1 pour la construction des modeles d’interface (inter-
face coherente) conduit a une contrainte mécanique importante dans le plan des feuillets qui

doivent adopter un parametre d’interface commun. Rappelons que cette deformation des phases
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massives est coliteuse en énergie et modifie toutes les grandeurs énergétiques caracteristiques
! \ 4 . . . Vi .
que nous sommes amenés a déterminer. Par exemple, la tension d’interface ou énergie
d’interface, v, calculée a partir d’une différence entre I’énergie du systeme interfacial A/B et les
¢nergies des composes massifs relaxes (cf. équation (5.21)), va étre d’autant plus importante
que les deformations imposees aux deux feuillets concernent un nombre important d’atomes. 11
est donc necessaire de s’affranchir de cette contribution mecanique pour pouvoir s’interesser a
la chimie d’interface et comparer les differents systemes entre eux. La contribution chimique a
. . o e . o« . . *
I’¢énergie d’interface, appelée ici énergie de liaison d’interface et notee ¥, a donc éte obtenue en
4 4 4 . A y/ K .
prenant pour référence non pas les composés massifs dans leur état d’équilibre mais les compo-
ses massifs contraints de la méme fagon que dans le super-reseau 1x1 totalement relaxe. Ainsi,
l’énergie de deformation des feuillets n’est pas prise en compte dans le calcul de l’énergie de

. . . *
liaison d’interface y'.

a. Energies de liaison des interfaces Li,O0,/Cu

L’expression associce a I’ ¢énergie de liaison d’interface (ou contribution chimique a la ten-
sion d’interface) d’un systeme Li,O,/Cu a ¢te obtenue en suivant la méme démarche que celle
detaillee préecedemment dans le cas de I'interface Li,O/Cu (cf. partie 1.2.1). Pour ces deux
systemes, les équations (5.34) et (5.35) ont ¢te exploitees afin de pouvoir comparer la stabilite

relative des différentes interfaces :

* i NO
YLi,0,/Cu = Y [ELi,0,/ca — NewEdy — 7E£i202 + (No — Np)Apy,
+ (Nop — NLi)EEi] (5.34)
YLi,0/cu = [Eli,iZO/Cu — NeyEg, —NoEDo + (2Np — Ny Ay,

245
+ (2Ny — N)DED] (5.35)

avec :
A°, Vaire de la surface de contact entre les phases Li,O, et Cu (Li,O, = Li,O, ou Li,0) ;
Eli-iXOy Jcu» I'énergie interne du systeme interfacial Li, O,/ Cu totalement relaxe;
E?, I’énergie interne du composé massif X <E£ixoy et E2, sont les eénergies des phases mas-
sives ‘contraintes’);
N;, le nombre d’atomes i contenus dans le systeme interfacial Li,O,/Cu ;

Ay, la différence de potentiels chimiques du lithium entre les deux électrodes (Anode : li-

thium metallique ; Cathode (noté c): matériau de conversion CuO).
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Rappelons que les valeurs de Apy; exprimées en eV correspondent directement a I’opposé

de la différence de potentiel Venvolt (V. = —Ap,; = —(ug; — uELiiO))).

Dans le cas d’un systeme interfacial stoechiomeétrique, le terme qui détermine I’¢cart a la
steechiomeétrie (terme N-Ny; (pour Li,O,) ou 2N,-Ny; (pour Li,O)) est nul et I’énergie de liai-

son d’interface ne dépend donc plus, comme attendu, de la difference de potentiel Apy;.

La figure 5-21 represente les energies de liaison d’interface des systemes Li,O,/Cu en
fonction de la difference de potentiels chimiques du lithium Apy;, les différentes compositions

chimiques et structures atomiques des interfaces ayant ete décrites préecédemment.

15 —4——m—F7——F7———7——1—————7— 150

100 -\ 1100
—(Li.0)0-Cu

:2 ] A \ | ( 22
> 504 (Li,O)Li-Cu \ 50 (Li,O,)Li-Cu
g ] . | I IEEEEEE (Li,0)0-Cu
= 0 I~ i 0 (Li,O)Li-Cu
8 \ )
5> - '\OgO“
2x -50 1 o0 -50
= N2 . qe
= . oo : <> Domaine de stabilité
>‘_100 4 - OA)O\)‘ -100 des phases {Li,O, Cu}
\
[ & et {Li,0,, Cu}
-1504  Li,0/Cu -150
Li,O/Cu to
-200 : . : . : . : rlchle : plaauvreI : 200
-1.0 -1.5 -2.0 -2.5 -3.0 -3.5

Ay, = IJEi - IJ(L?) (eV)

Figure 5-21 : Evolution des énergies de liaison d’interface pour les différents systémes Li,O,/Cu en fonction de la
différence de potentiels chimiques du lithium. Les énergies de liaison d’interface déterminées pour les interfaces

Li,O/Cu ont été ajoutées en comparaison (traits en pointille).

Comparees aux interfaces formees entre les phases Li,O et Cu, nous remarquons que les
interfaces Li,O,/Cu sont bien plus stables avec des énergies Y"(Li,O,/Cu) négatives (figure 5-
21). Ces resultats revelent une chimie d’interface plus favorable grace a la formation de liaisons
Cu-O et Li-O plus stables et/ou plus nombreuses au niveau de la jonction Li,O,/Cu compare¢ a

la jonction Li,O/Cu.

Les resultats representes sur la figure 5-21 montrent que linterface (Li,O,)OLi-Cu est la
plus stable dans le domaine de stabilite thermodynamique des phases massives Cu et Li,O,.
Cette interface est pauvre en oxygene (¢tat réduit) du fait de la terminaison du feuillet Li,0O,

(0001) par un plan d’atomes de lithium ce qui est favorable aux basses tensions (< 1,554 V). La
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stabilité de cette interface (valeurs de y* tres negatives) peut étre expliquee par la formation de
liaisons O,,,(1)-Cu,, (1,958 A), les atomes d’oxygene a Iextrémite du feuillet Li, O, n’¢tant pas
engage dans une liaison peroxyde (figure 5-22a). Ainsi, ces atomes retrouvent une coordinence
de 7 voisins au niveau de la jonction, exactement comme dans la phase massive Li,0,, la liaison
O;,(1)-Cu,,, remplagant une liaison peroxyde O-O. L’analyse des charges atomiques de Bader
(tableau 5-9) nous renseigne sur les transferts ¢lectroniques qui ont lieu a I'interface lors de la
creation de liaisons. Le transfert ¢lectronique Cu — Li,O, est clairement observe et tres localise
au niveau de la zone de jonction, seul le premier plan d’atomes de cuivre ¢tant oxyde (qc, =
0,15 au lieu de 0,00). Les atomes d’oxygene (du premier plan en partant de I’interface) sont
quant a eux reduits et portent une charge atomique (|qq|= 1,40) nettement superieure a celle
des atomes de la phase peroxyde (|qo|= 0,88) mais ¢galement supérieure a celle des atomes
contenus au sein d’une phase oxyde Cu,O (|qo|= 1,06). Au contraire, la charge des atomes de
lithium nommes Li; (1) reste tres proche de celle des atomes de lithium de la phase massive
Li,O, malgré un abaissement important de leur coordinence (3 atomes d’oxygene voisins au lieu
de 6 dans la phase massive). D’un point de vu structural, nous pouvons ¢galement noter le ren-

forcement de la liaison Li,,

(1)-0,,,(1) (1,787 A au lieu de 1,933 A) au niveau de cette I'interface
(Li,O,)OLi-Cu, les atomes de lithium ¢tant situes tres pres du plan des atomes d’oxygene limi-
tant ainsi les répulsions entre cations (distance Cuy,-Li, (1) = 2,483 A). Enfin, ces modifications
importantes s’accompagnent d’une ¢longation des liaisons Li;,(2)-O,,(1) (2,236 A au lieu de
2,114 A) représentees par les traits en pointille noirs. Contrairement a l'interface (Li,O)Li-Cu
qui etait defavorable (¢loignement des feuillets de part et d’autre de la jonction au cours de la
relaxation, expliquant la valeur ¢levee de y* pour ce systeme), ces derniers resultats montrent

que la presence d’un plan d’atomes de lithium et de cuivre au niveau de la jonction n’est pas

defavorable pour le systeme Li, O,/ Cu.

Signalons que l'interface Li,O,/Cu formée a partir du feuillet (Li,O,)OLiOLi est moins
favorable, la liaison peroxyde Oy, (1)-O,,(2) ¢tant rompue pour former la liaison O, (1)-Cu,,
(1,816 A) au niveau de la jonction, conduisant ainsi a la présence d’un plan de ‘clivage’ (trait en
pointille rouge sur la figure 5-22b) entre les deux premiers plans d’oxygene (distance O, (1)-
0,.(2) = 3,341 A). De plus, nous pouvons observer que les premiers atomes de lithium (en
partant de I'interface, notés Li;, (1) sur la figure 5-22b) se sont déplacés au dessus du premier
plan d’oxygene afin de s’¢loigner au maximum du premier plan de cuivre, ces atomes de lithium

¢tant initialement a I’extrémite du feuillet Li,O, (0001). L’analyse des charges atomiques de
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Bader (tableau 5-9) révele un transfert electronique Cu —Li,O, plus important au niveau de
cette jonction, comparé¢ a linterface (Li,O,)OLi-Cu. En effet, au niveau de Dinterface
(Li,O,)OLiOLi-Cu, les atomes de cuivre portent une charge plus ¢levee (qc, = 0,32) que celle
reportee dans le cas précedent (qg, etait ¢gale a 0,15). Ce transfert electronique plus important

est cohérent avec |’existence d’une distance Cu,

int”

O;,(1) plus courte a cette interface et peut
¢galement ¢ctre expliqué par la presence d’un nombre inféerieur d’atomes de lithium dans la
sphere de coordination des atomes O, (1) (rayon ~2,3 A), ces derniers ayant une charge ato-

mique |qq | ¢gale a 1,23 au lieu de 0,88 dans la phase massive Li,0,.

a) (Li,0,)OLi-Cu b) (Li,0,)OLiOLi-Cu
' ‘ v

Figure 5-22 : Interfaces Li,0,/Cu les plus stables obtenues apres une relaxation totale des super-réseaux a partir
de la fonctionnelle PBE. Les deux terminaisons Li possibles pour le feuillet Li,O, (0001) permettent I’obtention
d’interfaces stables pour des tensions inférieures a 1,554 V : (a) (Li,O,)OLi-Cu et (b) (Li,O,)OLiOLi-Cu. Les
traits en pointillé noirs permettent de visualiser les liaisons Li-O affaiblies (distance > 2,2 A). Le trait en pointillé
rouge en (b) localise le plan de ‘clivage’ mentionné dans le texte.

(Li,0,)OLi-Cu (Li,0,)OLiOLi-Cu

Atomes | Charge (|q;|) 1 voisins Charge (|q;]) 1 voisins
Cu,, 0,15 9Cu, 10 0,32 9Cu, 10
Cuy 0,00 12 Cu 0,00 12 Cu
0,.(D 1,40 6Li, 1 Cu 1,23 3Li, 1 Cu
0,.(2) : : 1,41 6 Li
Oy 0,88 6Li,10 0,88 6Li,10
Li, (1) 0,84 30 0,86 30
Li (2) 0,88 60 0,87 30

Liy 0,88 60 0,88 60

Tableau 5-9 : Charges atomiques de Bader (en valeur absolue : |q;|) des atomes i présents au sein des deux mo-
déles d’interface Li,O,/Cu présentés sur la figure 5-22 avec les notations adoptées pour chaque atome de
I’interface.
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b. Energies de liaison des interfaces Cu,0/Li,O,
L’¢énergie de liaison d’interface y* d’un systeme Cu,0/Li,0, peut étre déterminée a par-
tir de la relation (5.36). Pour comparaison, I’expression de 1’énergie de liaison d’interface y*

d’un systeme Cu,0/Li,O est donnee (equation 5.37).

i NC NC Ell,Jl 0
[EéuZo/LiZOZ - TuEguzo - (NO - 2u> 22 ;

* —
YCu,0/Li,0, =

2.A4°

Ne Ne
= (St N = No) Ay = (24 Ny = NoJEB] (.36

1 Nc Nc
S [Ecu,0/1i,0 — T“Eé’uzo - (No - Tu) EP o

— (Ngy + Ny — 2Ng)Apy; — (Ney + Ny — 2Ng)ER]  (5.37)

* —
Ycu,0/Li,0 =

avec :
A, laire de la surface de contact entre les phases Cu,O et Li O, (Li,O, = Li,O, ou Li,0);
E¢u,0 /LixOy> Iénergie interne du systeme interfacial Cu,0/Li, O, totalement relaxe;

E?, I’énergie interne du compose massif X (les composes Cu,O et Li,O, ¢tant contraints de
la méme fagon que dans le systeme interfacial totalement relaxe) ;

N;, le nombre d’atomes i contenus dans le systeme interfacial Cu,0/Li,O,.

La figure 5-23 represente les ¢nergies de liaison d’interface des systemes Cu,0/Li,O, en
fonction de la différence de potentiels chimiques du lithium Ap,;, les différentes compositions
chimiques et structures atomiques des interfaces ayant ¢te decrites précédemment. Nous avons
choisi de presenter ici les résultats obtenus en imposant une valeur de U, ¢gale a 4 ¢V sur les
atomes de cuivre qui appartiennent au feuillet Cu,O du super-réseau. Comme nous ’avons vu
préecedemment avec I etude des interfaces Cu,0/Li,O et Cu,0/Cu (cf. partie 3.1), 'utilisation
des formalismes DFT ou DFT+U pour le traitement des atomes de cuivre de la phase Cu,O ne
modifie pas la hi¢rarchie ¢nergetique des interfaces'’. Les gammes de potentiels chimiques
[Apy(inf), App(sup)] correspondant aux domaines de stabilite des phases massives {Li,O,,

Cu,0} et {Li,O, Cu,O} sont représentees sur la figure 5-23 par les aires hachurées.

13 En fonction de la valeur de Uq (0, 4 ou 6,5 eV) imposée pour le traitement des atomes de cuivre du feuillet
Cu,0, les écarts entre les valeurs d’énergies de liaison d’interface y* (Y max — ¥ min) sont de I’ordre de 7 meV.A?
(écart moyen).
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Les resultats obtenus pour les deux interfaces Cu,O/Li,0 les plus stables (dans le domaine
de coexistence de ces phases) sont reportes sur la figure 5-23 afin d’etablir une comparaison

directe avec les résultats issus des calculs menés sur les interfaces Cu,O/Li,0,.

Comme pour les systemes Li,O,/Cu, les interfaces formees entre les phases Cu,O et
Li,O, sont bien plus stables que celles formées a partir des phases Cu,O et Li,O. Dans le do-
maine de coexistence thermodynamique des phases massives Cu,O et Li,O,, I'interface la plus
stable est caracterisee par des terminaisons Cu et Li (pour chaque feuillet) et possede une struc-
ture atomique comparable a [Dinterface (Li,O,)OLi-Cu la plus stable. Cette interface
(Cu,0)Cu-LiO(Li,0,) se reorganise de fagon a favoriser la creation de liaisons d’interface

0,,(1)-Li; (1) (1,985 A) et Cu, ,-O,,(2) (2,003 A) entre les deux feuillets (figure 5-24, tableau
5-10).

00\ - - 200

—~ 150 22 O 150 .
. Domaine de stabilité

N de Cu,0 et Li,0,
2 100 - 100
9>< 50 N\ Domaine de stabilité
S de Cu,0 et Li,0
3N
Q01 :
= —— (Cu,0)-0(Li,0,)
(Cu,0)-Li(Li,0,)
501,07 v N e Qlioy 1sg | -e-- (Cu,0)-0(Li,0)
L | (Cu,0)-Li(Li,0)
ich
qoo0 N - N 0 rfefe PP T.100
-1.0 15 2.0 25 -3.0 35

Apy, = pEi B “(LLii) (eV)

Figure 5-23 : Evolution des énergies de liaison d’interface pour les systemes Cu,0/Li,O, en fonction de la diffe-
rence de potentiels chimiques du lithium. Les énergies de liaison d’interface déterminées pour les systemes

Cu,0/Li,0 les plus stables ont été ajoutées en comparaison (traits en pointillé).

Dans le cas de cette l'interface (Cu,0)Cu-LiO(Li,0,), la formation des liaisons
d’interface peut étre mise en evidence en comparant les charges atomiques de Bader des atomes
contenus dans les phases massives et dans la zone de jonction (tableau 5-11). Nous pouvons
constater que I’atome d’oxygene O, (1) possede une charge atomique (|qq | = 1,10) faiblement
supérieure a celle qui caracterise ’atome d’oxygene dans la phase Cu,O (|qo|= 1,04), du fait

de I’etablissement d’une liaison supplementaire Oy (1)-Li, (1) a 'interface. D’autre part, une
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charge atomique ¢levee est portée par I'atome d’oxygene O;,(2) (| qo|= 1,40), celle-ci résul-

tant en partie de la création d’une liaison d’interface O,,(2)-Cu,,, mais ¢galement de la presence

int int

d’un grand nombre d’atomes de lithium au niveau de la jonction, comme dans le cas de

Iinterface (Li,0,)OLi-Cu.

Interface (Cu,0)Cu -LiO(Li,0,)

Feuillet Li,O, (0001)

Terminaison O

Feuillet Cu,O (111)
Terminaison Cu

Figure 5-24 : Interface (Cu,0)Cu-LiO(Li,0,) totalement relaxée en PBE. Les traits en pointillé noirs permettent
de visualiser les liaisons Li-O affaiblies (distance > 2,2 A).

(Cu,0)Cu-LiO(Li,0,) phases massives Li,0, et Cu,0 ‘contraintes’
Li, (1)-O,,(1) 1,985 Li-O Pas d’equivalent
Li, (1)-0;,(2) 1,890 Li-O 1,980
Li,(2)-0,,(2) 1,825 Li-O 1,980
Li; (3)-0,,(2) (pointille) 2,323 Li-O 2,142
Cu;, -0, (1) 2,082 Cu-O 1,893
Cu,,-0,,(2) 2,003 Cu-O 1,871

Tableau 5-10 : longueurs de liaisons calculées au niveau de I’interface (Cu,O)Cu-LiO(Li,0,) totalement relaxée
en PBE (cf. figure 5-24 pour les notations des atomes) comparées aux longueurs de liaisons des composés mas-
sifs contraints de la méme fagon que dans le super-réseau.

Interface (Cu,0)Cu-LiO(Li,0,)

Atomes de Pinterface Atomes du bulk
Atome Charge (|q;]) 1% voisins Atome Charge (|q;]) 1¥ voisins
Cuy,, 0,39 20 Cup, 0,52 20
0,,(1) coté Cu,O 1,10 4 Cu, 1Li | Oy coté Cu,O 1,04 4 Cu
0,,(2) coté Li, 0, 1,40 6Li,1Cu | O, cote Li,O, 0,88 6Li,10
Li (1) 0,86 40
Li, (2) 0,84 30 Lip 0,88 60
Li (3) 0,88 6 O

Tableau 5-11 : Charges atomiques de Bader (en valeur absolue : |qg;|) des atomes i présents au sein du modéle
d’interface Cu,O/Li,0, présenté sur la figure 5-24 avec les notations adoptées pour chaque atome de I’interface.
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De plus, on note que la formation de I'interface (Cu,0)Cu-LiO(Li,0,) induit un renfor-
cement des liaisons Li; (2)-O,,(2) (1,825 A au lieu de 1,980 A), les atomes de lithium étant
désormais situes au niveau du plan des atomes d’oxygene limitant ainsi les repulsions entre ca-
tions (figure 5-24). Tandis que les liaisons Li;, (2)-O;,(2) se renforcent, un affaiblissement de

certaines liaisons Li;,(3)-O,,(2) (2,323 A au lieu de 2,142 A) a ¢galement ¢te observe (traits en

pointillé noirs sur la figure 5-24).

D’autre part, il est intéressant de noter que le systeme (Cu,0)Cu;y_,4-O(Li,O,) présente
une structure atomique initiale (avant relaxation) similaire a celle du systeme (Cu,O)Cu-
O(Li,0O) au niveau de la jonction. Cependant, I'interface formée avec la phase Li,O est bien plus
défavorable, sa valeur d’énergie de liaison d’interface Y" étant nettement supérieure a celle de
I'interface formeée avec la phase Li,O,. En comparant les structures totalement relaxées de ces

deux interfaces (figure 5-25), nous avons pu mettre en ¢vidence que le nombre de liaisons Cuy,-

O,

it formées est supérieur pour le systeme (Cu,0)Cus g,14-O(Li,0,), tous les atomes d’oxygene

O

o
ayant ¢tabli 3 liaisons avec les atomes de cuivre voisins (distance Cu;,-O,, = 1,989 A) au niveau

de la jonction. Au contraire, dans le cas de l'interface (Cu,O)Cu-O(Li,O), ¥ des atomes

d’oxygene de linterface n’ont établi qu’une seule liaison Cuy,-O,, (distance Cu,

int Oint =

2,071 A).

a) (Cu,0)Cu; ¢hq -O(L1202)

Terminaison O

Rupturede
certaines
liaisons Li-O

Feuillet Cu,O (111)  Feuillet Li,0, (0001)
Terminaison Cu

Rupture de

/ certaines
liaisons Li-O]

Terminaison O

Feuillet Cu,O (111) Feuillet Li,O (111)

Terminaison Cu

Figure 5-25 : Comparaison des interfaces (a) (Cu,O)Cu; ;,-O(Li,0,) et (b) (Cu,O)Cu-O(Li,O) totalement re-

laxées en PBE.
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¢. Energies de liaison des interfaces Li,O,/Li,O
L’¢énergie de liaison d’interface y* d’un systeme Li,O,/Li,O peut étre déterminee a partir
de la relation (5.38) et 'ensemble des resultats ainsi obtenus pour les differents systemes

Li,0,/Li,0 est presente sur la figure 5-26.

* 1 - Li,0 1 1i,050b
YLi,0,/Li,0 = ﬁ [ELl,iZOZ/LiZO - No12 Efizo _ENOIZ ZELiZOZ
+ (2N52° + N§2%% — N A + (2Ng2° + NG2%2 — N ER] (5.38)
avec :

A, Paire de la surface de contact entre les phases Li,O, et Li,O;

ELi.iZOZ /Li,0, | énergie interne du systeme interfacial Li,O,/Li,O totalement relaxe;

E2, I’énergie interne du compose massif X (les composes Li,O, et Li,O ¢tant contraints de la
méme fagon que dans le systeme interfacial totalement relaxe) ;

N;, le nombre d’atomes i contenus dans le systeme interfacial Li,O,/Li,O (dans le cas parti-
culier des atomes O, on distingue le nombre d’atomes d’oxygene appartenant au feuillet
Li,O, et au feuillet Li,O, le potentiel chimique de I’oxygene ne pouvant pas étre egal dans

ces deux feuillets excepté pour une seule valeur de Apg, (cf. diagramme de phases (figure 5-

13)).

—— Modele stoechiométrique . .
de composition {N L0, +N __LiO} Equilibre thermodynamique

. L2022 72 - TLi20"T2 des phases Li_O, et Li.O
—— Modgle sous-stoechiométrique en Li 2.2 2

Modéle sous-stoechiométrique en O

200 —— 7 ¥%+—————————— 200

150 150

<

>

()

g 100 4 100
o,

=

O: 50 50
] - -

= (Li,0,)-0-(Li,0)

P,

0 0
riche‘_ Li_»pauvre
'50 T T T T T T T T T T T _50
-1,0 -1,5 -2,0 -2,5 -3,0 -3,5

Ay = “Ei - u(l_l;i) (eV)

Figure 5-26 : Evolution des énergies de liaison d’interface pour les systemes Li,O,/Li,O en fonction de la diffe-
rence de potentiels chimiques du lithium.
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L’¢quilibre thermodynamique des phases lithices n’¢etant realise que pour une seule valeur
de Apy; (cf. figure 5-13), ¢gale a -2,68 eV, une c¢tude de la stabilite relative des interfaces
Li,0,/Li,0O est donc realisee en ce point. Les résultats presentes sur la figure 5-26 montrent que
deux des interfaces considerees, (Li,O,)-O-(Li,O) et (Li,O,)OLiO-Li(Li,O), possedent des
¢nergies de liaison d’interface voisine et relativement faible (de I’ordre de 30 meV.A?) au po-
tentiel d’équilibre de 2,68 V vs Li" /Li (trait vertical en pointille). D’apres les valeurs d’énergies
de liaison d’interface calculées pour I’ensemble des modeles Li,O,/X (X = Cu, Cu,0, Li,0),
nous pouvons remarquer que les interfaces Li,O,/Li,O sont les moins favorables malgre la pre-
sence des mémes ¢lements de part et d’autre de la jonction. Il apparait donc que les liaisons
chimiques formees aux interfaces Li,O,/Li,O sont globalement moins stables que les liaisons

¢tablies au niveau des jonctions de type Li,O,/CuO, (avecy = 0 ou 0,5).

Une etude des propriéetés structurales et ¢lectroniques des deux interfaces Li,O,/Li,O les
plus stables a e¢te mence dans le but de caractériser plus finement ce type de jonction (figure 5-
27, tableau 5-12). Dans le cas de I'interface (Li,0,)-O-(Li,O), une ¢longation des liaisons Li-O
(2,382 A au lieu de 2,167 A) pres de la jonction (du cote du feuillet Li,O,) a pu étre mise en
¢vidence (liaisons representees par les traits en pointille noirs sur la figure 5-27a). Cet affaiblis-
sement de liaisons est donc coherent avec la diminution de charge atomique observée pour les
int

atomes d’oxygene de la liaison peroxyde (O-O),, localisee pres de la jonction (|qq|= 0,80 au

lieu de 0,88 dans la phase massive Li,O,). Au contraire, les liaisons Li;-O,, de longueurs plus

int

faibles (d = 2,101 A, distance Li-O classique) favorisent les transferts électroniques et donc la

réduction de ’atome O.

int

(atome commun aux deux feuillets Li,O, et Li,O) par les atomes de

lithium Li,

mnty

ce qui explique sa charge relativement ¢levee (| qo| = 1,51) et proche de celle des
atomes d’oxygene contenus au sein d’une phase Li,O (|qq|= 1,70). Précisons que la variation
de la charge atomique portee par les atomes de lithium est quasi-nulle quel que soit leur envi-

ronnement local, comme attendu.

Pour I'interface (Li,0,)OLiO-Li(Li,O), une distance assez courte, ¢gale a 2,023 A, aété
calculée entre les deux feuillets apres une relaxation totale du systeme, indiquant ainsi une chi-
mie d’interface favorable (figure 5-27b). Cependant, cette interface n’est pas suffisamment riche
en atomes de lithium (modele sous-stcechiométrique en Li) et les transferts ¢lectroniques Li — O
sont donc limites. Pour cette raison, la charge atomique |qq | portee par les atomes de la liaison
peroxyde (O-O)

a Iinterface est legerement inférieure a celle des atomes d’oxygene conte-

int

nues dans la phase massive Li,O, (tableau 5-12). Il en est de méme pour I’atome d’oxygene O,
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present a I’extrémite du feuillet Li, O, sa charge atomique etant legerement abaissce par rapport

a la charge caractéristique d’un atome d’oxygene de la phase massive Li,O (tableau 5-12).

a) (Li,0,)-0-(Li,0)

~_ M ~_

— —

- p—

— —

- N
------- Ojne

Llint

~_ I

=

2 (0-0) —>
|

~

Q

o

Y

Figure 5-27 : Interfaces Li,O,/Li,O totalement relaxées en PBE : (a) systeme stoechiométrique (Li,0,)-O-(Li,0)
et (b) systeme (Li,0,)OLiO-Li(Li,O) sous-steechiométrique en lithium. Les traits en pointillé noirs permettent de
visualiser les liaisons Li-O affaiblies (> 2,2 A) avec la distance correspondante. Les traits en pointille horizontaux

sont associ¢s aux terminaisons des feuillets.

(Li,0,)-0-(Li,0) (Li,0,)O0LiO-Li(Li,0)
Atomes Charge (|q;]) 1% voisins Charge (|q;]) 1 voisins
O.. 1,51 7Li 1,59 7Li
(0-0),, 0,80 6 Li-6Li 0,76 4Li-6Li
Oy (Li,0,) 0,88 6 Li 0,88 6 Li
O, (Li,0) 1,70 8 Li 1,70 8 Li
Li,, 0,88 60 0,88 40
Li . (Li,O,) 0,88 60 0,88 60
Li, . (Li,O) 0,85 40 0,85 40

Tableau 5-12: Charges atomiques de Bader (en valeur absolue : |gi|) des atomes i présents au sein des deux mo-
déles d’interface Li,O,/Li,O présentés sur la figure 5-27 avec les notations adoptées pour chaque atome de
I’interface.

Finalement, cette ¢tude des deux interfaces Li,O,/Li,O les plus stables permet de démon-
trer qu’elles possedent des propriétes ¢electroniques comparables malgre leurs differences au
niveau de la composition chimique et de la structure atomique d’interface, les charges atomiques

determinees pour les différents types d’atomes étant similaires au niveau de ces deux jonctions.
Bilan:

L’ensemble des résultats obtenus a partir des calculs d’énergies de liaison d’interface y°
permet d’etablir un ordre énergétique relatif des interfaces considerées jusqu’a présent. De ma-
niere generale, la stabilite des interfaces Li,O,/CuO, (avecx =2 ety = 1 ou2 etz = 0,5 ou0)
augmente lorsque la phase oxyde Li,O est remplacée par la phase peroxyde Li,O,, la reorganisa-
tion structurale du feuillet Li,O, (0001) au niveau de I'interface ¢tant bien plus importante dans

le cas particulier des terminaisons OLi et O (I’atome d’oxygene n’ctant pas engage dans une
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O.. et Cu_-O. .. Dans

int int” “int*

liaison peroxyde), ce qui favorise la formation de liaisons d’interface Li,-
le cas du feuillet Li,O (111), la reorganisation des plans atomiques est plus limitée au niveau de
I'interface a cause de la présence de tri-couches Li-O-Li ‘compactes’. En conclusion de cette
partie, une ¢tude comparative a pu étre faite entre les nouveaux resultats obtenus pour les inter-
faces Li,0,/CuO, et les resultats precedents sur les interfaces Li,O/CuO,. Nous avons ainsi
démontré que la formation des interfaces qui mettent en jeu la phase lithiee Li,O, est nettement
q q ) p AR
plus favorable d’un point de vu thermodynamique (valeurs de y* negatives) comparee a la for-
mation des interfaces Li,O/CuO,. Ces résultats vont donc dans le sens de la formation de la
phase peroxyde au sein du matériau de conversion CuO cycle si la contribution énergetique des
interfaces Li,O,/CuO, est importante, ces interfaces stabilisant le matériau nanocomposite for-

me (la valeur de I’enthalpie libre de réaction A.G,,,, (¢quation (5.32)) devrait donc étre d’autant

nano

plus negative que I'aire interfaciale entre les phases Li, O, et CuO, est grande).

3.3. Etude exploratoire des interfaces formées avec la phase CuO

3.3.1. Choix de ’orientation étudiée pour la phase CuO

Les resultats experimentaux obtenus par Kunze et al. [59] ont servi de base a notre ¢tude
theorique de l'interface CuO/Cu,O, ces auteurs ayant reussi a suivre I’oxydation anodique d’un
substrat de Cu(111) dans une solution de NaOH (0,1 M) en utilisant la technique de microsco-
pie a effet tunnel in situ (ECSTM). La structure cristalline de la double-couche Cu(I)/Cu(Il)

ainsi formee a pu étre identifice et les relations d’epitaxie suivantes ont ¢te proposees :

Cu0 (001)[110] || Cu,0 (111)[110] || Cu (111)[110]

Dans le plan de I'interface Cu,O(111)/CuO(001), un alignement parallele des directions
contenant les plus courtes distances interatomiques Cu-Cu ( ‘close-packed direction’) pour Cu,O
(0,30 * 0,02 nm) et CuO (0,28 * 0,03 nm) est stabilisant du fait du faible mismatch. Cette
¢tude experimentale nous a donc permis de privilegier I’orientation cristallographique (001)
pour la phase CuO, cette orientation permettant la création de I’ensemble des modeles pério-
diques d’interface CuO/X etudiés (avec X = Cu,0, Li,0, Li,0,). En effet, des cellules hexago-
nales peuvent étre définies pour les phases Cu,O, Li,O et Li,O, selon I’orientation cristallogra-
phique retenue précédemment (cf. parties 3.1 et 3.2.1) ; ces phases apparaissent donc toutes
« compatibles » avec la cellule hexagonale deformée (ou triclinique) de CuO(001) (figure 5-28).

Dans le cas de CuO(001), la maille hexagonale deformée sera contrainte afin d’obtenir la méme

~ 241 ~



Chapitre V : Etude théorique des interfaces solide/solide du mateériau de conversion CuO

symetrie que les cellules unitaires hexagonales des autres phases (Cu,O(111), Li,O(111) et

Li,0,(0001)) et ainsi permettre la construction d’un super-réseau CuO/X périodique.

- Maille monoclinique:
al“ i bl“ ¢ Cl“’
al“ = Yl11 = 9005 Bm = 97)560

- Maille hexagonale déformée
(triclinique)

a,=2,90 A b,=3,354 ¢=5,16 A,
0, = 90,00°, B, = 96,17°, y, = 125,29°

-
Figure 5-28 : Représentation de la maille monoclinique représentative (A by Cm) et hexagonale déformee

(triclinique) de plus basse symétrie (g, by, Cp). Les parametres de la maille hexagonale déformée sont issus d'un
calcul d’optimisation de geométrie en PBE+U (U4 = 6,5 eV).

3.3.2. Déformations anisotropes de la phase CuO
Une ctude de Ieffet de la deformation d’une cellule hexagonale de CuO (maille unite tri-
clinique de CuO faiblement contrainte pour obtenir la symétrie hexagonale) a ¢te realisee de la
méme fagon que pour les autres phases massives considérces. Les courbes E*'=f(a, ) qui repre-

sentent l’énergie de deformation d’une phase massive en fonction de la valeur du parametre de

maille aj,., contenu dans le plan de I'interface sont reportees sur la figure 5-29.

Cellules hexagonales

Lio,
CuO
Cu20 /
5 6.0 65 7.0 7

5,0 5 , ) , 2

ahex (A)

o
©

o
»
1

o
N
1

o
N
1

Energie de déformation (eV/ gr. form.)

o
o

Figure 5-29 : Energies de déformation des phases massives (toutes décrites a partir de cellules hexagonales) en
fonction du parametre de maille a,., imposé. Les positions atomiques ont été relaxées dans chaque cellule hexago-
nale définie par les parametres {a,,, ¢, (opt)}. Pour la phase CuO, le formalisme PBE+U (U = 6,5) a été em-
ploye pour permettre une bonne description de ses propriétés électroniques et magnétiques.

Ces courbes permettent alors d’extraire la valeur du parametre de maille a; ., qui minimise

I’énergie de deformation des feuillets CuO (001) et X (X = Cu,O (111), Li,O (111), Li,O,
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(0001)) dans le cas d’un super-réseau 1x1 de composition {N¢,o.CuO + Ny.X} (ou N est un
nombre de groupements formulaires). Ce parametre ay,, (calc) (tableau 5-13) a éte utilis¢ pour la

construction des modeles d’interface CuO/X présentes ci-dessous.

Interface Mismatch (%)  Nombre de groupements formulaires dans le modele  a,, (calc) (A)
Newo Newo Niio Niios
CuO/Cu,O 9,74 32 18 5,96
CuO/Li,O 10,05 28 36 6,33
CuO/Li,0, 9,85 28 22 6,20

Tableau 5-13: Mismatch entre les phases CuO et X calculé a partir des aires de surface Scyo et Sx des cellules
unités des feuillets CuO (001) (cellule hexagonale déformée) et X (cellule hexagonale pour X = Cu,O (111),
Li,O (111), Li,O, (0001)) dans leur état d’équilibre (cf. équation (1) du mismatch dans I’article (partie 3.1)) et
valeurs du paramétre d’interface ane(calc) permettant de minimiser I’énergie de déformation des feuillets CuO et
X lors de la création d’un super-réseau 1x1.

3.3.3. Construction des modeles d’interface CuO/X (X = Cu,O, Li,O,
Li,0,)

Pour les interfaces entre les phases lithices (Li,O ou Li,O,) et 'oxyde de cuivre CuO,
I'arrangement atomique le plus intuitif (pour un chimiste) est celui pour lequel les atomes
d’oxygene des deux phases sont a I'interface entre les deux feuillets, un plan commun d’atomes
d’oxygene pouvant étre défini pour le couple {CuO (001), Li,O (111)} et le couple {CuO

(001), Li,O, (0001)} (ce plan d’atomes d’oxygene est reperé sur la figure 5-30a et b par les

traits en pointille).

a) (CuOypy)-0-(Li,0) b) (CuOy ) -O-(Liy0,) €) (Cu,0)-Cu-(CuOy )

b CuO

Cu,0

Figure 5-30 : Construction des interfaces (a) CuO/Li,O et (b) CuO/Li,O, caractérisées par un plan d’oxygene a
Iinterface (repéré par le trait en pointillé). Les feuillets CuO (001), Li,O, (0001) et Li,O (111) sont utilisés pour
réaliser ces super-réseaux. (c) Construction de I'interface Cu,0/CuO a partir des feuillets Cu,O (111) et CuO
(001) (plan de cuivre a I'interface repére par le trait en pointillé). Les fleches sur les atomes de cuivre représen-
tent leur spin (up ou down).

Pour I'interface CuO/Cu,O (figure 5-30c), le plan de cuivre positionné a I’interface ap-

partient a la fois au feuillet CuO (001) et au feuillet Cu,O (111), la relation d’épitaxie entre les

deux structures ayant eté proposee par Kunze et al. [59] (cf. partie 3.3.1). Ainsi, un gradient du
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degre d’oxydation formel du cuivre peut étre note au niveau de la jonction, celui-ci eévoluant de

-2 a -1 en passant par un degre d’oxydation formel intermédiaire de -1,5.

Enfin, la configuration magnétique retenue pour ctudier les interfaces CuO/X est celle
respectant I’arrangement antiferromagnetique (note AFM), décrit précedemment dans la maille

monoclinique de CuO (cf. partie 2.2.1.), pour les atomes de cuivre présents au sein du feuillet

CuO (001) (arrangement AFM illustré a partir de fleches sur la figure 5-30 (spin up T et spin
down {)).

3.3.4. Stabilité relative des interfaces CuO/X (X = Cu,0, Li,0, Li,0,)

Dans le cas des interfaces formees a partir de I’oxyde de cuivre (II), nous avons choisi de
considerer les arrangements les plus intuitifs (cf. partie 3.3.3.) qui ont conduit a des systemes
stoechiometriques. De ce fait, 'énergie de liaison d’interface y* est indéependante de la diffe-
rence de potentiels chimiques Apy; et reste constante quelle que soit la tension V de la batterie.
En comparant les valeurs de y* calculees (tableau 5-14), nous pouvons constater une forte des-
tabilisation de I'interface CuO/Cu,O par rapport aux interfaces CuO/Li,O,. Cette déstabilisa-
tion peut provenir de la coordinence intermédiaire des atomes de cuivre au niveau de la jonction
(coordinence ¢gale a 3 au lieu de 4 dans CuO et 2 dans Cu,0) qui conduit a la formation de liai-

sons Cu-O de longueurs variables, parfois superieures a celles des composes massifs CuO et

Cu,0.
Interface stoechiométrique (Cu,0)-Cu-(CuO,;,,) (CuO,;,)-0-(Li,0) (CuO,;,)-0-(Li,0,)
Nombre de groupements formulaires | 32 CuO, 18 Cu,0O 28 CuO, 36 Li,0O 28 CuO, 22 Li,0,
Y (meV.A”) 51,12 -1,88 -1,68

Tableau 5-14: Energies de liaison d’interface (y~ en meV.A™) calculées en utilisant le formalisme PBE+U pour
traiter les atomes de cuivre dans CuO et Cu,0O (U = 4,0 eV) et le formalisme PBE pour traiter les autres
atomes. Les calculs effectués uniquement a partir du formalisme PBE n’ont pas été réalisés sachant que le carac-
tére semi-conducteur ainsi que les propriétés magnétiques de 1’oxyde CuO ne peuvent pas étre reproduits dans ce
formalisme.

Dans le cas des interfaces CuO/Li,O,, les atomes d’oxygene (notes O, sur la figure 5-
31b et c) possedent une coordinence assez ¢levee au niveau de I'interface (plus de 4 voisins) avec

des liaisons O. .-Cu, . et O, -Li.

int int int int

. . L. , )
comparables a celles qui caractérisent les composes massifs

CuO et Li,O,, ce qui permet d’expliquer leur ¢nergie de liaison d’interface quasi-nulle (7" tres

faiblement négatif (tableau 5-14)).
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a) (Cu,0)-Cu-(CuOypy)

CuO (001)

Cu,0 (111)

Li,0, (0001)

CuO (001)
CuO (001)

Figure 5-31 : Présentation des interfaces (a) (Cu,0)-Cu-(CuO,py) (b) (CuO,py)-0-(Li,0) et (c) (CuO,py)-O-
(Li,O,) totalement relaxées en utilisant le formalisme PBE+U (U, = 4,0 eV) pour traiter les atomes de cuivre
dans CuO et Cu,O et le formalisme PBE pour traiter les autres atomes du systéeme interfacial. Les traits en poin-
tillé noirs permettent de visualiser les liaisons Li-O affaiblies (> 2,2 A) avec la distance correspondante.

Bilan :

Ces resultats revelent une chimie d’interface favorable entre la phase CuO initiale et 'une
ou l'autre des phases lithices identifices au sein du materiau d’¢lectrode cycle. Au contraire,
I'interface formee entre les deux oxydes de cuivre (interface caracterisée expéerimentalement
par Kunze et al. [59]) n’est pas favorable et I’énergie y*(CuO/Cu,O) qui la caracterise pourrait
étre a I'origine d’une surtension non negligeable si Iaire interfaciale était importante entre ces
deux phases (au moment de la nucléation de la phase CuO en fin de charge par exemple). Cette
surtension pourrait donc expliquer en partie (considérations d’ordre cinétiques ¢galement) que
la réoxydation du cuivre (I) en cuivre (II) soit difficile au cours du processus de charge, une re-
versibilite partielle de la réaction de conversion ayant ¢té observée pour I’ensemble des couches

minces de CuO ¢étudiées.

3.4. Discussion autour de la texturation et de la nanostructuration de

I’électrode
Les informations extraites de cette ¢tude theorique des différentes interfaces permettent
d’envisager une texturation probable pour I’¢lectrode multiphasee en se basant sur les diffe-
rentes compositions chimiques identifices par XPS au cours de la premiere reduction (décharge)

de CuO. Cette texturation est obtenue en limitant la formation des interfaces A/B les moins
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stables (valeurs de y* >> 0) au profit des interfaces les plus stables. Dans la suite de ce raison-
nement, nous considérons que la conversion de 1’oxyde initial CuO conduit a la formation d’un
reseau tridimensionnel percole de particules a base de cuivre [56, 60], celles-ci etant enrobees

dans les phases lithi¢es formées (matrice ‘extérieure’ = Li,O, et/ou Li,0).

En considérant le chemin de réaction déterminé a partir de nos reésultats expérimentaux
(cf. figure 5-14a), différentes interfaces peuvent étre considérées au cours de cette réduction en
trois etapes (tableau 5-15). Pour la deuxieme étape de la réduction de CuO, deux mécanismes

peuvent étre envisagés et conduisent a la formation d’interfaces différentes :

- le mécanisme 2a correspond a la transformation de phase: 2 Cu,0O + Li -
Cu + Y2 Li,O, la phase Li,O, formee precedemment (au cours de la premiere étape de la
reduction de CuO) n’étant pas reduite dans ce cas. Sachant que 'interface Cu,O/Li,O
est la plus defavorable (cf. partie 3.1), nous considererons que les particules de cuivre
metal doivent se former a I'interface entre les phases Cu,O et Li,O conduisant ainsi a la
formation du systeme multiphase schematise sur la figure 5-32a.

- le mécanisme 2b correspond a une double transformation de phases :

Y2 Cu,O + Y2 Li - Cu + % Li, O,
V4 1i,0, + ¥ Li & 5 Li,O

Une repartition schematique des différentes phases est donnee dans la figure 5-32b.

a) Mécanisme 2a schématisé b) Mécanisme 2b schématisé

e + Li

¥ Cu,0 + Li — Cu + % Li,O 12 Cu,0 + Y2 Li — Cu + Y% Li,0,

Figure 5-32 : Représentation schematique de la « répartition » locale des phases actives au sein du mateériau de
conversion au cours de I’¢tape n°2 : (a) texturation d’¢lectrode obtenue dans le cas du mécanisme 2a proposé
(Li,O, inactif électrochimiquement) et (b) texturation d’¢lectrode dans le cas du mécanisme 2b propose (Li,0O,
actif électrochimiquement).
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Différentes étapes de la réduction de CuO Energies y* des interfaces formées Fraction volumique des
(décharge) (meV. /fz) phases formées

1. CuO + 2 Li > V5 Cu,O + % Li,0, CuO/Cu,0:51,12meV.A”  V(Li,0,)/V(Cu,0)=0,42
CuO/Li,0, : -1,68 meV.A”
Cu,0/Li,0, : -6,65 meV.A”

2a. Y% Cu,0 + Li > Cu + ¥ Li,O Cu,0/Cu: 21,68 meV.A? V(Li,0)/V(Cu)=1,04
(Li,O, non réduit, ‘inactif’) Cu,0/Li,0 : 60,24 meV.A?
Cu/Li,O : 3,024 meV.A”
Li,0/Li,0, : 33,64 meV.A”
ou
2b. V5 Cu,0 + 2 Li > Cu + ¥ Li,0, Cu,0/Cu: 21,68 meV./o\i V(Li,O,)/V(Cu)=0,69
Vi LLO, + YA Li = ¥ Li,0 Cu,0/Li,0, : -27,80 meV;P;'z
Cu/Li,0, : -63,91 meV.A’
Li,0,/Li,0 : 33,64 meV.A~

3. % Li,O, + Y% Li > % Li,0 Li,0,/Li,O : 33,64 meV.A~

Tableau 5-15 : Valeurs d’énergies de liaison d’interface y* déterminées pour les interfaces les plus stables, celles-
ci eétant supposées se former majoritairement au cours de la réduction de CuO en trois étapes (chemin de réaction
déterminé a partir des résultats expérimentaux XPS). Pour chaque réaction établie (colonne de gauche), la diffé-
rence de potentiels chimiques Apy; associée a 1’équilibre des phases mises en jeu est considéré pour déterminer
les valeurs de y~ des systémes A/B non steechiométriques.

Au cours de la premiere étape de la reduction de CuO, les phases CuO et Cu,O tendent a
maximiser leur surface de contact avec la phase lithice Li,O, formee de fagon a minimiser I’aire
de I'interface CuO/Cu,O la moins stable (tableau 5-15). D’autre part, la dimension des do-
maines de Cu,O et Li,O, formés est conditionnée en partie par la fraction volumique des phases
(V(Li,0,)/V(Cu,0) ¢gale a 0,42) et par les valeurs de WSSZO et ngoz qui, comparées au tra-
vail d’adhésion WSSZO—Lizoz’ indiquent que la formation de nano-domaines de Cu,O et Li,O,

est plutot defavorable, ces travaux d’auto-adhesion etant plus eleves (tableau 5-16).

Interfaces WAa—dB (meV.A?) WAad (meV.A?) W;d (meV.A?) Mélange de Mélange de
_formées A dans B B dans A
Etape 1

Cu,0/1i,0, 132,80 183,60 176,18 Deéfavorable Deéfavorable
Etape 2b
Cu/Li,0, 131,35 153,23 171,57 Défavorable Défavorable

Etape 2b et 3

Li,0/Li,0, 333,15 503,26 162,82 Deéfavorable Favorable

Tableau 5-16 : Travaux d’adhésion W% calculés (cf. équation (9) de Darticle (partie 5-2)) a partir de 1’énergie
du systeme interfacial A/B (relaxé en PBE) le plus stable et des énergies des feuillets A et B qui composent ce
systéme interfacial (feuillets A et B isolés également relaxés en PBE).
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Cu,0

Figure 5-33: Représentation schématique de I’évolution de la texturation d’¢électrode la plus probable au cours de
la réeduction de CuO par le lithium, déduite du calcul des énergies de liaison d’interface reportées dans le tableau
5-15.

Pour la deuxieme étape, nous pouvons noter que le mecanisme 2b conduit a la formation
d’interfaces globalement plus stables comparé¢ au mécanisme 2a (tableau 5-15). Cette comparai-
son au niveau des interfaces formeées pour chaque mécanisme permet de montrer que la textura-
tion d’electrode issue du meécanisme 2b est bien plus favorable que celle issue du mécanisme 2a
d’un point de vu thermodynamique. Il est donc probable que la réduction de la phase interme-
diaire Cu,O induise plutot la formation de particules Cu’ au contact de la phase peroxyde Li,O,,
I'interface Li,0,/Cu’ étant la plus favorable avec une ¢nergie Y*((Li,O,)OLi-Cu) tres negative.
Dans ce cas (mécanisme 2b), la phase Li,O,, précédemment formée au cours de la premicre
¢tape, est supposce se reduire en méme temps que I'oxyde Cu,O. La texturation d’¢lectrode
ainsi obtenue (apres I’¢tape 2b) est representee schematiquement sur la figure 5-33. D’apres les
valeurs de ngoz et WfigO—Lizoza la dispersion de la phase Li,O, dans la matrice Li,O apparait
favorable (tableau 5-16). Enfin, les particules de cuivre metal formees doivent probablement

chercher a s’agréger pour ne former qu’un seul domaine Cu’ au sein de la phase Li,O,, son

energie d’auto-adhésion W24 étant superieure a I’énergie d’adhésion ng—Lizoz (tableau 5-16).

Enfin, la troisieme ¢tape est associce a la réduction de la phase Li,O, en Li,O par le li-
thium (figure 5-33) ce qui conduit indirectement a la formation d’interfaces Cu/Li,O instables
aux faibles tensions V (I’¢nergie y* de cette interface tend rapidement vers y*((Li,O)Li-Cu),
cgale a 65,68 meV.A?, pour des tensions inférieures a 2,0 V vs Li"/Li). Expérimentalement,
nous avons observé que la réduction de la phase Li,O, n’était pas totale a 0,8 V vs Li" /Li ce qui
laisse presager qu’une faible fraction de Li,O, peut persister entre les phases Cu et Li,O. La
phase Li, O, résiduelle permettrait donc de stabiliser le matériau d’¢lectrode composé majoritai-
rement des phases Cu’ et Li,O dans son état réduit, les interfaces Cu/Li,O, et Li,O,/Li,O étant

bien plus stables que I'interface Cu/Li,O aux faibles tensions V.
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Bilan :

D’apres les resultats expérimentaux obtenus pour les couches minces de CuO cyclées, la
phase Li,O, est formee au debut de la reduction de I’oxyde CuO par le lithium et coexiste avec
I'oxyde Cu,O. Nous avons pu montrer que les interfaces formees entre ces deux phases inter-
mediaires etaient bien plus stables que les interfaces entre les phases Cu,O et Li,O « classique-
ment » attendues. Ce resultat pourrait donc expliquer que la phase Li,O ne soit pas formee au
debut de la decharge, la formation des interfaces Cu,O/Li,O pouvant induire une forte surten-
sion en raison des valeurs élevées des énergies y'(Cu,0/Li,O). Nous avons également montré
que les interfaces Cu/Li,0, ¢taient privilegices par rapport aux interfaces Cu/Li,O, conduisant
ainsi a une texturation probable de type caeur-coquille Cu > Li,O, > Li,O, I'épaisseur de la
couche de Li,O, diminuant au cours de la décharge (réeduction progressive de Li,O, en Li,O
(resultat expéerimental)) et augmentant au cours de la charge (oxydation de Li,O en Li,O, (ré-
sultat experimental)). Enfin, un raisonnement a ¢té propose pour déterminer la capacite des
particules des phases A et B a se disperser (formation de nano-domaines de A et de B) ou a
s’agreger (formation de larges domaines de A et de B) en comparant les ¢nergies d’auto-
adhésion (W™, et W*,) et d’adhésion (W™, ). Cependant, une discussion autour de la taille
des domaines formeés au sein du materiau d’¢lectrode composite reste limitée a partir de cette

premiere approche.

4. Conclusion et perspectives

Ce chapitre constitue une premiere ¢tape dans le developpement d’une strategie theorique
permettant la caracterisation de systemes A/B périodiques, de composition variable (systemes
steechiométrique et non-steechiométriques). Le choix d’une approche de type « super-réseau
Ix1 » (cas des interfaces cohérentes), efficace numeriquement, nous a permis d’étudier la stabi-
lite relative d’un grand nombre de systemes A/B caractérises par des compositions chimiques ou
des structures atomiques différentes au niveau de I'interface. La comparaison de ces systemes
A/B a éte effectuce a partir du calcul de I’¢énergie de liaison d’interface Y a/s qui permet de ca-
racteriser I'interaction chimique entre les phases A et B (descripteur chimique). Ces aspects
¢nergetiques nous ont permis de proposer une texturation probable du matériau d’¢lectrode
CuO au cours de sa conversion en privilegiant la formation des interfaces les plus stables. Cette
discussion autour de la texturation du matériau composite a ete effectuce en couplant les resul-

tats issus des ¢tudes expérimentales et theoriques. Enfin, une ¢tude des proprietes structurales
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et electroniques des interfaces les plus stables a egalement éte realiseée sur les modeles A/B tota-
lement relaxes et permet de caractériser precisement les liaisons chimiques au niveau de la zone
de jonction. Pour completer cette ¢tude, il serait intéressant de considérer d’autres orientations
cristallographiques pour la construction des modeles d’interface et de verifier les tendances ob-

servees pour les interfaces CuO,/Li, O, (ou Li,O, = Li,O ou Li,0,).

La méthodologie développée dans ce chapitre nous a donc permis d’¢tudier la chimie des
interfaces, c'est-a-dire la capacite des phases a créer ou non des interfaces stables. Cette etude

thermodynamique des interfaces solide/solide dans les materiaux d’¢lectrode nanostructures et

multiphasés peut étre approfondie en calculant I’enthalpie libre de réaction A,G cette gran-

nano?’
deur variant en fonction de la contribution ¢nergétique des interfaces formees dans ce type de
materiau (cf. équation (5.32)). Pour évaluer de maniere quantitative cet effet des interfaces so-
lide/solide, Iaire de la surface de contact entre les différentes phases doit étre déterminée. Une

construction de Wulff permettrait d’acceder a la forme d’une particule de solide A (a volume
constant) contenue dans une phase solide B et ainsi de calculer I'aire de la surface de contact
A,y entre les phases A et B qui est engendrée par la nanostructuration de I’¢lectrode compo-
site. Cependant, cette approche ne permet pas de determiner la taille des particules génerees au
cours de la conversion. Sur ce dernier point, il faut donc disposer de données experimentales
precises (images MET par exemple). Cette strategie permettrait donc d’estimer les variations
d’¢énergie libre en fonction de la nanostructuration de I’¢lectrode et d’aller plus loin dans la
comprehension de I'effet des interfaces sur les grandeurs thermodynamiques de réaction et donc

sur le potentiel d’equilibre V de la batterie.
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Conclusion genérale

Il existe un intérét croissant des industriels depuis quelques annees pour les microsources
d’énergie, en particulier pour les microbatteries au lithium. De nombreuses applications sont
visees parmi lesquelles figurent le remplacement des piles-bouton pour I’alimentation des hor-
loges a temps réeel et ’alimentation de dispositifs medicaux. Rappelons que les microbatteries au
lithium sont congues pour une utilisation rechargeable ; cependant, des systemes non rechar-
geables (micropiles) a plus forte capacite specifique peuvent étre envisages pour certaines appli-
cations. Actuellement, la principale limitation de ces systemes est leur capacité surfacique qui
n’excede pas 200 pAh.cm™. Sil’on souhaite augmenter cette derniere, il est crucial de tester de
nouveaux matériaux d’¢lectrode positive caractérisés par des capacités volumiques theoriques
¢levées et d’optimiser leurs performances électrochimiques dans le but de satisfaire les différents
criteres du cahier des charges.

Les travaux menés dans le cadre de cette these avaient pour objectif principal d’etudier les
processus ¢lectrochimiques et chimiques mis en jeu au cours du cyclage des couches minces de
CuO, ce matériau réagissant avec le lithium selon un mécanisme particulier, dit de conversion,
et présentant une capacite volumique théorique tres attractive (426 puAh.cm™.um™). L’oxyde de
cuivre CuO nous est donc apparu prometteur pour une utilisation en tant qu’¢lectrode positive
dans les microbatteries au lithium, le potentiel de fonctionnement d’une telle cellule Li/CuO
¢tant adapte aux applications envisagées. Bien qu’une ¢tude approfondie du mécanisme reac-
tionnel des particules de CuO avec le lithium ait éete effectuce par Debart et al."*a partir d’une
¢lectrode composite, dans les années 2000, aucun mécanisme n’avait encore ¢té propose dans le
cas particulier des couches minces de CuO.

Le développement des travaux présentes dans ce mémoire a ¢té guide par plusieurs objec-
tifs :

- Preciser les caracteristiques intrinseques des couches minces de CuO ¢laborees par pul-
verisation cathodique radiofréquence a effet magnétron, a partir d’une cible de cuivre et
sous atmosphere reactive constitu¢e d’un melange argon-oxygene.

- Identifier la composition chimique du matériau nanocomposite géneré au cours du cy-
clage lors de la lithiation/délithiation des couches minces de CuO et contribuer a une

meilleure compréhension du meécanisme électrochimique de ces couches minces de CuO

14 Référence bibliographique: A. Debart, L. Dupont, P. Poizot, J.-B. Leriche, and ]. Tarascon, “A transmission electron
microscopy study of the reactivity mechanism of tailor-made CuO particles toward lithium,” journal of the Electrochemical
Society, vol. 148, no. 11, pp. A1266—A1274, 2001.
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vis-a-vis du lithium. Nous avons également cherchée a comprendre I'effet des proprietes
initiales des couches minces, en termes de structure et de morphologie, sur les perfor-
mances ¢lectrochimiques.

- Sonder les interfaces ¢lectrode (couche mince de CuO)/¢lectrolyte susceptibles de se
former lors du cyclage en ¢lectrolyte liquide, ce dernier ayant ete utilise dans cette ¢tude
afin de faciliter la caractérisation des couches minces cyclees.

- Ameliorer notre compréehension du materiau d’¢lectrode multiphase et nanostructure en
ctudiant les interfaces solide/solide genérees au cours du cyclage a partir d’une premicre

approche théorique mise en ceuvre tout au long de cette these.

Pour répondre a ces objectifs, ’accent a ¢té mis sur ’exploitation des données de la spec-
troscopie photo¢lectronique a rayonnement X (XPS), I'une des techniques les plus performantes
pour renseigner sur la structure chimique et ¢lectronique des materiaux et bien adaptee a

"¢tude de couches minces. Nous avons exploité les diverses potentialites qu’offre cette spec-
troscopie dans le but d’identifier les differents degres d’oxydation et I’environnement chimique
local des atomes présents au coeur du matériau actif d’¢lectrode, a savoir : utilisation conjointe
de sondes complémentaires (pics de coeur, pics Auger, spectres de valence) et de
I’environnement specifique du spectrometre avec la realisation de décapages mecaniques (sous
ultra-vide ou dans la boite a gants directement connectee au sas d’introduction) et de décapages
ioniques (profils en profondeur). Une telle approche a nécessite une ¢tude préliminaire de com-
poses de reference qui nous a permis d’obtenir une connaissance precise des signatures expéri-
mentales associ¢es en XPS aux differents etats d’oxydation du cuivre.

A partir de ces premiers resultats, 1’¢tude par XPS de couches minces de CuO, ¢laborées
par pulverisation cathodique reactive a partir d’une concentration optimale d’oxygene de 12 %,
a permis d’etablir que leur structure ¢lectronique était bien caracteristique de celle d’un oxyde
de cuivre Cu™O™. Nous avons ¢galement mis en évidence une faible sous-stoechiométrie en
oxygene, pouvant résulter de la formation de lacunes d’oxygene a la surface de ces couches
minces de CuO.

Les caractérisations structurale et morphologique des couches minces ont conduit a des re-
sultats differents en fonction de la temperature imposée au cours de 1’elaboration (TA (tempéra-
ture ambiante) ou 350°C) :

- une texturation differente a ¢té detectée malgré une forte orientation preferentielle des

plan (001) ou (-hhh) pour les deux types de couche mince.
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- une morphologie plus dense, caracterisee par des colonnes plus larges et plus facettees, a
été observée pour les couches minces préparées a 350°C, comparée a la morphologie

des couches minces ¢laborées a TA.

Les analyses systematiques realisces par XPS a differents potentiels d’arrét (entre 3,5 V et
0,8 V) du premier et du deuxieme cycle voltametrique de la cellule Li/CuO (couche mince
(TA)) ont revelé un mécanisme d’oxydo-reduction complexe ainsi que certaines limitations ci-
netiques responsables de I'inhomogenéite de la couche mince dans son epaisseur. Certaines simi-
litudes avec le processus de reduction du materiau CuO massif (poudre) ont ete identifices avec
la formation de la phase intermediaire Cu,O qui precede la formation de la phase Cu metal. Une
seconde phase intermediaire, inhabituelle pour les materiaux de conversion, a pu ¢tre mise en
¢vidence par les différentes analyses XPS effectuces. Cette phase présente la signature XPS et
une composition chimique voisine d’une phase peroxyde Li,O,, cette dernicre ¢tant couram-
ment identifice dans les batteries Li-air. Au cours de la decharge, nous avons montre que la pro-
portion de la phase ‘Li,O,” diminuait progressivement au profit de la phase Li,O ‘habituelle-
ment’ détectee pour les matériaux de conversion de type MO,.

Des comportements ¢lectrochimiques différenciés ont éte mis en évidence en fonction du
type de couches minces considére, en particulier au niveau de la réversibilite de la réaction de
conversion au premier cycle, ce qui traduit une forte influence des proprictes physico-chimiques
initiales des couches minces. En effet, les corrélations établies entre les résultats electrochi-
miques et XPS ont permis de démontrer que les couches minces moins denses (¢laborées a TA)
facilitaient le processus de regeneration (de-conversion) au premier cycle, une capacite rever-
sible de 260 pAh.cm™.um™ ayant été mesurée pour CuO(TA) au lieu de 175 pAh.cm™. ym’
pour CuO(350°C). Cependant, la plus grande porosité des couches minces CuO(TA) est a
'origine d’une moins bonne tenue mécanique qui explique la fissuration progressive de ces
couches au cours des processus de délithiation (contraction volumique de I’¢lectrode). Au con-
traire, aucune détérioration apparente n’a été observeée a la surface des couches minces plus
denses (¢laborées a 350°C) par AFM, révélant une meilleure stabilite de ce matériau vis-a-vis
des contraintes mécaniques repétees au cours des cycles de décharge/charge. De plus, une ame-
lioration de la réversibilite de la reaction de conversion a pu étre démontree dans le cas de ces
couches minces CuO(350°C) plus denses et une capacité réversible maximale égale a 250
pAh.cm™?.um™ a été atteinte au 20 cycle. Nous avons attribué cette évolution a une nanos-

tructuration progressive du materiau actif d’¢lectrode qui favorise de plus en plus les phéno-
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menes de conduction ionique et/ou électronique. Les limitations cinetiques seraient donc plus
importantes dans ce type de couche mince au cours des 20 premiers cycles de ‘formatage’ du
materiau d’¢lectrode ce qui pourrait limiter Iutilisation de forts regimes de courant. Enfin, dans
le cas des couches minces moins denses (¢laborees a TA), les résultats electrochimiques et XPS
ont montreé que la réversibilite du processus de conversion ¢tait quasi-constante sur les 20 cycles
realises et que la perte de capacite n’¢etait que de 4,2 % malgre une fissuration relativement im-
portante de la couche mince. Une comparaison des résultats XPS et AFM issus de I’analyse des
deux types de couches minces cyclees a donc permis de demontrer I'importance de leur struc-
ture et de leur morphologie initiales. Un suivi de la structure du matériau actif, au cours du cy-
clage, a I’¢chelle du nanometre et de la repartition spatiale des differentes phases par MET-EELS
permettrait d’aller plus loin dans la comprehension des mécanismes ¢electrochimiques.

Un autre aspect de cette these concerne I’¢tude par XPS et AFM des couches interfaciales
¢lectrode/electrolyte. S’il n’est pas possible a I’heure actuelle d’interpréeter tous les resultats
obtenus en raison de la complexité des phénomenes mis en jeu, certains points ont pu étre ¢ta-
blis :

- l'existence d’une couche de passivation (¢paisseur > profondeur d’analyse XPS (~5
nm)), essentiellement constitu¢e de carbonate de lithium Li,COj; a la fin de la decharge
(0,8 V), a pu étre mise en ¢vidence pour les deux types de couches minces.

- deux étapes interviennent dans le processus de formation de cette couche interfaciale au
cours de la premicere décharge avec la formation d’une couche riche en espece LiF entre
3,5 et 1,4 V et son recouvrement entre 1,4 et 0,8 V par un dépot d’especes carbonatees.
Ces deux etapes ont ¢té clairement identifices a partir de I’¢tude menée sur les couches
minces de CuO élaborees a TA et cyclées par voltametrie cyclique.

- des phénomenes de « dissolution »/redéposition ont éte caracterises au cours des charges
et decharges successives dans le cas des couches minces poreuses (CuO(TA)), le phéno-
mene de « dissolution » devenant de moins en moins effectif au cours des charges. Dans
le cas des couches minces plus denses (CuO(350°C)), ces phénomenes n’ont pas pu étre
clairement identifiés en raison de I’existence d’une couche de passivation dont la compo-
sition chimique reste quasi-stable au cours du cyclage.

- une importante modification de la morphologie de la surface, avec la forma-
tion/disparition de larges agregats sphériques, a eté relice au processus de forma-

tion/« dissolution » partielle des especes de la couche interfaciale.
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Il est toutefois tres difficile de corréeler ces résultats aux comportements electrochimiques
et d’estimer le nombre d’ions Li" échangés (de maniére irréversible et/ou réversible) au niveau
de cette couche interfaciale qui semble avoir une ¢paisseur importante (d’apres la taille des agre-
gats mis en ¢vidence en fin de decharge). La formation d’une couche de passivation epaisse pa-
rait étre un phénomene caracteristique des matériaux de conversion et peut étre en partie expli-
quee par un effet catalytique probable des nanoparticules metalliques Cu® formées au cours du
cyclage.

Le but de I’¢tude théorique entreprise dans ces travaux de these etait de proposer une me-
thodologie permettant de caracteriser les interfaces solide/solide formées dans I’¢lectrode poly-
phasce afin de mieux appréhender leurs effets dans le matériau de conversion CuO. En effet, les
proprictes des matériaux nanostructurés sont fortement affectées par la présence d’une tres
grande aire de surfaces et/ou d’interfaces et different donc des proprictes des composés massifs.
Une étude preliminaire des phases massives identifices au cours du processus de conversion de
CuO a permis de determiner le diagramme de stabilite thermodynamique de ces phases ainsi que
les valeurs du potentiel électrochimique V (vs Li*/Li) associées aux différents équilibres qui
peuvent s’¢tablir au cours du cyclage (dans le cas d’un processus infiniment lent). L’¢tude de la
stabilite relative des differentes interfaces en fonction du potentiel électrochimique V a ensuite
¢te mence a partir d’une approche basée sur la construction de « super-reseaux periodiques
1x1 » dans laquelle les deux phases sont contraintes mécaniquement a un parametre de maille
donne pour former une interface coherente. Les énergies d’interfaces (ou tension d’interface),
calculées sans prendre en compte I’¢nergie de deformation des feuillets (pas de sens physique),
nous ont permis d’etablir une hiérarchie énergetique des interfaces solide/solide généréees au
cours de la réaction de conversion de I’oxyde CuO et d’en déduire une évolution probable de la
texturation du mateériau actif d’¢lectrode au cours du cyclage ¢lectrochimique. Cette ¢tude des
interfaces peut étre poursuivie en considérant d’autres orientations et en realisant des construc-
tions de Wulff dans le but de déterminer la forme des nanoparticules (de Cu,O et de Cu métal)
inclues dans la matrice lithice. La prise en compte des effets de taille de particules et de creation
d’interfaces solide/solide dans le calcul des grandeurs thermodynamiques peut alors étre envisa-
gee.

Enfin, les différents résultats obtenus pour les couches minces de CuO cyclées en ¢lectro-
lyte liquide apparaissent prometteurs pour des applications rechargeables. Cette ¢tude demande

donc a étre complétée en realisant des caractérisations électrochimiques et physico-chimiques

~ 261~



Conclusion genérale

sur des empilements tout solide (configuration réeelle des microbatteries au lithium). De plus, un
couplage experience-theorie pourra ¢galement ¢étre developpe, en exploitant la démarche mise
en ceuvre au cours de ces travaux de these pour I’¢tude des interfaces solide/solide, dans le but
de caracteriser finement les interactions chimiques entre le materiau d’¢lectrode et I’¢lectrolyte

solide utilisé.
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Annexe 1 : Relation entre le potentiel chimique et la tension de la batterie en circuit ouvert

Une des premicres grandeurs thermodynamiques caracteristiques de la batterie corres-
pond a la difference de potentiel ¢lectrique entre les bornes des ¢lectrodes en circuit ¢lectrique
ouvert (en anglais : open-circuit voltage (OCV)). Cette difference de potentiel dépend des equi-
libres electrochimiques ¢établis a chacune des ¢lectrodes de la cellule et elle est directement lice a

Iécart entre les potentiels électrochimiques de Iélectron a chaque électrode” (figure A1-1).
v =Rl a1

F

avec: F, la constante de Faraday, ¢gale a 96500 C.mol ™.

Cathode Electrolyte Anode

~sol ue
Mpi+

oC

He

Figure A1-1: Schéma de la cellule en circuit ouvert. La position du potentiel électrochimique des ions lithium

dans I’¢lectrolyte ﬁlsl?i (indice ‘sol’ fait référence a la solution électrolytique) est fixée de fagon arbitraire sur le

schéma et n’a pas de conséquence sur la position relative des potentiels électrochimiques de I’électron.

Rappelons que lorsque les especes sont chargees, la contribution électrique a I’¢énergie to-
tale est ¢gale a q.F.¢ en Joules ou q est la charge de I’espece, F la constante de Faraday et ¢ le
potentiel ¢lectrique de la phase dans laquelle se trouve I’espece. Ce potentiel ¢lectrique n’est
defini qu’a une reférence commune pres, le potentiel du vide ou le potentiel d’une ¢lectrode de

référence.
Ainsi, nous pouvons donner les expressions des potentiels electrochimiques suivants:
~sol _ sol sol
5% = po% + F.%! (A1.2)

fic = ne — F.¢% (A1.3)

Dans les notations utilisées, I’indice ‘a’ fait référence a ‘anode’ (associée a 1’électrode négative) et I’indice ‘c
a ‘cathode’ (associée a I’¢lectrode positive).

~ 265~



Annexe 1 : Relation entre le potentiel chimique et la tension de la batterie en circuit ouvert

La difference de potentiel V peut eégalement étre exprimee a partir de la variation
d’énergie libre A,G associce a la reaction de fonctionnement de la batterie. Dans le cas de la
réaction globale A + z Li = B entre une électrode associ¢e a un couple A/B et une électrode
negative de lithium metallique, I’équivalent de la loi de Nernst s’ecrit:

ArG
V= -T2 (Al4)

Considérons maintenant le cas de la réaction de conversion d’un oxyde de metal de transi-

tion, note MO (cas general), qui a lieu lors du cyclage ¢lectrochimique d’une cellule Li/MO.
Reaction globale (décharge) : MO + 2 Li = M’ + Li,O
Du cote de la cathode, la réaction ¢lectrochimique mise en jeu s’écrit :
MO +2Li" +2e¢ > M° + Li,O

Le potentiel chimique de chaque phase peut étre décomposé en une somme pondéree de

potentiels atomiques, soit :

MO MO
Upo = ufv, i u(o ) (ALS)

Li,0 Li, 0
Mo =2 129 + uy2?  (ALe)

Au sein du materiau actif de I’¢lectrode positive (cathode), I’¢quilibre thermodynamique
des phases en présence (MO, Li,O et M°) se traduit par une ¢galite de potentiels chimiques.
Ainsi, les potentiels chimiques du metal de transition contenu dans les phases M° et MO sont

égaux.

MO MO
ny = uy'? (ALY

Il en est de méme pour les potentiels de I’oxygene present dans les phases MO et Li,O :

Mo Li»0
ho = 1p"” (A1)

Ces differentes egalites vont nous permettre de relier les potentiels chimiques de chaque
espece a la difference de potentiel (ddp = V) aux bornes de la cellule. Signalons que lorsque la
cellule est en circuit ouvert et que I’équilibre est atteint, le potentiel ¢lectrochimique des ions

Li* dans I¢lectrolyte est uniforme, c'est-a-dire :

o= %= % (A1.9)
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De plus, a I'¢lectrode negative, I’equilibre ¢lectrochimique Li € Li" + ¢ conduit a la re-

lation :

i0
n) = ol 4 e (A1.10)

Nous pouvons désormais etablir I’expression du potentiel chimique du lithium a la ca-

thode :

. i0
u= nl? = ot 4= w4 e - ) = W - A

Finalement, la différence de potentiel V peut étre directement relice a la différence de

(L%

potentiels chimiques du lithium entre les deux électrodes (pf; pour I'électrode positive et |;;

pour I’¢lectrode négative en Li metal) d’apres I’expression précedente :

@i%
L= My

V=- (A1.12)

Nous pouvons également definir les potentiels chimiques de l’oxygéne et du métal de

transition a la cathode en fonction de la difference de potentiel V :
c _ c _ (Li%
Ho = Hri,o — 2 W[ = MHuo — 2Hy; ~+ 2FV (A1.13)

L'O
Wi = Hmo — Mo = Hmo — Mo T 2 uﬁil ) - 2FV (AL.14)

Enfin, rappelons que le potentiel chimique d’une phase correspond a I’¢nergie libre mo-

laire partielle de cette phase a P et T constantes, soit :
w(A, bulk) = Gy, pr(A bulk) (A1.15)

Les potentiels chimiques de chaque ¢lément i parmi {O, Li, M}, contenu au sein du mate-
riau de conversion MO cyclé, peuvent donc étre exprimes en fonction de la différence de poten-

tiel V et ces expressions seront employées pour le calcul des tensions d’interface 7.
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Tous les calculs ont été realisés a ’aide du code VASP (Vienna Ab initio Similation Pac-
kage) developpée par G. Kresse, ]. Furthmiiller et J. Hafner [1, 2]. Nous avons travaille dans le
cadre de I’approximation du gradient géneralise GGA (Generalized Gradient Approximation) déve-
loppée par Perdew, Burke et Ernzerhof (PBE) [3] et a partir de pseudo-potentiels

PAW (Projector Augmented-Wave) [4] qui sont issus d’une methode de « coeur gelé tout electron ».

Ce code de calcul DFT (Density Functional Theory) utilise des bases d’ondes planes avec des
conditions aux limites periodiques pour résoudre 1’équation de Kohn-Sham. Ces ondes planes
forment une base complete de fonctions ayant la périodicité du réseau de Bravais. Pour repre-
senter correctement le systeme, nous devrions utiliser en theorie un nombre infini d’ondes

anes. Cependant, comme le poids des coefticients c,, est plus important pour les ondes planes
pl Cependant, le poids d th ts ¢, est pl portant pour | des pl

de faible énergie cinétique dans le développement des orbitales cristallines @, (r) (n : indice de
bande, k : vecteur d’onde), il est possible de tronquer la base des ondes planes en ne conservant
que celles dont I"¢énergie cinetique est inferieure a une « energie de coupure », nommee E_ ¢
par la suite. En pratique, la precision des calculs a ete controlée en suivant 1’évolution de
I’énergie totale du systeme ¢tudic en fonction de I’augmentation du nombre d’ondes planes con-

tenues dans la base. De plus, il est important de noter que la fonction d’onde totale monodé-

terminantale (dans le cas de I'approche Kohn-Sham) fait intervenir un nombre infini de vecteurs

d’onde I_c) dans la premiere zone de Brillouin. Dans la pratique, on se contente de discretiser
cette premicre zone de Brillouin et le nombre de points k selectionne doit permettre d’avoir
une bonne convergence des proprictes physico-chimiques du systeme. Les grilles de points k
utilisées dans ces travaux de these sont centrées en I' et ont été adaptées en fonction des sys-
temes ctudies. Les différentes conditions de calcul utilis¢es sont regroupees dans les deux ta-

bleaux ci-dessous.
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Phases Conditions de calcul (E,,, ;= 520 eV)
Méthode Grille de points k
CuO (monoclinique, C) PAW-PBE+U 8x8x8
Cu,0 (CEC, P3m) PAW-PBE+U 8x8x8
Li,O (CFC, F3m) PAW-PBE 8x8x8
Li,O, (hexagonale, P63 /mmc) PAW-PBE 10x10x8
Cu (CFC, Fiam) PAW-PBE 12x12x12
Li (CC, Liyzm) PAW-PBE 12x12x12

Tableau A2-1 : Conditions de calcul sélectionnées pour traiter les différentes phases massives

Super-réseaux A/B
(~200 — 300 atomes)

Optimisation de géométrie

Méthode PAW, E_. .= 520 eV,

cut-off

grille de points k = 6x6x1

Etape 1 : Relaxation des

Etape 2 : Relaxation

Calcul de I'énergie du sys-

téme totalement relaxé

Méthode PAW,

positions atomiques des positions ato- E or = 520eV,
miques, de la forme et | grille de points k
du volume de la cellule | = 6x6x1
Interfaces Cu,O/Cu, | Optimisation a partir du Optimisation a partir | Calcul PBE

Cu,0/Li,0,
Cu,0/Li,0,,
Cu/Li,O, Cu/Li,0,,
Li,0/Li,0,.

Interfaces
CuO/Cu,0,
CuO/Li,0,
CuO/Li,0,

formalisme PBE

Optimisation a partir du

formalisme PBE+U, po-

larisation de spin prise en
compte

du formalisme PBE

Optimisation a partir
du formalisme PBE+U,
polarisation de spin
prise en compte

ou PBE+U, polarisation
de spin prise en compte

Calcul PBE+U, polarisa-
tion de spin prise en

compte

Tableau A2-2 : Différentes étapes de calcul effectuées avec les conditions sélectionnées pour traiter les super-
réseaux A/B. Dans le cas de I'utilisation du formalisme PBE+U, deux valeurs du paramétre Ugg ONt €t€ systéma-
tiguement employées pour réaliser les calculs : il s’agit des deux valeurs reportées dans la littérature et discutées
tout au long du chapitre 5, a savoir U égal 4,0 et 6,5 eV.
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¢ L’oxyde de lithium Li,O

L’oxyde Li,O est un bon isolant électronique caractéris¢ par une large bande interdite
entre la bande remplie ‘O 2p’ (forte contribution des orbitales 2p des atomes d’oxygene) et la
bande de conduction (contribution des orbitales 2s vacantes des atomes de lithium) comme nous

pouvons le voir sur les courbes de densites d’états totale et projetees calculées au niveau PBE

(figure A3-1).

O 2s

DOS (états/eV)

). 02p ﬂ

-50 45 40 -35 -30 -25 -20 -15 10 -5 O 5 10 15
Energie (eV)

Figure A3-1: Densité d’états totale (en gris) de la structure Li,O et densités d’¢états projetées sur les niveaux ato-
miques d’un atome de lithium (Li Is et Li 2s en vert) et d’un atome d’oxygéne (O 2s en rouge et O 2p en bleu)
obtenues en utilisant le formalisme PBE. Le niveau de Fermi correspond au zéro d’énergie.

® Le peroxyde de lithium Li,0,

Comme le montre les densites d’etats representees sur la figure A3-2b, la structure ¢lec-
tronique de Li, O, est qualitativement bien reproduite par nos calculs. En effet, la « localisation »
¢nergetique des niveaux atomiques de I’oxygene, mise en ¢vidence a partir des densites d’ctats
projetées, est cohérente avec le diagramme d’orbitales moléculaires de I’anion peroxyde O,”
(figure A3-2a). Il est egalement important de noter que Li,O, est un isolant ¢lectronique avec

un gap de 1,92 eV d’apres nos calculs.
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b) 0025 ® O2p, +2p, e 02p,
N
Q
)
)
2
2 ﬁ
)
—
2s 2s
u
J T

-20 -15 -10
Energie (eV)

Figure A3-2: (a) Diagramme d’orbitales moléculaires de I’anion 0,” (b) Densité d’états totale (en gris) pour la
structure de Li,O, et densites d’états projetees sur les niveaux atomiques O 2s (en rouge), O 2p, et O 2p, (en
bleu fonce) et O 2p, (en cyan) obtenues en utilisant le formalisme PBE. Le niveau de Fermi correspond au zéro

d’ énergie .

¢ L’oxyde de cuivre Cu,0

L’utilisation de la DFT+U permet d’ouvrir le gap d’énergie E, d’apres les courbes de den-
sites d’¢etats reportees sur la figure A3-3. Nous avons ¢galement pu remarquer que la valeur du
gap E, reste bien inférieure a la valeur expérimentale (E,™" = 2,4 eV) sur toute la gamme de
valeurs de U,y testees. A partir de la representation des densités d’états projetées, nous consta-
tons que le haut de la bande de valence n’est pas uniquement developpée sur les orbitales ato-
miques Cu 3d mais contient ¢galement des contributions des orbitales Cu 4s et O 2p. Il en est
de méme pour le bas de la bande de conduction. II est a noter que dans ce formalisme DFT+U,
le potentiel parametrise de type Hubbard est uniquement appliqué aux interactions intra-
atomiques des ¢lectrons des orbitales Cu 3d tandis que les interactions entre ces ¢lectrons et le
reste du systeme sont traitées a partir du formalisme DFT. La correction reste donc limitee et
ne permet pas une ouverture importante du gap du fait des contributions des autres orbitales au

niveau du bord des bandes de valence et de conduction.
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® Cu3d e02p @ Cui4s

. gap=050eV
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Figure A3-3: Densité d’¢tats totale de la structure de Cu,O (en gris) et densités d’états projetées sur les niveaux
atomiques Cu(3d) (en bleu), O(2p) (en rouge) et Cu(4s) (en vert clair) obtenues en utilisant le formalisme
PBE+U avec Uy = 0, 2, 4 et 6 ¢V. Le niveau de Fermi correspond au zéro d’énergie. L’encadre, represente

en (d), correspond a un grossissement des densités d’états projetées sur la gamme énergétique [-2, 5] eV et per-
met de localiser les orbitales Cu 4s.

~ 279 ~



	Blank Page
	Blank Page

