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RESUME

Face aux enjeux du changement climatique, des actions concrétes sont devenues nécessaires pour
protéger l'environnement et favoriser le développement durable. Dans ce contexte, la transition
énergétique occupe une place centrale, exigeant des solutions de stockage d'énergie plus efficaces
et plus durables. Les batteries lithium-ion, largement utilisées dans diverses applications
stationnaires et mobiles, jouent un réle essentiel dans cette transition. Toutefois, malgré la maturité
de cette technologie, des défis subsistent, notamment dans la conception des €léments constitutifs
tels que la cathode, qui influencent directement les performances de stockage. Les cathodes des
batteries lithium-ion sont fabriquées a partir de matériaux variés, parmi lesquels le lithium-fer-
phosphate (LiFePO4) se distingue par un bon rapport coiit/performance. Cependant, l'insertion et
la désinsertion des ions lithium (Li") lors des cycles de charge et de décharge restent
problématiques, impactant la durabilité et l'efficacité de la cathode. A ce jour, des matériaux
comme le graphite et le graphéne sont utilisés pour supporter le LiFePO4 et améliorer sa
conductivité. Néanmoins, ces matériaux présentent des limites : le graphite est issu de sources
fossiles polluantes, et la fabrication du graphene est particulierement énergivore. Cette thése
explore donc une approche alternative consistant a utiliser du carbone actif synthétisé a partir de
dechets de biomasse, permettant non seulement d'améliorer les performances du LiFePO4, mais

aussi de réduire les colts et I'impact environnemental de sa production.

Pour synthétiser ce carbone actif, deux types de biomasse ont été retenus : 1'épi de mil et la jacinthe
d'eau. Le mil est une culture résistante aux conditions arides, courante en Afrique et en Asie, ce
qui en fait une ressource abondante et durable. La jacinthe d'eau, quant a elle, est une plante
aquatique envahissante des zones tropicales et subtropicales, dont la prolifération excessive
menace les écosystetmes aquatiques. La transformation de ces biomasses en carbone actif
représente une solution de valorisation innovante et encore peu explorée pour des applications de
stockage d'énergie. Selon I'analyse de la littérature, il est évident que ces déchets n'avaient jamais
été étudiés auparavant comme carbone actif pour améliorer les performances de la cathode

LiFePOs.

Dans un premier temps, les résidus d'épi de mil et de jacinthe d'eau ont fait 1'objet d'études
préliminaires approfondies, incluant une analyse de leur composition en carbone. Les résultats

révélent une teneur en carbone de 43,90 % en moyenne pour I'épi de mil et de 40,55 % pour la
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jacinthe d'eau, des valeurs indiquant leur potentiel pour la conversion en carbone actif. L'analyse
thermique par thermogravimétrie (TGA) a été réalisée a quatre vitesses de chauffage (5, 10, 15 et
20 °C/min), sur une plage de températures allant de 35 °C a 700 °C, afin de caractériser les étapes
de dégradation thermique et de détermination des optimaux pour la synthése du carbone actif. Les
résultats montrent que I'énergie d'activation moyenne est de 196 kJ/mol pour 1'épi de mil et de 201
kJ/mol pour la jacinthe d'eau, suggérant une stabilité¢ thermique 1égerement supérieure pour cette
dernié¢re. La température d'activation optimale du carbone a été fixée a 700 °C, avec une vitesse de
chauffage de 5 °C/min, cette derni¢re offrant une répartition homogeéne de la chaleur dans le
matériau pendant la pyrolyse. Cette répartition uniforme favorise la formation de structures

poreuses, essentielles pour la performance électrochimique du carbone actif final.

Par ailleurs, les analyses thermiques, cinétiques et morphologiques révelent que le précurseur d’épi
de mil, avec sa teneur ¢élevée en matieres volatiles et faible en cendres, favorise une pyrolyse plus
intense et une activation agressive, conduisant a une structure poreuse mais désordonnée, tandis
que la jacinthe d’eau, plus riche en cendres et en minéraux, tend vers une meilleure réorganisation
cristalline. La spectroscopie XPS confirme ces tendances, montrant une légere graphitisation (10
% sp?) pour I’épi de mil contre une plus forte oxydation et présence de groupes fonctionnels pour

la jacinthe d’eau (5 % sp?), influengant ainsi leurs propriétés €lectriques et adsorbantes.

La suite de ce travail de recherche se concentre sur la synthése et la caractérisation des différents
carbones actifs dérivés de I'épi de mil et de la jacinthe d'eau. La synthese des carbones actifs a été
réalisée par activation chimique, en utilisant I'hydroxyde de potassium (KOH) comme agent
activateur. Trois rapports de mélange KOH/matériaux carbonés (KOH/MC) ont été testés : 1:1,
2:1, et 5:1, afin d'évaluer l'influence de la concentration de KOH sur les propriétés du carbone actif

obtenu.

Les résultats de caractérisation révelent que la concentration de KOH dans le rapport KOH/MC
affecte de maniére significative la composition chimique, la cristallinité, la surface spécifique, la
taille des pores, et la conductivité électrique des carbones actifs. L'analyse au microscope
¢électronique a balayage (MEB) montre une porosité répartie de fagon homogene pour les carbones
actifs des deux précurseurs. La composition chimique obtenue par EDS indique une prédominance

de carbone (70 % a 85 %), suivie d'oxygeéne (12 % a 20 %) et de potassium (2 % a 8 %). Le
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pourcentage de carbone diminue tandis que ceux de I'oxygeéne et du potassium augmentent avec la

concentration de KOH, reflétant I'impact du rapport KOH/MC sur la structure finale.

L'analyse par diffraction des rayons X (DRX) a montré des différences de cristallinité entre les
échantillons : le carbone actif dérivé de 1'épi de mil présente une structure amorphe, tandis que
celui de la jacinthe d'eau affiche une cristallinité majoritaire, probablement li¢ aux minéraux

présents dans la biomasse aquatique.

L'analyse de la porosité révele que les échantillons activés avec un rapport de masse KOH/MC 1:1
sont constitués principalement de micropores (D < 2 nm), avec des volumes de pores respectifs de
0,24 cm?/g pour la jacinthe d 'eau et de 0,13 cm?/g pour 1'épi de mil, et des surfaces spécifiques de
413,03 m?/g et 216,34 m?/g. L'augmentation du rapport KOH/MC entraine une réduction de la
surface spécifique et du volume de pores, due a 1'expansion excessive des pores sous l'effet du

KOH a haute concentration, ce qui limite le développement des micropores.

En termes de conductivité¢ électrique, les échantillons avec un rapport de KOH/MC de 2:1
présentent les meilleures performances, avec des valeurs de 8,42 x 10~ S/cm pour 1'épi de mil et
14,70 x 107 S/cm pour la jacinthe d'eau. Ces résultats montrent que la surface spécifique moyenne,
combinée a une porosité mésoporeuse, favorise un meilleur transport des charges, rendant les

échantillons plus conducteurs et mieux adaptés aux applications de stockage d'énergie.

Aussi, les performances du carbone actif en tant que support de la cathode LiFePO4 ont été
démontrées. Des piles bouton ont été assemblées en utilisant des cathodes LiFePO4/C, avec du
lithium métallique comme anode. La composition massique des cathodes, basée sur les
recommandations de la littérature, se compose de 85 % de LiFePOs, 8 % de carbone actif et 7 %
de polyfluorure de vinylidéene (PVDF) comme liant. Selon la littérature, les cathodes LiFePO4/C
présentent des performances électrochimiques nettement supérieures grace a 1'ajout de carbone

actif, qui améliore significativement la conductivité et la surface de diffusion des ions lithium (Li").

Enfin, les cathodes LiFePO4/C fabriquées avec un carbone actif activé a un rapport de masse
KOH/MC 2:1 se distinguent par leurs performances optimales. Cette supériorité pourrait tre
attribuée a la conductivité électrique élevée de ce carbone et a I’équilibre entre surface spécifique
et structure mésoporeuse (volume, distribution et taille des pores). Les mésopores (2 nm <D < 50
nm) offrent un canal de diffusion idéal pour les ions Li*, optimisant ainsi le transport ionique et

essentiellement la résistance interne de la cathode.
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L'influence de la surface spécifique du carbone actif sur les performances de la cathode s'avére plus
complexe qu'attendu. Bien qu'une grande surface spécifique soit généralement souhaitée pour
augmenter la réactivité, elle peut ne pas €tre un critére déterminant dans ce cas précis. Les
échantillons présentant une moyenne surface spécifique, combinée a une porosité équilibrée entre
micropores et mésopores, montrent en effet les meilleures performances en facilitant a la fois la
conductivité et la diffusion ionique comparés a ceux présentant une grande surface spécifique
composée de micropores en majorité. Cette optimisation de la structure poreuse et de la
conductivité électrique rend les carbones actifs KOH/MC 2:1 particulicrement adaptés a

I'amélioration des performances de la cathode LiFePO4 pour les applications de stockage d'énergie.

Mots-clés : Déchets de la biomasse, Epi de mil, Jacinthe d’eau, Carbone actif, KOH, Batteries au

lithium, Cathode, LiFePOs, Pile bouton, Capacité, Efficacité coulombique, test de cyclage.
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ABSTRACT

In response to the challenges posed by climate change, concrete actions are necessary to protect
the environment and promote sustainable development. In this context, energy transition plays a
central role, requiring more efficient and sustainable energy storage solutions. Lithium-ion
batteries, widely used in various stationery and mobile applications, are essential for this transition.
However, despite the maturity of this technology, challenges remain, particularly in the design of
key components such as the cathode, which directly influences storage performance.

The cathodes of lithium-ion batteries are manufactured from various materials, among which
lithium iron phosphate (LiFePO4) stands out due to its good cost/performance ratio. However, the
insertion and extraction of lithium ions (Li*) during charge and discharge cycles remain
problematic, affecting the durability and efficiency of the cathode. To date, materials such as
graphite and graphene have been used to support LiFePO4 and enhance its conductivity. However,
these materials have limitations: graphite is derived from polluting fossil sources, and graphene
production is highly energy intensive.

This thesis explores an alternative approach using activated carbon synthesized from biomass
waste, which not only improves LiFePOs’s performance but also reduces costs and the
environmental impact of its production.

To synthesize activated carbon, two types of biomasses were selected: millet cob and water
hyacinth. Millet is a drought-resistant crop, commonly grown in Africa and Asia, making it an
abundant and sustainable resource. Water hyacinth, on the other hand, is an invasive aquatic plant
found in tropical and subtropical regions, whose excessive proliferation threatens aquatic
ecosystems. Converting these biomasses into activated carbon represents an innovative and
underexplored solution for energy storage applications. A review of the existing literature confirms
that these biomass residues had never been studied before as activated carbon for improving
LiFePO4 cathode performance.

First, millet cob and water hyacinth were subjected to preliminary studies, including an analysis of
their carbon composition. The results revealed an average carbon content of 43.90% for millet cob
and 40.55% for water hyacinth, indicating their potential for conversion into activated carbon.
Thermal analysis using thermogravimetric analysis (TGA) was conducted at four heating rates (5,
10, 15, and 20 °C/min) over a temperature range of 35 °C to 700 °C to characterize thermal

degradation stages and determine optimal conditions for activated carbon synthesis.
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The results showed that the average activation energy was 196 kJ/mol for millet stalks and 201
kJ/mol for water hyacinth, suggesting slightly higher thermal stability for the latter. Additionally,
the optimal activation temperature for carbon production was set at 700 °C, with a heating rate of
5°C/min, ensuring a uniform heat distribution during pyrolysis. This homogeneous heat
distribution promotes the formation of porous structures, which are important for the
electrochemical performance of the final activated carbon.

Thermal, kinetic, and morphological analyses further indicate that the millet cob precursor—with
its high volatile content and low ash—favors intense pyrolysis and vigorous activation, resulting
in a porous yet disordered carbon structure. Conversely, the mineral-rich water hyacinth exhibits
greater crystalline reorganization. XPS data corroborate these findings, with millet cob showing
mild graphitization (10% sp?) versus water hyacinth’s pronounced surface oxidation and functional
groups (5% sp?), directly impacting their conductivity and adsorption behaviors.

Next, this research focuses on the synthesis and characterization of various activated carbons
derived from millet stalks and water hyacinth. The activation process was conducted using
chemical activation, with potassium hydroxide (KOH) as the activating agent. To evaluate the
impact of KOH concentration on carbon properties, three mass ratio KOH/Carbon Material
(KOH/CM) were tested: KOH/CM 1:1, KOH/CM 2:1 and KOH/CM 5:1.

Key characterization results are:

o Structural Properties: The KOH/MC ratio significantly influenced the chemical
composition, crystallinity, specific surface area, pore size, and electrical conductivity of the
activated carbons.

e Morphology (SEM Analysis): Scanning electron microscopy (SEM) revealed uniformly
distributed porosity for the activated carbons derived from both biomasses.

e Elemental Composition (EDS Analysis): Energy dispersive spectroscopy (EDS) showed a
predominance of carbon (70 % to 85 %), followed by oxygen (12 % to 20 %) and potassium
(2 % to 8 %). The carbon percentage decreased while oxygen and potassium percentages
increased with higher KOH concentrations, highlighting the impact of the KOH/MC ratio
on the final carbon structure.

e Crystallinity (XRD Analysis): X-ray diffraction (XRD) analysis revealed a difference in

crystallinity between the samples: millet cob-derived carbon exhibited an amorphous
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structure, whereas water hyacinth-derived carbon showed a more crystalline structure,
likely due to the mineral content in the aquatic biomass.

e Pore structure and surface area show: KOH/MC 1:1 sample contained mainly micropores
(D <2 nm), with pore volumes of 0.24 cm?/g for water hyacinth and 0.13 cm?®/g for millet
cob, and specific surface areas of 413.03 m?/g and 216.34 m?/g, respectively. Increasing the
KOH/CM ratio led to a reduction in surface area and pore volume, due to excessive pore
expansion, which limited micropore development.

e Electrical Conductivity: The best electrical conductivity was observed for KOH/CM 2:1
sample, with values of 8.42 x 1073 S/cm for millet cob and 14.70 x 10° S/cm for water
hyacinth. These findings indicate that a moderate specific surface area, combined with
mesoporous structure, enhances charge transport, making these samples more conductive

and better suited for energy storage applications.

Also, the activated carbon’s performance as a LiFePO4 cathode support was evaluated. Button cells
were assembled using LiFePO4/C cathodes and lithium metal anodes. The cathode formulation
consisted of 85% LiFePOas, 8% activated carbon, and 7% polyvinylidene fluoride (PVDF), in
accordance with literature guidelines. The inclusion of activated carbon significantly improved the
conductivity and lithium-ion diffusion across the electrode surface, resulting in enhanced

electrochemical performance.

To finish, cathodes incorporating activated carbon synthesized with a KOH/MC 2:1 ratio delivered
the best results, likely due to their superior conductivity and balanced pore structure (volume,
distribution, and size). Mesopores (2—50 nm) facilitated efficient Li" transport and reduced internal
resistance. Interestingly, the specific surface area of activated carbon did not correlate directly with
performance; instead, samples with moderate surface areas and a balanced micropore/mesopore

ratio outperformed others, highlighting the importance of pore architecture over total surface area.

This structure-conductivity optimization confirms that activated carbons prepared with a 2:1
KOH/MC ratio are particularly well-suited to enhancing LiFePO4 cathode performance in energy

storage systems.

Keywords: Biomass waste, millet cob, water hyacinth, activated carbon, KOH, lithium batteries,

cathode, LiFePOs, button cell, capacity, coulombic efficiency, cycling test.
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CHAPITRE1 INTRODUCTION

1.1 Généralités

Pour soutenir la transition énergétique axée sur les énergies renouvelables d’une part, et d’autre part
pour le développement des véhicules électriques, le stockage d'énergie devient un pilier essentiel.
En effet, les sources d'énergie renouvelable, comme le solaire et I'éolien, sont par nature
intermittentes et dépendent des conditions climatiques et de l'alternance jour/nuit. Cette variabilité
impose un besoin croissant de systemes de stockage efficaces pour garantir la stabilité et la
continuité de l'approvisionnement en électricité. De plus, pour réduire les cotits des véhicules
¢lectriques, il est impératif de développer de nouveaux systéemes de stockage d'énergie a des cofits
compétitifs. Un stockage performant est donc essentiel pour répondre aux besoins croissants en

énergie propre et pour soutenir une mobilité électrique abordable.

Les technologies de stockage, en particulier les batteries avancées, permettent de stocker I'énergie
produite en exces pour la restituer en période de forte demande ou lorsque les conditions de
production sont défavorables. Ainsi, le stockage d'énergie devient un complément indispensable a
l'intégration des énergies renouvelables, assurant un approvisionnement stable, une meilleure

gestion des réseaux ¢électriques, et contribuant a la réduction de la dépendance aux énergies fossiles.

En effet, il existe plusieurs types d’accumulateurs électrochimiques. La figure 3.1 présente une
comparaison de quelques accumulateurs électrochimiques suivant leurs densités d’énergies

massique et volumique.

La courbe montre clairement que les batteries au lithium, notamment les batteries lithium-ion et
lithium-métal, occupent une position centrale parmi les technologies de stockage d'énergie en raison
de leur densité énergétique massive et volumique élevée. Avec une densité énergétique théorique
de l'ordre de 250 Wh/kg, les batteries lithium-ion surpassent les autres types, telles que les batteries
plomb-acide et nickel-hydrure métallique (Ni-MH), en fournissant jusqu'a 1,5 fois plus d'énergie

par kilogramme [1].

Les batteries lithium-ion offrent également des avantages significatifs en termes de durée de vie
(jusqu'a 10 ans) et d'efficacité énergétique théorique (environ 95 %), ce qui en fait un choix
privilégié pour les applications de stockage d'énergie. Comparativement aux technologies plus

anciennes, telles que le plomb-acide et le nickel-cadmium (Ni-Cd), les batteries lithium-ion utilisent



moins de matiéres actives, ce qui réduit les contraintes de ressources tout en offrant une tension

nominale plus élevée (environ 3,7 V contre 1,2 V pour les batteries Ni-MH) [1].
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Figure 1.1 : Comparaison d’accumulateurs électrochimiques selon les densités d’énergies

massique et volumique [2]

Ces caractéristiques, couplées a une faible autodécharge et une excellente densité énergétique,
expliquent pourquoi les batteries lithium-ion dominent aujourd'hui le secteur du stockage d'énergie,
qu'il s'agisse d'applications stationnaires, embarquées ou dynamiques. Parmi les technologies au
lithium, le LiFePO4 (lithium-fer-phosphate) apparait comme une alternative particulicrement
prometteuse. En plus d'étre moins coliteux et moins toxique que d'autres matériaux cathodiques, le
LiFePO4 présente un profil de tension plate et des ressources abondantes, répondant ainsi aux
préoccupations environnementales et économiques [2], [3],. Néanmoins, des améliorations restent
nécessaires pour optimiser ses propriétés induites : augmenter la capacité théorique, la densité
énergétique, et améliorer la conductivité électronique ainsi que la diffusivité ionique [2]. Le tableau
1.1 suivant propose une comparaison des parametres de performance de divers matériaux
cathodiques des batteries au lithium, offrant un apergu des potentiels et des défis associés a chacune

de ces technologies pour une transition énergétique durable.

Selon le tableaul.l, le matériau LiMnPOs, bien qu'il ait une tension de décharge plus élevée (4,1

V), il est sujet a l'effet Jahn-Teller, qui provoque une distorsion géométrique lors de la décharge,



définie ainsi sa conductivité et sa capacité¢ de cyclage [2]. Les matériaux LiCoPO4 et LiNiPOs
possedent des tensions de décharge trés élevées (4,8 V et 5,1 V respectivement), ce qui les rend
incompatibles avec les électrolytes courants dans les batteries lithium-ion. Cela limite leur
application pratique malgré leur potentiel en termes de capacité énergétique [4]. Quant aux
matériaux Li1.07Mn1.9304 et LiAlo.05Co0.15Ni0.8O2 malgré leurs tensions de décharge modérées (3.9
V et 3.6 V respectivement) et des capacités théoriques intéressantes, leur densité volumique ¢élevée
(4.15 g/em?® et 4.73 g /cm?) et leur diffusivité limitée nécessairement des optimisations pour des
performances optimales en cyclage [4]. Le matériau LiCoO: présente une capacité théorique élevée
(274 mAh/g), mais sa tension de décharge et sa densité volumique (5,05 g/cm?®) le rendent moins

favorable en termes de sécurité et de durabilité [4].

Tableau 1-1 : Propriétés de différents matériaux cathodiques [4], [5], [6], [7], [8], [9]

Matériau de la Tension de Capacité Masse volumique | Diffusivité
cathode décharge théorique (mAh/g) (g/cm?) (cm?/s)
LiMnPO4 4.1 171 3.43 1077
LiFePO4 3.4 170 3.60 1078
LiCoPO4 4.8 167 3.70 107
LiNiPO4 5.1 167 3,89 10°°
Li1,07Mn1,030 4 3.9 117 4.15 ~1071°
LiAlo,05C00,15N10,302 3.6 265 4.73 ~1078
LiCoO» 3.6 274 5.05 ~107*

Pour le matériau cathodique LiFePOu, il présente une tension de décharge relativement basse (3,4
V) et une diffusivité électronique limitée (10~® cm?/s), ce qui peut limiter les performances en termes
de puissance [4]. Cependant, ses bonnes performances €lectrochimiques et sa stabilité le rendent
attractif pour des applications de batteries slires et durables [4], [10]. L'amélioration de sa
conductivité, en le supportant avec un carbone biosourcé a structure cristalline ou amorphe, est une
stratégie intéressante pour compenser sa faible diffusivité. De ce fait, pour contribuer a
I’amélioration de la conductivité du LiFePOs, nous proposons dans cette these 1’utilisation de

carbone actif biosource issu du milieu agricole et aquatique comme support a la cathode LiFePOas.

En effet, l'identification des matériaux biosourcés pour la synthése du carbone repose sur des

critéres tels que la disponibilité de la ressource, les caractéristiques de la zone d'origine (aride,



séche, aquatique) et la nature spécifique de la biomasse. Des études du comportement thermique de
ces matériaux, réalisées par analyse thermogravimétrique, ont permis de déterminer les plages de
température optimales et les vitesses d'activation nécessaires pour la production de carbone. Une
comparaison entre les méthodes de synthése du carbone a été menée et elle a conduit au choix de la
méthode chimique, avec le KOH comme agent activateur, en raison de son efficacité. Pour évaluer
les performances des différents carbones synthétisés, des piles boutons, utilisant une cathode

LiFePOg4 revétue de carbone synthétis¢, ont été congus et soumis a des tests de cyclage.
1.2 Contexte et problématique

Le développement de nouveaux matériaux cathodiques pour les batteries lithium-ion représente
aujourd'hui un défi majeur. En effet, le matériau cathodique constitue environ 60 % du colt d'une
cellule électrochimique ¢lémentaire et est considéré comme 1'élément limitant de la batterie [11].
Son influence est non négligeable, car il impacte directement le colt (60 %), la performance
énergétique (capacité a accepter et libérer des ions lithium), la durée de vie (nombre de cycles de

charge et de décharge) ainsi que la complexité de fabrication de la batterie.

Divers matériaux d'intercalation pour la cathode, tels que le LiCoO3, le LiNiO», le LiMn2O4 et leurs
dérivés, sont actuellement explorés. Cependant, chacun présente des limitations significatives : le
LiCoO; est colteux et toxique, le LiNiO> pose des problémes de sécurité en fonctionnement, et le

LiMn2Oq4 est limité par sa durée de vie cyclique et sa stabilité thermique [12].

Pour dépasser ces limites, des matériaux cathodiques a structure olivine basés sur le phosphate, de
formule LiMPO4 (M = Fe, Co, Ni, Mn), ont été développés avec succes. Parmi eux, le LiFePOy4 se
distingue par plusieurs avantages : il est abordable, offre une excellente stabilité thermique et
cyclique, est non toxique et respectueux de l'environnement. Cependant, sa faible conductivité
¢lectronique reste un frein a son déploiement a grande échelle. L'un des principaux défis consiste
désormais a développer des matériaux cathodiques offrant une grande surface active, une densité
de courant d'échange élevée et une faible dégradation au-dela de 2 000 cycles de charge-décharge,

permettant ainsi une utilisation durable et efficace dans des applications variées.

Dans ce contexte, le développement de cathodes a base de LiFePO4 supportées par des matériaux
carbonés conducteurs de surface spécifique optimisée représente une approche prometteuse. Le

LiFePO4 est réputé pour sa stabilité thermochimique, grace a sa forte liaison P-O, son intégrité



structurale pendant les cycles de charge et de décharge, et son aptitude a maintenir des performances
constantes au-dela de 2000 cycles. Il est également considéré comme un matériau sir et respectueux
de I'environnement, offrant de nombreux avantages ¢cologiques [2], [3], [4], [5], [6], [7] et [8].
Cependant, malgré ces qualités, les performances de la cathode LiFePO4 sont limitées par des
facteurs tels que la surface active, la porosité, la taille des particules [9], [10], [11], [12], [13] et sa
conductivité électrique indirectement faible, de I'ordre de 10 ® a 107!° S/cm. Ces caractéristiques

limitent son efficacité dans des applications haute puissance [8].

Ces dernicres décennies, des recherches intensives ont été menées pour optimiser les performances
de la cathode LiFePO4, notamment par I'amélioration de sa conductivité électrique et de la migration
ionique. Par exemple, plusieurs chercheurs [13], [14], [15], [16], [17] et [18] ont exploré le dopage
métallique comme solution. Ce procédé consiste a introduire des ions métalliques (Nb**, Mg**, Al*",
La’**, Ti**, W¢") dans la structure de LiFePOs, ce qui peut augmenter la tension de sortie de la batterie
et améliorer le taux de diffusion des ions lithium. Certains dopants, comme le Mg** et I'AI**, peuvent
¢galement accroitre la capacité spécifique de LiFePO4. Toutefois, le dopage peut introduire des
impuretés (Nb2Os, MgO, AlbO3, La;03, TiO2, WO3) susceptibles de créer des défauts structuraux
(déformations et expansions non linéaires), ce qui nuit a la durée de vie de la batterie. De plus, la
synthése des dopants est complexe et coliteuse, nécessitant un contrdle strict des conditions de

réaction.

D'autres chercheurs [19], [20], [21], [22], [23], [24] et [25] ont proposé de réduire la taille des
particules (de 300 nm a environ 10 nm) pour améliorer les performances de LiFePOs. La réduction
de la taille des particules augmente la surface de contact avec I'électrolyte, favorisant les réactions
chimiques et facilitant la mobilité des ions lithium, tout en réduisant la distance de transport des
¢lectrons. Bien que cette méthode soit prometteuse, elle exige un contrdle précis de la taille et de la
morphologie des cristaux, impliquant des techniques de synthése avancées telles que le broyage a
haute énergie, la pulvérisation laser ou la mécanosynthése, ce qui peut augmenter les cotits de

production.

Enfin, plusieurs études [5], [26], [27], [28], [29], [30] et [31] ont exploré l'amélioration des
performances de la cathode LiFePO4 grace au revétement en carbone. Cette technique permet
d'augmenter significativement la capacité spécifique, les performances nominales et la durée de vie

du LiFePO4 [5]. Le revétement en carbone améliore la conductivité¢ électrique de I'électrode



cathodique, facilitant ainsi le transfert de charge pendant le fonctionnement de la batterie [29], [32],
[33], [34], [35] et [36]. Cependant, certaines formes de carbone utilisées pour ce revétement,
notamment celles a forte cristallinité comme le graphite synthétique, impliquent des procédés de
fabrication pouvant étre énergivores, en particulier lorsqu'elles nécessitent des températures élevées
ou des ¢tapes de graphitisation prolongées. Par ailleurs, bien que des sources alternatives se
développent, une part importante de ces matériaux reste encore issue de mati€res premicres
d'origine fossile, soulevant des préoccupations liées a leur durabilité, leur coft, et leur disponibilité
a long terme. Il est donc urgent de trouver des solutions pour réduire l'utilisation de ressources
fossiles dans la production de carbone a structure cristalline destinée au support de la cathode. La
question centrale est la suivante : comment améliorer la conductivité¢ de la cathode LiFePO4 en

utilisant un carbone actif synthétisé de manicre écologique et a cout réduit ?

Ce projet de recherche a pour but de répondre a la question d’actualité de la synthése d'un carbone
actif biosourcé pouvant servir de support pour la cathode LiFePOs. L'utilisation de matiéres
premiéres d'origine biologique permet ici de pallier les risques d'approvisionnement et de réduire la
consommation énergétique liée a la fabrication du carbone actif. L'exploitation du carbone
provenant de déchets de biomasse constitue ainsi une alternative particuliérement intéressante. Le
choix de cette approche pour I'amélioration de la cathode LiFePO4 repose sur les avantages notables

du carbone actif [37] :
o il possede une surface spécifique bien développée ;
e il possede une conductivité €lectrique largement supérieure a celle du LiFePOy ;
e il favorise l'intercalation des ions lithium.

Dans cette étude, les déchets de biomasse utilisés pour la syntheése du carbone actif sont les résidus
de I'épi de mil et de la jacinthe d'eau. Le but ultime de cette recherche est d'analyser les liens entre
les caractéristiques physico-chimiques des carbones biosourcés (épi de mil / jacinthe d’eau) et les
performances ¢€lectrochimiques des cathodes a base de LiFePO4 pour les batteries lithium-ion. Le
carbone a été synthétisé et activé par une méthode chimique utilisant le KOH comme agent
activateur, méthode a la fois peu colteuse et efficace pour obtenir un carbone actif doté¢ d'une
surface spécifique améliorée ainsi qu'une distribution homogeéne de micropores, mésopores et

macropores. Le carbone dérivé de 1'épi de mil présente une structure majoritairement amorphe,



tandis que celui issu de la jacinthe d'eau est cristallin. Les différences de performances entre ces

deux types de carbone seront détaillées dans cette étude.

La cathode LiFePO4 améliorée a été fabriquée en utilisant 85 % de poudre de LiFePO4, 8 % de
carbone actif et 7 % de PVDF. Dans le cadre de 'optimisation de I'utilisation du carbone actif
comme support, le pourcentage massif de carbone dans le LiFePOg a été fixé en dessous de 10 %
conformément a la littérature [38]. La proportion de PVDF est maintenue a 7 %, tandis que la

quantité de LiFePOy varie en fonction du pourcentage de carbone actif.

Le carbone actif, en améliorant la surface active et la conductivité du LiFePO4, devrait faciliter le
déplacement des porteurs de charge au sein de la batterie. Cette recherche souléve également une
question philosophique intéressante sur 1'équilibre entre progreés technologique et durabilité
environnementale. En développant une cathode a base de LiFePO4 supportée par du carbone
biosourcé provenant de résidus d'épi de mil et de jacinthe d'eau, nous aspirons a allier innovation
technologique et responsabilité écologique. Cela pose la question plus large de 1a maniére dont nous
pouvons avancer technologiquement tout en soulignant notre empreinte écologique et en
maximisant l'utilisation des ressources durables. En effet, ce projet vise a démontrer qu'il est
possible de synthétiser un carbone actif biosourcé présentant des performances comparables au

carbone cristallin d'origine fossile traditionnellement utilis¢ comme support a la cathode LiFePOs.
1.3 Conclusion

Cette introduction établit les fondements théoriques et pratiques de la recherche, en situant
précisément la problématique dans le contexte actuel de transition énergétique et en justifiant
l'approche innovante adoptée. Elle ouvre ainsi la voie aux développements ultérieurs de la thése, ou
des méthodologies rigoureuses et des résultats expérimentaux étayeront les hypotheses et valideront
la faisabilité ainsi que l'efficacité de cette nouvelle solution technologique. Le but est de proposer
une alternative durable et efficace pour le développement de cathodes a base de LiFePOs, en
utilisant des carbones biosourcés dérivés de déchets agricoles comme 1'épi de mil et la jacinthe

d'eau.

L'introduction a également souligné I'importance croissante des batteries lithtum-ion dans les efforts
d'¢lectrification et de décarbonisation des activités humaines, tout en pointant les limites des

matériaux conventionnels pour les cathodes. Elle a mis en lumiére la nécessité de développer des



alternatives respectueuses de I'environnement, capables de soutenir les exigences de performance

et de durabilité des technologies actuelles.



CHAPITRE 2 REVUE DE LA LITTERATURE

2.1 Introduction

Ce chapitre explore la littérature autour du développement de cathodes a base de LiFePOs
supportées par du carbone actif biosourcé provenant de divers déchets agricoles pour les batteries
au lithium. Il propose un cadre théorique et contextuel solide en examinant les travaux antérieurs et
les avancées dans les domaines pertinents. Un apercu succinct de la technologie des batteries au
lithium est présenté, suivi d'une analyse des différents matériaux cathodiques. Les méthodes pour
améliorer les performances de la cathode LiFePOs4, en particulier 'utilisation de carbone comme

support, sont également discutées.

2.2 Technologie des batteries au lithium

2.2.1 Historique et évolution des batteries au lithium

Imaginez un laboratoire en 1962, ou des chercheurs explorent de nouveaux moyens de stocker
'énergie. L'un d'eux, fasciné par les propriétés du lithium, décide de I'utiliser comme anode pour
une batterie. Cela mene a la toute premiere batterie au lithium, un mod¢le certes non rechargeable,
mais révolutionnaire pour cette époque : I'anode en lithium y est couplée a une cathode qui est en
dioxyde de manganese [39]. Cette innovation a séduit rapidement Sanyo, qui commercialisa cette
batterie des 1972, tout en poursuivant la recherche sur des matériaux de cathode capables de résister

a des cycles répétés [40].

Cependant, un défi de taille est apparu : le lithium, tres réactif, formait des dendrites métalliques
risquant de percer le séparateur et de provoquer des courts-circuits ou pire, des explosions. Cette
fragilité galvanise la communauté scientifique, qui explore alors différents électrolytes et méme des
matériaux alternatifs pour 1'anode [40]. En 1978, le chercheur Michel Armand propose une idée
radicale : utiliser un ¢€lectrolyte polymere solide, permettant de stabiliser le lithium tout en laissant

les ions circuler sans danger [21], [40].

Quelques mois plus tard, une autre avancée bouleverse le domaine : des €lectrodes d'intercalation,
comme l'oxyde de cobalt lithium (LiCoO2), sont mises au point, augmentant la capacité de la
batterie [22], [40]. En 1980, I'équipe de John Goodenough réalise alors une percée historique en

doublant la capacité des batteries avec cette nouvelle cathode. Cette découverte sera si fondamentale



10

qu'elle deviendra la base de la premiere batterie lithium-ion rechargeable, développée par Moli

Energy au Canada en 1985 [39].

C'est Sony qui, en 1991, réalise le grand saut en langcant la premiére batterie lithium-ion
rechargeable, rendant ces batteries accessibles pour les appareils électroniques portables. Avec une
anode en carbone et une cathode en oxyde de cobalt et de lithium, cette batterie offre enfin une

solution durable et stire, marquant l'entrée du lithium dans nos vies quotidiennes[19], [39].

L'histoire continue dans les années 2000, lorsque des chercheurs, dont Thackeray, travaillent a
améliorer ces batteries pour répondre aux besoins de stockage d'énergie a grande échelle. Ils
développent des cathodes comme les oxydes de nickel-manganése-cobalt (NMC) et nickel-cobalt-
aluminium (NCA), des technologies qui offrent un compromis idéal entre densité énergétique,
sécurité et cout. L'impact est tel que Tesla adopte ces batteries NCA, faisant de la batterie lithium-

ion un pilier des véhicules électriques [20].

En 2010, les batteries lithium-ion ont joué¢ un important réle dans l'essor du véhicule électrique,
devenant ainsi un élément central du systéme. Le constructeur Tesla a révolutionné le marché en
utilisant des batteries au lithium avec des cathodes NCA, augmentant 1’autonomie tout en
maintenant des colits de production compétitifs [23]. Aujourd'hui, la quéte continue. Depuis le début
des années 2020, les chercheurs se concentrent sur le recyclage et la réduction des métaux rares,
comme le cobalt, pour développer des batteries toujours plus respectueuses de l'environnement. Des
décennies apres leur invention, les batteries lithium-ion continuent d'évoluer, devenant chaque jour

un peu plus essentiel dans la transition énergétique mondiale [24].
2.2.2 Principe de fonctionnement des batteries au lithium

Les batteries au lithium fonctionnent grace au principe de stockage et de libération d'énergie par
des réactions électrochimiques basées sur le couple redox Li/Li*. Le lithium, avec une masse
molaire de 6,94 g/mol, une densité de 0,53 g/cm?, et un potentiel standard de 1’ordre de -3,04 V,
présente des caractéristiques idéales pour les recherches avancées dans le domaine du stockage
¢électrochimiques reposent sur un échange réversible d'ions lithium entre l'anode et la cathode,
accompagné d'un flux d'électrons dans le circuit externe [41]. Typiquement, I'anode est composée

de graphite ou de lithium métallique, tandis que la cathode est constituée d'un matériau composite
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de lithium capable d'intercaler les ions lithium. L'¢lectrolyte, généralement une solution ou un gel

contenant des sels de lithium, permet la circulation des ions lithium entre les €lectrodes.

Le processus de charge implique un déplacement des ions lithium de la cathode vers 'anode a
travers 1'¢lectrolyte, tandis que pendant la décharge, les ions reviennent de I'anode a la cathode,
libérant ainsi de 1'énergie. Si I'on considére une anode en lithium métallique (Li) et une cathode
contenant un matériau hote (H) d'intercalation, les équations générales aux électrodes de la batterie

peuvent étre écrites comme suit [42] :

Décharge
_—
. . .+ a—
Anode : yLi yLi™ + ye (2.1)
Charge

Pendant la décharge (équation 2.1), le lithium métallique libére des ions lithium (Li") et des

¢lectrons (e”) pour alimenter le circuit externe.

Décharge
Cathode : yLi* + ye™ + Liy(H) Lix4yH (2.2)
Charge

La cathode intercale les ions lithium dans le matériau hote H pendant la charge (équation 2.2).

Décharge
Réaction total : : yLi + Liy(H) Liy,yH (2.3)
Charge

Cette €quation (2.3) représente le transfert global de lithium entre les €lectrodes.

Le coefficient ‘x’ représente la fraction d'ions lithium insérés dans 1'anode (graphiteCe ou autre
matériau d'intercalation) et le coefficient ‘y’ est le nombre d'ions lithium présents a 1'anode

initialement ou quantité insérée dans la cathode d'intercalation pendant la réaction.
L’équation de la réaction aux bornes des ¢€lectrodes de la batterie au lithium utilisant un matériau
d’intercalation (graphite) des ions lithium a I’anode peut étre décrite comme suit [42] :

Décharge
—_—

Anode : Li,Cq xLi* + xe™ + Cq (2.4)
Charge

Pendant la décharge (équation 2.4), les ions lithium quittent la structure en graphite de I'anode.
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Décharge
Cathode : xLi* + xe™ + Li;_4(H) Li(H) (2.5)
Charge

A la cathode, les ions lithium s'insérent dans le matériau hote H (équation 2.5)

Décharge
Réaction total : : LiyCq + Li;_x(H) Li(H) + C¢ (2.6)
Charge

Cette équation (2.6) résume le processus global de transfert des ions lithium entre les deux

électrodes avec de I’anode en graphite.

Le déplacement des ions lithium entre les électrodes est possible grace a 1’¢électrolyte et au
séparateur qui est un matériau poreux empéchant le court-circuit lié¢ au contact des électrodes. De
nos jours, plusieurs technologies de batteries au lithium sont disponibles, entre autres le lithium-

polymeére, lithium-métal et lithium-ion.

2.2.3 Les types de batterie lithium

2.2.3.1 Les batteries lithium-polymeére

Les batteries lithium-polymeére (Li-Po) fonctionnent selon le méme principe de base que les
batteries lithium-ion, en utilisant l'intercalation et la désintercalation des ions lithium entre I'anode
et la cathode pour stocker et libérer de I'énergie. Cependant, la différence majeure réside dans la
composition de I'¢lectrolyte. Alors que les batteries lithium-ion utilisent un électrolyte liquide a
base de sel de lithium (comme le LiPFe) dissous dans un solvant organique, les batteries Li-Po
integrent un électrolyte polymeére solide ou gélifi¢, qui peut €tre constitué de polymeres tels que le
polyoxyde d'éthyléne (PEO), le polyacrylonitrile (PAN), le polyméthacrylate de méthyle (PMMA)
ou le polyfluorure de vinylidene (PVDF) [43], [44].

Cet électrolyte polymére joue non seulement le role de conducteur d'ions lithium, mais agit
¢galement comme séparateur entre les électrodes, éliminant ainsi le besoin d'un séparateur physique
supplémentaire [45], [46], [47]. Cela permet une conception plus compacte et plus légere, adaptée
aux applications ou I'espace et le poids sont cruciaux, comme dans les appareils électroniques
portables et les drones. Pour étre performant, l'électrolyte polymere doit posséder plusieurs

caractéristiques clés :
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¢ Haute conductivité¢ ionique : pour assurer un flux d'ions lithium efficace, méme a
température ambiante [48] ;

% Nombre de transfert élevé d'ions Li" : ce qui maximise le transport de lithium plutot que des
ions provenant des additifs [49] ;

s Résistance mécanique solide : pour maintenir la structure interne et éviter les courts-circuits
[45];

% Grande fenétre de stabilité électrochimique : afin de résister aux différentes potentielles de
charge sans dégradation [45];

s Excellente stabilité chimique et thermique : pour prévenir les risques de décomposition a

haute température ou lors de cycles répétés de charge et de décharge [45].

Durant la charge, les ions lithium migrant de la cathode a travers 1'électrolyte polymere vers I'anode
en graphite, ou ils sont intercalés. Pendant la décharge, les ions reviennent a la cathode, en libérant
des ¢lectrons dans le circuit externe, ce qui génere le courant électrique. Les équations
¢lectrochimiques de fonctionnement sont similaires a celles des batteries lithium-ion (équations 2.4,
2.5 et 2.6), bien que le matériau hote puisse varier pour s'adapter aux propriétés spécifiques des

¢lectrolytes polymeres.

Les batteries lithium-polymere (Li-Po) trouvent leur origine dans les travaux pionniers de Michel
Armand, qui annongaient pour la premicre fois, en 1978 a I'Université de Montréal, 1'utilisation d'un
¢lectrolyte solide a base de polyoxyde d’éthyléne (PEO en anglais : polyethylene oxide) pour les
batteries lithium-polymere [41], [50]. En 1985, Hydro-Québec (Canada), 1'Agence nationale de
valorisation de la recherche (ANVAR, France), et ElIf Aquitaine (France) ont collaboré pour
développer une batterie rechargeable de 3 V utilisant cette technologie [50], [S1]. En 1998, Hydro-
Québec, en partenariat avec la société 3M (Etats-Unis), a développé une batterie lithium-polymére

d’une capacité spécifique de 119 Ah destinée aux véhicules électriques [50], [51].

Les batteries Li-Po a électrolyte polymeére solide (EPS) gélifiés ont vu le jour avec les travaux de
Feuillade et son équipe en 1975 [52], et le chercheur Mead (Etats-Unis) a annoncé le développement
d'une batterie Li- Po a ¢électrolyte gélifi¢ en 1990 [52]. Les batteries a électrolyte polymere poreux
(EPS poreux) ont été introduites en 1996, avec Bellcore (Etats-Unis) qui a présenté une batterie Li-

Po utilisant cette technologie [50], [53].
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Les batteries Li-Po sont reconnues pour leur poids relativement léger, pesant en moyenne (50-60%
moins lourde que les batteries plomb-acide de méme capacité) et pour leur densité énergétique
¢levée, comprennent souvent entre 200 et 260 Wh/kg, en fonction de la composition spécifique de
I'¢lectrolyte et des matériaux d'électrode [54]. Ces caractéristiques les rendent particulicrement
adaptées aux dispositifs portables et aux véhicules électriques, ou le poids et la densité énergétique

sont des facteurs clés de performance [54].

La tension de la cellule Li-Po dépend de la chimie des matériaux actifs utilisés dans la cathode et
l'anode. Selon les combinaisons de matériaux, la tension typique en fonctionnement varie entre 3,2
Vet 3,7 V, avec plus de 70 % de la capacité de la batterie accessible dans cette plage de tension
[18], [55]. Cela permet aux batteries Li-Po de fournir une puissance stable pour diverses

applications, allant des smartphones aux véhicules électriques.

Globalement, les batteries Li-Po représentent une avancée notable en matiére de densité
énergétique, de sécurité et de flexibilité d'utilisation. Cependant, elles restent sensibles aux
problémes de surcharge, de décharge excessive, de températures extrémes, et sont relativement
couteuses a produire. Ces défis ont nécessité des investissements considérables dans la recherche

pour améliorer leur stabilité et leur durabilité, en vue d'un usage plus étendu et sécurisé.
2.2.3.2 Les batteries lithium-métal

Les batteries lithium-métal (Li-métal) représentent une technologie en pleine émergence,
prometteuse pour de nombreuses applications, telles que les véhicules é€lectriques, les drones, les
acronefs électriques et le stockage d'énergie stationnaire [56], [57]. Contrairement aux batteries
lithium-ion classiques, les batteries Li-métal utilisent du lithium métallique comme anode, ce qui
permet d'atteindre une densité énergétique beaucoup plus élevée, en faisant une solution potentielle
pour des applications exigeant une grande capacité de stockage d'énergie dans un volume réduit

[57].

Les travaux pionniers de Whittingham et son équipe, réalisés en 1977, ont jeté les bases de la
technologie Li-métal en introduisant une batterie rechargeable composée d'une anode en lithium
métallique, d'un électrolyte liquide a base de carbonate de propyleéne et de diméthoxyéthane, et
d'une cathode en disulfure de titane (TiS2). Cependant, ces premiéres batteries n'ont pu étre

commercialisées en raison de problémes de sécurité majeurs, comme la formation de dendrites au
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niveau de lI'anode en lithium, [43] qui entrainent des courts-circuits et des risques d'emballement
thermique [44]. Malgré ces défis, plusieurs grands constructeurs automobiles, tels que Toyota,
BMW et Volkswagen, se sont effectivement engagés dans le développement de batteries Li-métal

pour leurs véhicules électriques en cours de conception [44].

Le fonctionnement des batteries Li-métal repose sur l'ionisation du lithium au niveau de I'anode
pendant la charge, suivi de la migration des ions lithium vers la cathode. Une fois a la cathode, les
ions lithium s'adsorbent et s'inseérent progressivement dans les sites interstitiels du matériau
cathodique. Les équations électrochimiques associées au fonctionnement des batteries Li-métal sont
présentées dans les équations (2.1, 2.2 et 2.3). L'¢lectrode de lithium métallique poss€de un potentiel
standard de -3,04 V et une capacité spécifique théorique de 3860 mAh/g, bien supérieure a celle des
anodes en graphite utilisées dans les batteries lithium-ion (372 mAh/g) [58], [59], [60]. Cette
capacité ouvre la voie a des technologies de nouvelle génération, telles que les batteries lithium-
soufre et lithium-air, dont les performances reposent sur l'utilisation d'une anode en lithium

métallique [58], [61].

Malgré leurs avantages, les batteries Li-métal font face a des obstacles techniques importants. Tout
d'abord, I'anode en Li-métal, en raison de sa structure plane et non poreuse, génére une densité de
courant local élevée lorsque le champ électrique traverse le courant perpendiculairement a sa
surface. Cela rend le lithium métallique tres réactif, entrainant la formation de dendrites et une
interface électrolyte-solide (SEI) instable, qui se dégrade au fil des cycles [62], [63]. Ensuite, le
lithium métallique subit une expansion de volume lors de I'insertion et de la désinsertion des ions
lithium. Cette expansion peut augmenter la surface de contact entre le Li-métal et I'¢lectrolyte, ce
qui accélere la décomposition de 1'¢lectrolyte et augmente le risque de court-circuit pouvant mener

a des explosions [62].

D'autres défis subsistants, notamment en ce qui concerne l'efficacité coulombique et la faible
stabilité cyclique de ces batteries, qui limitent encore leur percée dans le domaine de la recherche
et du développement. Pour répondre a ces défis, des efforts considérables en matieére de recherche
sont nécessaires, notamment dans la mise au point d'électrolytes plus stables, la conception de
matériaux d'anode modifiés, et 1'amélioration de la SEI pour une meilleure sécurité et une plus

longue durée de vie.
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Pour relever les nombreux défis limitant le développement des batteries Li-métal, diverses stratégies
sont explorées, allant de 1'utilisation d'¢lectrolytes solides a I'amélioration de la structure du lithium
métallique et la protection de sa surface par des couches artificielles [64]. Par exemple, le
remplacement de 1'électrolyte liquide par un é€lectrolyte solide est prometteur pour minimiser la
croissance des dendrites, qui est a 1'origine des courts-circuits dans les batteries Li-métal. Monroe
et son équipe [65] ont étudi¢ par simulation la stabilité interfaciale des électrolytes solides
polymeéres, démontrant que certains polymeéres solides, tels que le polyéthyléne oxyde (PEO),
peuvent empécher la formation de dendrites en formant une barriere rigide qui protége 1'anode et
du lithium. Cependant, bien que les électrolytes solides polymeres offrent des avantages en termes
de sécurité et de densité énergétique, ils présentent également des défis pratiques, notamment en ce
qui concerne leur conductivité ionique limitée, la stabilité de l'interface électrolyte-électrode, et la

compatibilité avec les autres matériaux de la batterie [41], [51], [66].

Une autre approche consiste a modifier la structure de 1'électrode en lithium-métal. Yan et ses
collaborateurs [67] ont observé qu'il existe une barriére de nucléation pour les métaux non solubles
dans le lithium, alors que les métaux solubles n'en ont pas. IIs ont ainsi développé une nanostructure
de type « nanocapsule » composée de spheres creuses en carbone, qui encapsulent le lithium lors
du dépdt. Cette méthode permet un dépdt sélectif et une encapsulation stable du lithium, freinant
ainsi la formation de dendrites tout en améliorant la durée de vie cyclique de la batterie [67].
Cependant, bien que cette technique promette d'améliorer les performances et la sécurité des
batteries Li-métal, elle reste limitée par la complexité de fabrication, les cofits €levés, ainsi que la
durabilité et 1'uniformité des dépdts de lithium, sans compter les défis liés a la diffusion ionique

[68], [69], [70].

Une troisieme solution consiste a recouvrir la surface de I'anode en lithium-métal d'une couche
protectrice artificielle flexible et rigide, congue pour controler la formation de lithium de maniére
ordonnée. Rui et son équipe [71] ont proposé une couche protectrice synergique souple-rigide
capable de supprimer les dépdts aléatoires de lithium et la formation de lithium isolé, notamment
les risques de court-circuit. Cette couche artificielle, souvent appelée interface ¢€lectrolyte-solide
(SEI, Solid Electrolyte Interface), permet de stabiliser 1'¢lectrode de lithium. Cependant, la
production de ce SEI artificiel pose plusieurs défis, notamment la nécessité de techniques de

fabrication avancées, la recherche de matériaux compatibles pour la SEI qui n'interférent pas avec
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les réactions é€lectrochimiques, et la garantie de la durabilité de cette couche protectrice sur de

nombreux cycles de charge et de décharge [41], [68], [69].

Tous ces efforts de recherche visent a pallier les limitations des batteries Li-métal. En parall¢le, le
développement des batteries lithium-ion, basé sur le remplacement de I'anode en lithium-métal par
des matériaux d'intercalation comme le graphite, a permis de résoudre une partie de ces défis, en
offrant une technologie plus stable et mature pour les applications commerciales. Néanmoins,
I'amélioration continue des batteries Li-métal demeure un enjeu clé pour les applications de
prochaine génération nécessitant des densités énergétiques encore plus ¢€levées et une sécurité

renforcée.
2.2.3.3 Les batteries au lithium-ion

Les batteries Li-ion se distinguent des batteries Li-métal par le fait que le lithium y reste a I'état
ionique, entrainant ainsi la formation de lithium métallique et les risques associés a la croissance
des dendrites. Le principe de fonctionnement repose sur l'intercalation et la désintercalation
réversible des ions lithium dans des matériaux d'électrode spécifiques, notamment le graphite pour
l'anode, un stockage et une libération contrdlée de 1'énergie. Dans une batterie Li-ion, lors de la
charge, les ions lithium quittent la cathode et migrent a travers 1'électrolyte pour s'insérer entre les
feuillets de graphite de l'anode, formant un composé d'intercalation, LiCs, selon 1 'équation de
lithiation (Equation 2.4). Cette réaction se déroule grace aux liaisons de van der Waals faibles qui
maintiennent les couches de carbone paralleles, laissant suffisamment d'espace pour l'intercalation
des ions lithium [72]. Pendant la décharge, le processus est inverseé : les ions lithium quittent le

graphite et liberent des électrons, contribuant a la génération de courant électrique (délithiation).

Le graphite, utilis¢ comme matériau d'anode, est constitué¢ de feuillets d'atomes de carbone disposés
en structures hexagonales similaires a un nid d'abeilles. Ces feuillets paralléles offrent un réseau
d'intercalation idéal pour les ions lithium, permettant une bonne stabilité et une capacité réversible
¢levée. Pendant la charge, les ions lithium captent des électrons et s'intercalent dans le graphite,

formant LiCs, tandis qu'en décharge, ils migrant vers la cathode, libérant des électrons au passage.

La figure 2.1 [1] illustre ce principe de fonctionnement de la batterie Li-ion, schématisant le
mouvement des ions lithium entre la cathode et I'anode pendant les cycles de charge et de décharge.

Séparateuryte dans lequel baignent les électrodes permet la circulation des ions Li*, tandis qu'un
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séparateur perméable aux ions empéche le contact direct entre 1'anode et la cathode, provoquant
ainsi les courts-circuits et assurant la sécurit¢ du dispositif. Ce principe d'intercalation
¢lectrochimique a été développé pour résoudre les problémes de sécurité rencontrés dans les
batteries Li-métal, notamment la formation de dendrites a 1'anode, ainsi que les limitations de
résistivité dans les €lectrolytes polymeres. En privilégié des matériaux d'intercalation comme le
graphite, les batteries Li-ion allient densité énergétique élevée et stabilité cyclique, rendant cette
technologie largement adoptée dans les applications modernes telles que les appareils électroniques

et les véhicules électriques.
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Figure 2.1: Principe de fonctionnement de la batterie Li-ion [1]

Aujourd'hui, les batteries Li-ion sont omniprésentes dans les systemes de stockage d'énergie
stationnaires, les véhicules électriques et hybrides, ainsi que les appareils électroniques portables.
Elles ont non seulement propulsé I'essor des technologies portables, mais constituent également un
enjeu clé dans la transition énergétique, notamment en matiére de développement de batteries

légeres et de haute capacité pour les véhicules électriques, un secteur d’opportunités pour la
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réduction des émissions de gaz a effet de serre [70], [73]. En remplacant progressivement les
véhicules a énergie fossile par des véhicules €lectriques, les batteries Li-ion contribuent directement

a la décarbonation des transports [74], [75].

Cependant, des questions se posent quant a la capacité a long terme des batteries Li-ion a satisfaire
les besoins mondiaux de stockage, notamment dans les secteurs du stationnaire, du transport, et des
réseaux ¢lectriques. Les défis majeurs incluent les colts €levés de cette technologie et la possibilité
d'une pénurie de lithium a I'avenir, suscitant des inquiétudes parmi les chercheurs et développeurs

[74], [76].

L'histoire des batteries Li-ion remonte a 1972, lorsque Whittingham et son équipe [77] chez Exxon
ont découvert que les ions lithium pouvaient se déplacer entre des feuillets de disulfure de titane
(TiS2), générateurs de I'électricité. Ils ont ainsi mis au point une batterie avec une cathode en TiS»,
une anode en lithium métallique, et un électrolyte liquide a base de perchlorate de lithium dans du
dioxolane. Bien que cette cathode offtit d'excellentes performances, le systéme dans son ensemble
n'était pas viable en raison de la formation de dendrites de lithium due a la combinaison Li-

métal/€lectrolyte liquide, limitant la sécurité de la batterie [77], [59].

Pour résoudre ce probléme, Rao et son équipe ont propos¢ de remplacer le lithium métallique par
un alliage d'aluminium [78], mais les électrodes en alliage subissent des variations de volume au
cours des cycles de charge et de décharge, impliquant la durée de vie des batteries [59]. En 1980,
Goodenough et son équipe ont révolutionné les batteries Li-ion en introduisant une cathode en
oxyde de lithium-métal (LixMO-, ou M peut étre Co, Ni ou Mn), permettant une tension plus €levée
et des performances accumulées [79]. Ces oxydes sont encore largement utilisés dans les batteries
modernes, mais le cobalt reste un matériau coliteux dont I'extraction pose des problémes

environnementaux [59].

Pour pallier ces limitations, des cathodes en spinelle de LiMn>O4 ont été développées. Ce matériau
présente une structure cristalline stable et bénéficie de la disponibilité a moindre colit du manganese
[80]. Toutefois, 1'utilisation du LiMn»O4 a révélé des limitations, notamment liées aux problémes

de dopage du manganese, ce qui affectent la durabilité et les performances de la batterie [81].

Face a ces défis persistants, Goodenough et son équipe ont introduit en 1996 une cathode a base de

LiFePO4, un matériau prometteur pour le stockage d'énergie [3]. Le LiFePO4 offre une bonne
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stabilité thermique, une durée de vie cyclique acceptable, une densité énergétique élevée et un cotit
relativement faible, ce qui en fait un espoir pour les applications de stockage stationnaire et de
mobilité électrique [3]. Cependant, ce matériau souffre de limitations, notamment une faible
conductivité électronique induite (10 3-107'° S/cm) et un faible coefficient de diffusion des ions
lithium (107'* cm?/s), nécessitant des améliorations pour optimiser ses performances dans les

applications modernes [81], [82], [83].

Malgré les avancées considérables dans le développement des batteries depuis les années 1970, des
défis majeurs persistants en matiére de recherche et de développement. L'objectif actuel est de
réduire les colits de production tout en minimisant le poids et la taille des batteries, d'augmenter
leur durée de vie (nombre de cycles) et d'améliorer la sécurité des dispositifs [84]. Ces nombreux
défis motivent la recherche de nouveaux matériaux performants pour les batteries au lithium. La
suite de cette revue se concentrera spécifiquement sur les batteries Li-ion, en abordant les différents
types de composants, les technologies de dopage des matériaux cathodiques, et les avancées

récentes.
2.2.4 Les matériaux de batterie Li-ion

Les batteries Li-ion se composent généralement d'une cathode en métal de transition lithié, d'une
anode en graphite, et d'un électrolyte contenant des sels de lithium. La cathode, en tant que source
d'ions lithium, est I'élément actif qui confere a la batterie sa capacité énergétique ; elle est donc en
mode « déchargé » au moment de la fabrication. Lors de la premiere charge, les ions lithium migrent
de la cathode vers l'anode en s'intercalant dans le graphite, via l'électrolyte. Cette migration

s'accompagne d'un transfert inverse d'électrons, permettant l'équilibre électrochimique.

Cependant, lors de cette premicre charge, une couche de passivation appelée SEI (Solid Electrolyte
Interface) se forme sur la surface de 1'anode en graphite, entrainant une perte irréversible de capacité
del'ordrede 5a 10 % [11]. La SEI joue un role essentiel en ressemblant a la décomposition continue
de 1'¢lectrolyte, mais elle entraine une consommation de lithium, notamment la capacité de la
batterie des le début. Les performances d'une batterie Li-ion dépendent essentiellement de la nature
et de la qualit¢ des matériaux qui la composent. Cependant, plusieurs contraintes freinent le
développement de certains matériaux, notamment les aspects économiques (cotit élevé de certains

métaux comme le cobalt), les impacts environnementaux (émissions de gaz a effet de serre lors de
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l'extraction et du traitement des matériaux), et la disponibilité des ressources (réserves limitées de

lithium et de cobalt).

Ces aspects multidimensionnels (technique, économique et écologique) démontrent l'importance de
poursuivre les recherches sur des matériaux alternatifs et des procédés de fabrication optimisés pour

assurer la durabilité et I'efficacité des batteries Li-ion a grande échelle.

Les batteries Li-ion sont constituées d une cathode qui est un métal de transition lithi¢, d’une anode
en graphite et d’un électrolyte en sel de lithium. La cathode étant un métal lithié, elle représente la
source des ions lithium, donc la batterie est en mode déchargé lors de sa fabrication. Lors de la
premiére charge les ions lithium quittant la cathode pour s’intercaler dans 1’anode a travers
I’¢lectrolyte sont compensés par la circulation des électrons en sens inverse. Cependant, on assiste
a la formation d’une couche de passivation appelée SEI (Solid Electrolyte Interface) sur le graphite

et cela entraine une perte de capacité allant de 5 a 10% qui n’est qui n’est plus récupérable [11].
p

Les performances de la batterie Li-ion sont en grande partie basée sur la nature et la qualité des
matériaux qui la constituent. Ce qui fait que les aspects économiques (colt), les aspects
environnementaux (émission de gaz a effet de serre) et la disponibilité (réserve) freinent le
développement de certains matériaux de la batterie Li-ion. La figure 2.2 représente la répartition
des colits en pourcentage de la plupart des matériaux constitutifs de la cellule électrochimique

¢élémentaire d’une batterie Li-ion.

Le matériau cathodique, en particulier I'oxyde de cobalt lithi¢ (LiCo0O3), constitue la plus grande
partie du cout total de la batterie Li-ion, avec 27 % du total. Cette domination est due en grande
partie aux colts élevés du cobalt et du lithium sur le marché mondial, ou le prix moyen de la tonne
de cobalt entre 2020 et 2024 s'éléve a 50 000 USD, et celui du lithium atteint environ 90 000 USD.

Ces matériaux précieux sont ainsi parmi les plus coliteux dans la fabrication des batteries.

La dépréciation, qui représente 16 % du cot, reflete I'usure et la dégradation des composants au fil
du temps, ainsi que la nécessité de maintenir les technologies a jour face aux rapides avancées dans
ce domaine [11]. Cela est particuliérement nécessaire pour garantir une performance stable, une

sécurité accrue et une durée de vie prolongée des batteries.



22

Assurances Marge Rebut, déchet 3%
Frais généraux 5% 3%

3%

Cathode

27%
Administratif et 2

vente 3%

R&D
5%
Encrgic
e
4% Anode
: 5%
Main d’ceuvre
directe .
194 Electrolyte
0
6%
Dépréciation
16% Séparateur

-
Autres matériaux 11% 8%

Figure 2.2 : Cofts des composants d’une cellule électrochimique élémentaire (Li-ion) [11],[85]

Pour répondre aux exigences de sécurité et de performance, les batteries modernes visent un nombre
de cycles supérieur a 3000 et une densité d'énergie spécifique au-dela de 250 Wh/kg. Afin
d'atteindre ces objectifs, particulierement les codts, il est impératif de développer des matériaux
cathodiques plus performants et moins spécialisés, préférentiellement la part de la cathode dans le
colt total d'au moins 5 %. Cette optimisation contribuerait ¢galement a rendre les batteries plus

accessibles et durables, en particulier leur dépendance aux matériaux rares et coliteux.
2.2.4.1 Les électrolytes

Dans une batterie, 1'¢lectrolyte est un ¢lément conducteur ionique placé entre la cathode et I'anode,
jouant un role essentiel dans le transport des cations métalliques a travers la cellule. Pour optimiser
ses performances, I'¢lectrolyte doit répondre a des criteres stricts de stabilité électrochimique et de
vitesse de transport ionique élevée est nécessaire pour minimiser la résistance interne de la cellule

et faciliter la migration des ions lithium [11]. Dans les batteries Li-ion, I'¢lectrolyte est généralement
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un liquide composé d'un sel de lithium dissous dans un mélange de solvants, qui peut étre aqueux

ou non, et reste stable dans une grande plage de température [68].

L'¢lectrolyte comme interface entre les électrodes, favorise I'échange ionique. Cependant sa
position le rend vulnérable au vieillissement dii aux réactions parasites a l'interface électrode-
¢lectrolyte, ce qui entraine une augmentation de la résistance interne [11], [86], [87]. Pour assurer
une bonne durée de vie, il faut tenir compte de la qualité des solvants organiques utilisés. Plusieurs
solvants, tels que le carbonate d'éthyléne (EC), le carbonate de propyléne (PC), le carbonate de
diméthyle (DMC), et le carbonate de diéthyle (DEC), sont employés pour améliorer les
performances des batteries Li-ion [80], [88]. Le carbonate d'éthyléne (EC) et le sel de lithium ou
Hexafluorophosphate de lithium (LiPFe) sont parmi les constituants standards des électrolytes Li-
ion. L'EC favorise la formation d'une couche de passivation (SEI) protectrice sur I'anode en
graphite, tandis que le LiPFs forme une couche protectrice de AlF3 sur le collecteur de courant en
aluminium de la cathode, limitant ainsi la décomposition anodique lors du cyclage[11], [89], [90].
Le sel LiPFg est privilégié pour sa stabilité électrochimique et sa conductivité ionique, ce qui en fait

le choix idéal pour les électrolytes Li-ion.

Bien que le LiPFg¢ soit largement utilis¢, d'autres sels de lithium sont également employés, il s’agit

notamment de :

e Hexafluoroarsénate de lithium (LiAsF¢) qui offre une bonne conductivité ionique, mais est
thermiquement instable et trés toxique [91], [92] ;

e Perchlorate de lithium (LiClO4) qui est peu coliteux avec une bonne stabilité, mais il est
corrosif envers les matériaux pour la santé humaine[92] ;

e Triflate de lithtum (LiCF3SOs3) qui présente une stabilité thermique élevée, mais sa faible
conductivité ionique et sa forte corrosion vis-a-vis des collecteurs d’aluminium présentent
des inconvénients majeurs [91], [92] ;

e Bis-trifluorométhanesulfonylimidure de lithium (LiTFSI) qui a une faible toxicité et une
conductivité correcte, mais il corrode rapidement les collecteurs d’aluminium entrainant une

dégradation rapide de la batterie [91], [92].

Ainsi, le choix de I'¢lectrolyte et du sel de lithium est un compromis entre performance, sécurité,

colt et impact environnemental, des critéres cruciaux pour le développement de batteries Li-ion.
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2.2.4.2 Les séparateurs

Dans les batteries Li-ion, le séparateur est un film microporeux placé entre la cathode et I'anode
pour éviter les courts-circuits tout en facilitant le transport rapide des ions. Ce composant doit
posséder des propriétés essentielles : une excellente isolation électronique, une faible résistance
ionique, une bonne stabilit¢ mécanique, une mouillabilité ¢levée par I'¢lectrolyte et une capacité de
conduction ionique efficace [11], [93], [94]. Malgré l'importance du séparateur dans les
performances des batteries, peu de travaux de recherche sont dédiés au développement de nouveaux
matériaux de séparateurs [93]. Cependant, plusieurs types de séparateurs sont disponibles sur le

marché, chacun présentant des caractéristiques et des défis spécifiques :

o Les séparateurs microporeux : Dotés de pores de diamétre allant de 50 A a 100 A, ils sont
fabriqués a partir de matériaux inorganiques, organiques et naturels, tels que le nylon, le
coton, le polyester, le verre, le polyéthyléne, le polypropyléne, le PTFE, le PVC, le
caoutchouc, 1'amiante et le bois [93]. Ces séparateurs sont largement utilisés en raison de
leur perméabilité ionique, de leur stabilité thermique et de leur capacité a limiter les courts-
circuits [93]. Cependant, ils présentent aussi des limites, telles que le risque de colmatage,
un colt de fabrication élevé, des restrictions de stabilité chimique et des exigences de

résistance mécanique [95].

e Les séparateurs non-tissés : Ces séparateurs séparant des pores de diametre compris entre 1
et 100 um et sont fabriqués a partir de fibres naturelles ou synthétiques, comme le
polyéthyléne, le polypropyleéne, le polyamide, le PTFE, le PVDF et le PVC [93], [96]. Bien
que leur grande taille de pores favorise une bonne perméabilité ionique et absorption de
I'¢lectrolyte, elle expose également a des risques de croissance des dendrites. Leur
uniformité de pore est difficile a controler, et leur €paisseur élevée pour garantir la résistance

mécanique peut augmenter la résistance interne de la cellule [91], [93], [97].

e Les membranes échangeuses d'ions : Composées de matériaux polymeres tels que le Téflon,
le polyéthyléne et le polypropyléne, elles possédent des pores de diamétre inférieur a 20 A,
ce qui favorise la sélectivité ionique, réduit la formation de dendrites et offre une bonne
compatibilité avec les électrolytes [93]. Malgré leurs nombreux avantages, ces membranes
sont coliteuses a fabriquer, et leur faible conductivité ionique, combinées a une épaisseur

importante nécessaire a la stabilité structurelle, peut augmenter la résistance interne de la
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batterie [98], [93], [97]. Bien que des améliorations aient été faites par greffage par

rayonnement, leur utilisation reste limitée [93].

e Les membranes liquides : Constituées d'une phase liquide imprégnée dans une matrice
solide en polypropyléne, polysulfone, PTFE ou acétate de cellulose, elles se distinguent par
une haute conductivité ionique, une flexibilité et une stabilité mécanique élevée, ainsi qu'une
sécurité¢ accumulée en limitant les fuites d'électrolyte[93] [87]. Cependant, leur application
est limitée par des défis de stabilité chimique, des risques d'évaporation de 1'¢lectrolyte, et
des colits de production élevés. Leur conductivité ionique diminue également a basse
température, ce qui affecte les performances de la batterie en conditions de froid, et leur
sensibilit¢ a l'humidité peut nuire a la stabilit¢é de l'interface ¢lectrode/électrolyte,

augmentant ainsi le risque de croissance de dendrites [98], [93], [97].

Le séparateur joue un grand role dans la performance et la durée de vie des batteries lithium-ion,
mais il peut aussi limiter leur durée de vie en raison de mécanismes de dégradation spécifiques. Les
principaux mécanismes de défaillance incluent la croissance des dendrites a travers le séparateur,
entrainant des courts-circuits ; le colmatage des pores dii a l'accumulation de produits de
dégradation de I'¢lectrolyte ou des électrodes ; et la détérioration mécanique ou thermique entraine
des cycles de charge répétés et des températures élevées. Une défaillance du séparateur peut donc
affecter gravement les performances de la batterie et, dans des cas extrémes, provoquer des
explosions ou des incendies. Ces défis soulignent I'importance de la recherche continue dans le
développement de nouveaux matériaux de séparateurs, dans le but d'améliorer la sécurité, la

durabilité et les performances des batteries Li-ion.
2.2.4.3 Les matériaux anodiques

Les matériaux d'intercalation et les matériaux a grande surface spécifiques ont été développés pour
les batteries lithium-ion afin de résoudre le probléme de formation de dendrites qui affectent les
batteries au lithium métal. Ces matériaux incluent le graphite, le noir de carbone, le graphene et
divers matériaux composites. Ils permettent une insertion réversible des ions lithium, entrainant les
risques de formation de dendrites et assurant une meilleure stabilité au cours des cycles de charge-

décharge.
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A l'origine, Goodenough et son équipe ont exploré I'utilisation du graphite comme anode pour les
batteries au lithium, et plus tard, Dahn et ses collaborateurs ont ¢lucidé le mécanisme d'insertion
des ions lithium dans les matériaux carbonés utilisés comme anodes. Le graphite, en particulier, a
démontré sa capacité a intercaler réversiblement les ions lithium, avec une capacité théorique de
372 mAh/g. Ce matériau est stable, siir, peu coliteux, et facilement disponible, ce qui en fait une
option de choix pour les anodes [99]. Toutefois, la densité énergétique du graphite reste
relativement limitée, et il peut former des couches SEI épaisses, ce qui réduit 'efficacité de la
batterie. De plus, l'origine fossile du graphite pose des préoccupations environnementales

croissantes.

Pour pallier ces limitations, Novoselov et son équipe ont étudié le carbone amorphe et les dérivés
du graphéne comme matériaux anodiques. Leur étude a montré que ces matériaux offrent une
conductivité électrique élevée et une capacité de stockage de lithium accumulée, dépassant parfois
500 mAh/g [100]. Le graphene, en particulier, présente une excellente stabilité mécanique, une
propriété recherchée pour des applications nécessitant une longue durée de vie [100]. Cependant,
ces matériaux font face a des défis majeurs en raison de leurs colts de production élevés, rendant

difficile leur fabrication a grande échelle.

D'autres matériaux, comme l'oxyde de titane, ont également été étudiés pour leurs performances en
tant qu'anodes. Liu et son équipe ont montré que 1'oxyde de titane offre une sécurité et une stabilité
thermique élevées, avec une capacité théorique modérée de 335 mAh/g [101]. Toutefois, la faible
conductivité électrique de ce matériau et sa capacité relativement modeste limitent son utilisation

dans certaines applications nécessitant une haute densité énergétique.

Actuellement, le graphite représente plus de 90 % du marché des électrodes négatives, tandis que
le carbone amorphe représente environ 2 %, les matériaux composites a base de silicium environ 3
%, et les oxydes de titane environ 3 % du marché [11], [85]. Les ¢électrodes négatives en carbone
continuent de dominer le domaine des batteries lithium-ion grace aux améliorations constantes de
leur capacité nominale, atteignant désormais jusqu'a 450 mAh/g, contre 372 mAh/g pour le graphite

[59], [102].

Ces progres sont en grande partie du développement de nouvelles techniques de synthése de
carbone, intégrant des traitements chimiques et physiques qui permettent d'augmenter la

performance de ces matériaux [59]. Grace a ces techniques, plusieurs nouveaux matériaux d'anode
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sont désormais disponibles : les nanotubes de carbone avec une capacit¢ de 1100 mAh/g, les
nanofibres de carbone avec 450 mAh/g, le graphéne atteignant jusqu'a 960 mAh/g, et le carbone
poreux, qui peut offrir entre 800 et 1100 mAh/g [93], [94], [95], [103], [104]. Ces avancées ouvrent
la voie a des batteries a haute capacité et haute densité énergétique, répondant aux besoins croissants

des applications modernes.

Actuellement, la recherche se tourne vers des alternatives au carbone et au lithium métal, ce qui a
conduit a I'exploration de nouveaux matériaux d'électrode comme les sulfures, phosphures et
nitrures métalliques de lithium. Ces matériaux prometteurs offrent une capacité spécifique élevée,
pouvant atteindre environ 600 mAh/g. Cependant, leur utilisation est freinée par des limitations
importantes liées a leur stabilité ¢lectrochimique et leur sensibilité a I'humidité, qui réduisent leur
performance en conditions réelles comme matériau d'anode [59], [96], [97], [98], [99]. Une
alternative consiste a 1’utilisation des alliages de lithium, tels que le lithium-étain, lithium -silicium,
et lithium-aluminium comme anode. Ces alliages ont suscité¢ de 1'intérét grace a leur capacité
gravimétrique supérieure, mais ils rencontrent des obstacles majeurs en termes de cyclabilité. Lors
des cycles de charge-décharge, ces matériaux subissent une expansion volumique significative qui
provoque une dégradation rapide de leurs performances [59]. Des améliorations ont été tentées,
notamment en définissant la taille des particules pour limiter cette expansion, mais les résultats

restent insatisfaisants pour des applications a long terme [59], [100].

Pour surmonter ces limitations, 'anode en composite d’oxyde d’étain amorphe a été testée, et a
démontré une capacité impressionnante de 994 mAh/g dans des essais en laboratoire [59], [105],
[106]. Winter et son équipe se sont penchés sur les alliages de lithium en mettant en avant 1'oxyde
d'étain qui, grace a sa capacité théorique élevée, pourrait convenir aux systémes nécessitant une
grande densité énergétique [107]. Malgré ces performances prometteuses, cette anode n'a jamais
¢té commercialisée en raison de sa faible cyclabilité et de la perte irréversible de capacité survenant
des le premier cycle de charge. Cette perte est principalement due a l'expansion volumique
importante que subit le matériau pendant les cycles, qui endommage la structure et réduit I'efficacité

sur le long terme [59], [108].

Ainsi, malgré 1'émergence de ces matériaux d'anode avancés, le graphite reste le matériau d'anode
le plus utilis¢ des batteries lithium-ion en raison de son excellent compromis entre performance,

stabilité et colit. Toutefois, ses impacts environnementaux liés a son extraction et a sa nature fossile
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incitent a rechercher des alternatives plus durables, notamment par le développement de carbones
synthétisés a partir de déchets de biomasse. Ces carbones biosourcés pourraient a terme offrir des
solutions écologiquement responsables et compétitives pour les batteries de nouvelle génération,

tout en répondant aux exigences croissantes de performance et de durabilité.
2.2.4.4 Les matériaux cathodiques

Les matériaux cathodiques des batteries Li-ion jouent un role majeur en tant que réservoirs d'ions
lithium, permettant leur intercalation et désintercalation au cours des cycles de charge et décharge.
Comme illustré dans la figure 2.2, les composants essentiels des batteries Li-ion comprennent la
cathode, l'anode, 1'¢lectrolyte et le séparateur. Parmi ces éléments, La cathode joue un rdle
déterminant dans le fonctionnement global de la batterie, tant par son influence directe sur les
performances électrochimiques que par son poids économique, représentant a elle seule pres de 60
% du colt d’une cellule élémentaire [59]. Selon la littérature, on distingue plusieurs types de
matériaux cathodiques pour les batteries Li-ion, organisés en trois principales familles selon leur
structure cristallographique : les oxydes de métaux de transition en couches (LiMO2, ou M = Co,
Ni, Mn, et leurs dérivés), les spinelles (LiM204, ou M = Mn et ses dérivés), et les olivines (LiMPOq,
ou M = Fe, Mn, Ni, Co et leurs dérivés) [109].

La famille de métaux de transition présente divers avantages, comme l'ont souligné Broussely et
son équipe[110]. Par exemple, LiCoO: potentiel de fonctionnement (environ 4,2 V), une capacité
massive modérée (140 mAh/g), et une bonne cyclabilité. LiNiO», quant a lui, se distingue par une
meilleure capacité spécifique et un coiit inférieur au LiCoOz. LiMnO: est réputé pour sa stabilité
thermique et sa capacité élevée, comparable a celle de LiNiO2, mais avec un colt réduit et une

abondance accumulée par rapport au cobalt [109].

Cependant, chaque type d'oxydes inconvénients majeurs. LiCoO> souffre d'une instabilité
thermique a haute température, d'une capacité spécifique limitée, dun cofit ¢levé en raison de la
rareté du cobalt, et suscite des préoccupations environnementales et éthiques liées a I'extraction de
ce métal. LiNiO;, bien que moins coliteux, présentent, une dégradation rapide de la capacité lors
des cycles de charge-décharge, et des problemes de sécurité en raison de sa faible stabilité
thermique. De plus, LiMnO; et LiNiO, subissent une perte rapide de capacité, affectant leur

durabilité pour des applications a long terme [109].
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Ainsi, bien que les matériaux cathodiques a base d'oxydes de métaux présentent des avantages
notables en termes de performance, leur colt, leur sécurité, et les défis environnementaux
encouragent la recherche de matériaux alternatifs ou de méthodes pour améliorer leur stabilité et
réduire leur impact écologique [109], [111], [112]. Ces enjeux motivent notamment 1'exploration

de matériaux plus abondants, durables et présentant un meilleur équilibre entre cofit et performance.

Les spinelles, telles que le LiMn2Os et ses dérivés, sont confondues comme des matériaux
cathodiques trés prometteurs pour les batteries Li-ion. Ils se distinguent par une meilleure stabilité
thermique, un colt inférieur aux oxydes de métaux de transition, une abondance en matieres
premicres, et une sécurité accrue grace a une faible propension a l'emballement thermique [110].
Ces caractéristiques en font des candidats proposent pour des applications ou la sécurité et la
rentabilité sont prioritaires. Cependant, les spinelles présentent également des limites : leur capacité
spécifique et leur puissance sont inférieures a celles des oxydes de métaux de transition. De plus,
ils subissent une perte de capacité importante a haute température, ainsi que des phénomenes
indésirables qui ralentissent la diffusion des ions lithium lors des cycles de charge et de décharge.
Parmi ces limitations, on note l'instabilité de la cyclabilité lors des décharges profondes, la
dissolution des ions Mn?*, et la distorsion structurelle de Jahn-Teller, qui entraine des variations de

volume et provoque une dégradation de la capacité [109], [113].

Le LiFePOq et les composés polyanioniques de la famille des olivines se démarquent également
comme matériaux cathodiques trés prometteurs. En particulier, le LiFePOj4 suscite un grand intérét
dans le domaine des batteries Li-ion en raison de ses nombreux avantages. Selon Hu et son équipe
[114], ce matériau posseéde une capacité théorique élevée atteignant 170 mAh/g, un faible colit de
production, une faible perte environnementale, et une grande stabilit¢ au cours des cycles. Le
LiFePOs offre également une excellente cyclabilité et sécurité, car son potentiel de fonctionnement
est en dessous du potentiel d'oxydation de 1'¢lectrolyte, provoquant ainsi le risque de réactions
indésirables [109]. Néanmoins, le LiFePO4 présente quelques inconvénients, notamment une faible
conductivité électronique et ionique, ainsi qu'une densité d'énergie volumique relativement basse,

ce qui limite ses performances dans certaines applications a haute densité énergétique.

Dans le cadre de ce travail de recherche, nous nous intéressons au développement de matériaux de
cathode plus durables et respectueux de I'environnement pour les batteries lithium-ion, en explorant

l'utilisation de LiFePOs soutenue par des carbones biosourcés dérivés de déchets agricoles.
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L'objectif est d'étudier les propriétés, les méthodes de synthése, ainsi que les avantages et les limites
du LiFePOj4 en tant que matériau cathodique. Des cas concrets d'améliorations suggérés a la cathode
LiFePO4 seront également examinés, en mettant en évidence les limites de ces solutions actuelles

et les pistes pour des améliorations futures.

2.2.5 Le matériau LiFePO4
2.2.5.1 Propriétés du LiFePO4

Le LiFePOs, appartenant a la famille des olivines, est un matériau cathodique qui offre de nombreux
avantages pour les batteries lithium-ion. Il est non seulement peu coliteux et respectueux de
'environnement, mais aussi chimiquement et thermiquement stable. Un autre atout majeur du
LiFePOg4 est qu'il ne contient aucun élément critique, a I'exception du lithium, ce qui le rend moins
dépendant de ressources stratégiques colteuses [11]. De plus, son colit de production peut étre

encore réduit grace aux économies d'échelles obtenues par une production de masse.

Cependant, malgré sa capacité théorique ¢levée de 170 mAh/g, il reste difficile d'atteindre cette
valeur en pratique en raison de sa faible conductivité électronique induite et de la lente diffusion
des ions lithium a travers sa structure [81]. Pour remédier a cette limitation, les cathodes
commerciales en LiFePO4 sont souvent revétues d'une couche de carbone qui améliore leur
conductivité électronique. Grace a cela, les capacités obtenues varient entre 120 et 160 mAh/g, un

compromis acceptable pour une large gamme d'applications industrielles [81], [115].

La structure cristalline en olivine du LiFePOs, illustrée sur la figure 2.3, est un facteur clé de sa
stabilité et de ses propriétés électrochimiques. Elle offre des canaux stables pour l'intercalation et
la désintercalation réversible des ions lithium, bien qu'a un rythme limité, d'ou I'importance des

innovations continue pour optimiser les performances de ce matériau prometteur.

Sur cette figure 2.3, il faut noter que les différents polyedres représentent les groupes structurels
essentiels. On y distingue les tétracdres PO4 et les octaédres LiOg et FeOs, qui forment un réseau
stable et structuré. Entre ces unités, des espaces unidimensionnels étroits servent de canaux pour
l'insertion et le déplacement des ions lithium. Cependant, la limitation de la largeur de ces canaux
freine la diffusion des ions lithium, notamment leur mobilité pendant les processus de charge et de
décharge, ce qui impacte négativement les performances de la batterie en termes de puissance [116],

[117], [118].
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Figure 2.3 : Structure cristalline de 1'olivine LiFePO4 projetée suivant I’axe [001] [59]

La structure révele également que les chaines d'octacdres FeOg sont isolées par les groupes
phosphates (PO+*"), correspondant a la formation d'un réseau de liaisons covalentes continue pour
le transfert d'électrons entre les ions fer (Fe?*/Fe*"). Les électrons restent donc confinés dans des
liaisons locales Fe-O-Fe, ce qui limite considérablement leur mobilité a travers la structure. Cette
faible conductivité électronique induite de la cathode LiFePO4 est 1'un des principaux obstacles a
son efficacité, nécessitant souvent des revétements conducteurs, comme le carbone, pour améliorer

les performances électrochimiques de ce matériau [116], [117], [118], [119].
2.2.5.2 Méthodes de synthése du LiFePO4

Dans la littérature il existe différentes techniques de synthétisation de matériaux cathodiques a base
de LiFePOys, ces techniques varient selon 1’état physique du procédé de synthése. Dans une revue
présentée par Satyavani et son équipe [12], les différentes méthodes de synthése de LiFePO4 sont
détaillées avec plus de précision. Il ressort essentiellement deux méthodes de synthese, dont les
méthodes en solution et les méthodes a 1’¢état solide. Selon Satyavani et son €quipe, les Méthodes
en solution pour 1’obtention de poudre en lithium fer phosphate (LiFePO4) regroupent la synthése

hydrothermale, la synthése sol-gel, la pyrolyse par pulvérisation, la coprécipitation et le séchage en
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microémulsion. En revanche, les méthodes a 1’état solide sont principalement I’activation

mécanochimique, la réduction carbothermique et le chauffage par micro-ondes [12].

«» Méthodes a I’état solide

Zhang et son équipe stipulent que la méthode de synthése a 1’¢état solide de préparation de LiFePO4
est une méthode classique qui se veut simple et facile a industrialiser. Pour la synthése du LiFePOs,
en général, les sources de lithium sont le LiF, Li>COs3, LiIOH-2H,0 et CH3COOLI, les sources de
fer sont le FeC204-2H20, Fe(CH3COO:)> and FePO4(H20), et les sources de phosphore sont
NH4H2PO4 and (NH4)2HPO4 [116]. Dong et son équipe ont préparé du LiFePO4 par la méthode de
synthese a ’état solide en utilisant le LiF comme source de lithium, (NH4)HPO4 comme source de
phosphore et le FecoO4-2H>0 comme source de fer [120]. Le LiFePO4 obtenu avait une capacité de
157 mAh g ~! 4 un taux de 0,1C. Zhang et son équipe précisent cependant que le temps de synthése
pour cette méthode est tres long et ceux suivi de la formation de particules non uniformes et d’une
forme non cristalline dans le produit final [121]. Quant a Satyavani et son équipe, ils précisent que
la préparation de la cathode par cette méthode s’effectue dans des conditions nécessitant des
températures élevées généralement dans la plage de 600 a 800°C et une homogénéité limitée due a
la diffusion des ions est limitée dans les solides. Malgré les longues procédures et complexes faisant
appel a des calcinations répétées, le produit final est composé de grosses particules dont les

performances ¢€lectrochimiques sont souvent faibles [12].

La méthode d’activation mécanochimique présentée par Satyavani et son équipe, montre qu’il s’agit
d’une méthode qui améliore la réactivité chimique des mélanges a travers un broyage spécifique
dans lequel les réactifs solides sont placés dans un broyeur a haute énergie, tel qu'un broyeur a
boulets ou un broyeur a billes. Ce type de broyage permet d’avoir des particules de taille réduite et
une surface spécifique élevée du produit final, cela conduit a une réactivité accrue des matériaux
[12]. Shin et son équipe ont synthétisé par la méthode d’activation mécanochimique du LiFePO4
recouvert par trois types de carbone. Dans cette synthése, les précurseurs étaient Li>COs,
FeC>04-2H20 et (NH4):H-PO4 [122]. La poudre de LiFePO4 obtenue avait une capacité de 120
mAh g 'a un taux de 2C a température ambiante [122]. Cependant, Satyavani et son équipe
soulignent certaines limites de cette méthode dans leur revue. Lors du broyage, des impuretés
métalliques peuvent étre introduites dans 1'échantillon en raison de l'abrasion des éléments du

broyeur, ce qui peut altérer la pureté du produit final [12]. Par ailleurs, 1'¢1évation de la température
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due a la forte pression mécanique exercée lors du broyage peut entrainer des réactions secondaires
indésirables. De plus, la mise en ceuvre de cette méthode a grande échelle reste difficile en raison
des temps de broyage prolongés et des quantités massives de réactifs nécessaires pour obtenir des
volumes industriels de produit. Ces défis limitent son utilisation en production industrielle, bien que

la méthode reste prometteuse pour des applications a plus petite échelle [12].

Liu et son équipe ont synthétisé du LiFePO4 par la méthode de réduction carbothermique en utilisant
comme précurseurs LixCO3, Fe2O3, NH4H2PO4 et noir de carbone ou glucose (agent réducteur)
[123]. Le LiFePO4/C synthétisé présentait une capacité de 159,3 mAh/g avec une diminution de
capacité de 2,2 % apres 30 cycles. Satyavani et son équipe soulignent dans leur revue que la
méthode de réduction carbothermique est une réaction de réduction a haute température dans la
plage de 550 a 850°C dont I’agent réducteur est du noir de carbone ou du graphite [12]. Cette
méthode consiste a réduire les oxydes métalliques comme Fe>Os contenant du Fe (III) a 1'état
métallique a l'aide de carbone a haute température. La haute température est nécessaire pour fournir
'énergie suffisante qui assure la réaction de réduction des oxydes métalliques par le carbone.
Satyavani et son équipe présentent un avantage de cette méthode lié au fait que le Fe (III) qui est
une impureté pour les méthodes d’activation mécanochimique et la synthése a 1’état solide, est
utilisé directement comme précurseur de Fe dans la présente méthode. Cependant, la méthode de
réduction carbothermique nécessite des températures élevées, une attention particuliere sur le
mécanisme et la vitesse de réaction, elle génere des gaz polluants comme du monoxyde de carbone
(CO) ou du dioxyde de carbone (CO2) comme sous-produits et aussi a haute température il y’a
risque de formation de carbures indésirables [12]. Dans la plus part des cas, pour cette méthode, la
température de frittage a des influences significatives sur la taille des cristaux du matériau de la

cathode LiFePO4[121].

La méthode de chauffage par micro-ondes présentée par Zhang et son équipe dans leur revue, est
une méthode dont la technique a micro-ondes est utilisée pour le chauffage des précurseurs. Il s’agit
d’un chauffage par micro-onde dont I’énergie électromagnétique est absorbée par 1’échantillon pour
réaliser un processus d’auto-chauffage , ce qui permet a la chaleur de se générer directement a
I’intérieur du matériau [121]. Ils affirment que les différents résultats démontrent que la méthode
de synthése par micro-ondes est une méthode prometteuse entrant dans le cadre de la préparation

de matériaux cathodiques LiFePO4. Higuchi et ses collaborateurs ont synthétisé de la poudre de
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LiFePO4 par la méthode de chauffage micro-ondes dont les précurseurs étaient du LioCOs, du
NH4H>PO4, et de Fe(CH3COO)) [124]. La poudre de LiFePO4 obtenue par Higuchi et ses
collaborateurs présentait une capacité de décharge initiale d'environ 125 mAh/g a 60 °C [124].
Cependant Satyavani et son équipe précisent que dans le but de contrdler la taille des particules et
les performances ¢lectrochimiques des poudres de LiFePOs, le temps de chauffage par micro-onde
s’avere important. Une des conséquences de ce processus constitue la perte d’une bonne partie de
la capacité [12]. Il y’a aussi la nécessité de disposer des systémes de micro-ondes adaptés souvent
plus coliteux que les fours conventionnels. En plus il existe trés souvent des variations locales de
températures qui se produisent lors du chauffage par micro-onde, ce qui pourrait affecter
considérablement la qualité de la cathode LiFePO4.La méthode de séchage en microémulsion fait
partie de la famille des méthodes en solution pour les poudres LiFePOs. Satyavani et son équipe
rapportent qu’il est possible de préparer des poudres de LiFePO4 par séchage de solutions
microémulsions (mélanges composés de I’eau, de ’huile et d’un agent émulsifiant) [12]. Une fois
la solution aqueuse préparée, elle est séchée a des températures comprises entre 300 et 400 °C avant
d’étre calcinée a des températures allant de 650 et 850 °C sous flux d’azote. Cho et son équipe ont
synthétisé du LiFePO4 par la méthode de séchage par émulsion dont les précurseurs d'émulsion
séchée étaient du LiNO3, du Fe(NO3)3 -9H>0 et du (NH4)2 HPO4 [125]. Les résultats obtenus lors
de la synthése de la poudre de LiFePO4 donnent une capacité atteignant une valeur de 154 mAh/g.
Satyavani et son équipe précisent que 1’inconvénient de cette méthode est que la morphologie et la
taille des particules sont affectées par plusieurs parametres comme la taille des gouttelettes dans les

émulsions, le pouvoir d’agitation et méme la concentration de la solution [12].

0,

«* Méthodes en solution

Selon Satyavani et son équipe, la méthode de coprécipitation tire engendre une solution facilement
controlable. Cette méthode donne généralement des poudres cristallisées avec des particules de
petite taille. La méthode consiste a co-précipiter les solutions contenant les composants de lithium
et de phosphate tout en contrdlant les valeurs du pH. Aprées ringage, séchage et filtrage du précipité,
les poudres cristallines de LiFePO4 sont obtenues a des températures de calcination allant de 500 a
800 °C [12]. Ding et son équipe ont préparé des composites de LiFePOas/graphéne par la méthode
de coprécipitation ou ils ont utilis¢ une solution aqueuse de LiOH, de (NH4).Fe(S04).6H>0,

de NH4H2POy4 et de la poudre de graphéne comme précurseurs [31]. Il ressort dans les résultats
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obtenus que les composites de LiFePOs/graphéne présentaient une capacité de décharge initiale de
160 mAh /g a un taux de 0,2C et une capacité¢ de 110 mAh/g méme a un taux de 10C. Satyavani et
ses collaborateurs soutiennent que méthode de coprécipitation donne une bonne qualité de poudre
de LiFePOs4, cependant, pour améliorer les performances de cette poudre de LiFePOu, il faut

introduire une source de carbone lors de I’étape de coprécipitation [121].

En ce qui concerne la méthode de pyrolyse par pulvérisation, elle est trés efficace car le processus
est facile a contrdler et qu’elle produit de fines particules d’une grande pureté [121]. Pour Satyavani
et ses collaborateurs, cette méthode est réalisée en utilisant un systéme composé d’un générateur de
gouttelettes permettant de produire des particules bien cristallisées et pures, d’un réacteur a quartz
et d’un collecteur de poudre. La température de calcination varie en général de 700 a 800°C. Yang
et ses collaborateurs ont préparé du LiFePOu/carbone par la méthode de pyrolyse par pulvérisation
ultrasonique, ils ont utilisé des précurseurs tels que le LiNO3, le Fe(NO3)3-9H»0, le H3POs et de
I’acide ascorbique avec une température de calcination de I’ordre de 650°C [12]. L’analyse du
LiFePO4/C obtenu indiquait une capacité de décharge initiale de 150 mAh /g a un taux de 0.1C a
50°C. La méthode de pyrolyse par pulvérisation permet d’obtenir du LiFePO4 sphérique, cependant
pour améliorer sa morphologie, il est conseillé d’ajouter du carbone dans la préparation du LiFePO4
[12], [121]. Aussi, I’équipement de synthese de LiFePO4 par cette méthode est couteux et son

calibrage peut nécessiter une certaine expertise.

La méthode sol-gel est une technique de syntheése chimique qui est utilisée pour la synthése de
matériaux solides dont le LiFePOj4 a partir de solutions colloidales, ou "sols" [12]. Dans leur revue
Satyavani et ses collaborateurs expliquent que la méthode de synthése sol-gel se fait a basse
température en impliquant la formation d’une suspension colloide (sol) stable constituée de
particules solides dans un solvant (eau ou alcool) et un gel constitué de particules colloidales
provenant de la gélification du sol [12]. Pour les précurseurs généralement utilisés, la source de
lithium est du LiNOj (nitrate de lithium) ou LiCH3COO (acétate de lithium), la source de fer du
Fe(NO3)3-9H20O (nitrate de fer(Ill) nonahydraté) et la source de phosphore du H3PO4 (acide
phosphorique) avec une température de calcination dans la plage de 600 et 800°C [12]. Lee et ses
collaborateurs ont synthétisé du LiFePO4 par la méthode sol-gel, ils ont utilis¢ du LiCH3COO, du
Fe(CH3COQ),, du H3PO4 et du CsH1004 comme précurseurs [121]. La température de calcination
¢tait de 670°C, I’analyse du produit final de LiFePO4 présentait une capacité de plus de 150 mA h/g
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a un taux de 30 C [121]. Dans les revues respectives[12] et [121], il ressort que la méthode sol-gel
permet d’avoir des poudres de LiFePO4 d’une grande pureté, d’une structure uniforme de petite
taille et cela suivant un processus peu colteux, facile & mettre en ceuvre et a de basses températures.
Cependant, il faut noter que le processus de séchage et de calcination peut étre long, difficile a
mettre en ceuvre a I’échelle industrielle en raison de la complexité de controle, limitant ainsi la

rapidité de la production.

Pour la méthode de synthése hydrothermale, il s’agit d’un processus chimique se produisant dans
une solution aqueuse qui donne des particules fines suivant un processus simple avec une faible
consommation d’énergie d’aprés la revue de Zhang et son équipe [121]. Dans cette méthode,
généralement la source de lithium est du LiOH (hydroxyde de lithium) ou Li2COs3 (carbonate de
lithium), la source de fer du FeSO4-7H>0 (sulfate de fer(Il) heptahydraté) et la source de phosphore
du HsPOu4 (acide phosphorique) ou du NH4H>PO4 (phosphate dihydrogéne d'ammonium) [12]. Yang
et ses collaborateurs ont synthétisé du LiFePO4 en utilisant des précurseurs comme le FeSO4, du
H3POg4 et du LiOH, ils ont obtenu pour la cathode LiFePO4/C une capacité de décharge de 100
mAh/g [126]. Satyavani et ses collaborateurs précisent que pour cette méthode, il est possible
d’éviter I’étape de calcination sauf dans le cas ou I’on souhaite faire un revétement de carbone au
LiFePO4 qui nécessite des températures élevées, comme dans le cas de 1’étude de Yang et son
équipe. L avantage de la production de poudres de LiFePOyq par la synthése hydrothermale est qu’il
s’agit d’une méthode écologique due au fait qu’elle se réalise dans une enceinte fermée ou
autoclave, c’est également une méthode peu cofliteuse qui se fait relativement a de basses
températures [12]. Néanmoins il existe quelques défis a relever notamment le colit des autoclaves
pouvant résister aux conditions de I’expérience (haute pression et haute température) et le temps de

réaction.

La comparaison de ces différentes méthodes fournies dans la revue de la littérature présente des
avantages liés au cofts, a la simplicité de mise en ceuvre ou a I’efficacité pour les méthodes sol-
gel et hydrothermale. Particulierement, la méthode hydrothermale est trés peu couteuse et facile a
mettre en ceuvre a une température relativement basse, elle a un temps de réaction rapide avec une
distribution granulométrique homogeéne, elle présente des performances électrochimiques plus

¢levées [127].
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2.2.5.3 Avantages et inconvénients de la cathode LiFePO4

La cathode LiFePOj4 est I'un des matériaux les plus prometteurs pour les batteries Li-ion, offrant
des avantages significatifs par rapport aux autres matériaux cathodiques [128]. Li et ses
collaborateurs soulignent plusieurs atouts du LiFePO4, notamment sa tension de fonctionnement
stable de 3,4 V, une capacité théorique d'environ 170 mAh/g, une excellente cyclabilité, un cott
relativement bas, une abondance de ses ¢léments constitutifs, et un faible impact environnemental
[128]. La stabilit¢ thermique du LiFePOs de structure phospho-olivine est attribuée a sa
configuration cristalline : les ions oxygene sont arrangés en réseau hexagonal compact, les ions Fe
forment des chaines zigzag d'octa¢dres dans des plans alternés, reliés par des groupes phosphate
(PO4), tandis que les ions Li* occupent des sites octaédriques formant des tunnels unidimensionnels
le long de I'axe [010] [54], [128], [129]. La liaison covalente robuste entre I'oxygene et les ions P**
confére au LiFePO4 une grande stabilité structurelle. Cette architecture offre une haute stabilité
thermique, garantissant un fonctionnement siir et stable méme a des températures élevées, un atout

majeur pour les applications sous conditions extrémes.

De plus, l'association du phosphore et du fer génére une énergie redox optimisée, permettant une
plaque de tension de 3,4 V par rapport a Li/Li*, un paramétre essentiel pour des performances
¢lectrochimiques stables [128], [130]. L'excellente réversibilité¢ du cycle de LiFePO4 est due a la
similarité structurelle entre LiFePO4 et FePOa. Lors de la délithiation de LiFePO4 en FePOys, les
changements dans les paramétres cristallins sont minimes, avec une réduction de volume de
seulement 6,81 % et une augmentation de densité de 2,59 %, minimisant le stress structurel pendant

les cycles de charge/ décharge [128].

Etant composé de minéraux naturels abondants, tels que le fer (Fe), le lithium (Li), et le phosphore
(P), le LiFePOq pourrait permettre de réduire le colit des cathodes de 10 % a 50 % du cott total des
batteries Li. -ion, le rendu ainsi compétitif pour des applications commerciales de grande envergure

[128], [131].

Cependant, malgré ses avantages, le LiFePO4 présente des limitations qui freinent son utilisation a
grande échelle. Sa faible diffusivité ionique, d'environ 107'* cm?s, et sa faible conductivité
¢lectronique, de l'ordre de 10° S/cm, limite les performances a haute vitesse de charge et de
décharge. Nakamura et ses collégues expliquent que cette faible conductivité électronique est due

a la structure de liaison des atomes de fer. En effet, les octacdres FeOs partagent leurs pieces plutot
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que leurs bords ou leurs faces, ce qui réduit considérablement la distance entre les atomes de fer et
rend difficile le déplacement des électrons dans le matériau, ce qui réduit considérablement la

conductivité électrique [132].

Pour pallier ces inconvénients, diverses stratégies ont été¢ développées, notamment la réduction de
la taille des particules, le dopage métallique, et 1'utilisation des revétements de carbone sur le
LiFePOs. Ces techniques augmentent la conductivité €lectronique et améliorent les performances
globales de la cathode. Toutefois, leur mise en ceuvre peut engendrer des colts supplémentaires.
C'est pourquoi les chercheurs continuent a explorer des méthodes innovantes et économiques pour

optimiser le LiFePO4, afin de maintenir un équilibre entre performance et coft.
2.2.5.4 Méthodes d’amélioration de la cathode LiFePO4

La littérature montre que les cathodes a base de LiFePO4 présentent de nombreux avantages pour
les batteries lithium-ion, mais, comme pour tout matériau cathodique, elles ne sont pas exemptées
de limitations. Des imperfections structurelles et d'autres facteurs peuvent entraver la diffusion des
ions lithium et ainsi réduire la capacité effective de la cathode[115]. Padhi et ses collaborateurs
[129] ont attribué cette limitation a la taille relativement importante des particules de LiFePOs4, qui
réduit la surface spécifique et limite la diffusion des ions lithium a travers l'interface
LiFePO4/FePOs4. Cela se traduit par une perte de capacité lors des cycles de charge/décharge [12],
[129]. Cette observation est étayée par la relation t = L?/2D, ou t représente le temps de diffusion,
L la distance de diffusion, et D le coefficient de diffusion. Elle indique que plus la taille des

particules est importante, plus le temps de diffusion des ions lithium est prolongé [133].

Afin de pallier cette limitation, Liu et ses collaborateurs ont synthétis¢é du LiFePO4/C de taille
nanométrique par la méthode de coprécipitation, en utilisant des précurseurs tels que FeSO4-7H>0
et LiH2POg, suivi d'une calcination a 700 °C pendant 10 heures [36]. Cette approche a permis
d'obtenir des particules d'environ 50 nm avec une distribution homogene. Les tests réalisés sur le
LiFePO4/C ont révélé des capacités de décharge de 159 mAh/g, 147 mAh/g et 135 mAh/g aux taux
de charge respectifs de 0,1 C, 0,5 C et 2 C, démontrant une performances notables dues a la

réduction de la taille des particules [36].

Gregory et ses collaborateurs [134] ont adopté une méthode de synthése fondue suivie d’un séchage

par atomisation de nanoparticules de LiFePOs, enrobées de lactose et de polyalcool vinylique
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(PVA), ce qui a permis d’obtenir un matériau cathodique performant (135 mAh-g™' a 10C), adapté
a une production industrielle. En revanche, une dépolymérisation du PVA par ultrason fragilise
cette structure, menant a une défaillance de la batterie, sauf si la fréquence et I’amplitude

acoustiques sont ajustées pour préserver la chaine polymeére tout en améliorant la dispersion [134].

De méme, Gao et ses collaborateurs [135] ont exploré la réduction de la taille des particules de
LiFePOs4 et de LiFePO4/C, qu'ils ont synthétisées par séchage par pulvérisation, en utilisant des
précurseurs tels que CHsCOOLi-2H20, FeC204-2H>0 et (NH4 )2HPOg4, et en effectuant un frittage
a 700 °C pendant 10 heures. Les capacités de décharge initiales obtenues étaient de 139,4, 137,2,
133,5 et 127,3 mAh/g pour des taux de C/5, 1C, 5C et 10C respectivement, illustrant les
performances accumulées des matériaux a taille nanométrique [135]. Kim et ses collaborateurs [54]
ont synthétisé des nanoparticules a structure olivine hautement cristalline en utilisant le procédé
polyol a basse température. Ils ont utilisé de l'acétate de fer, du phosphate d'ammonium dihydrogéne
et de l'acétate de lithium, le tout mélangé dans du tétraéthyléne glycol dans un rapport molaire
stoechiométrique (1:1:1), sous une température de 335°C pendant 16h [54]. Les résultats ont montré
des nanoparticules de LiFePOs d’une capacité réversible de 166 mAh/g équivalant a 98%
d'efficacité d'utilisation, avec une excellente stabilité sur des cycles prolongés. L'électrode maintient
une tres bonne rétention de capacité méme a des densités de courant élevées, grace a sa morphologie
uniforme et monocristalline, de forme orthorhombique, avec une largeur moyenne de 20 nm et une

longueur de 50 nm [54].

La réduction de la taille des particules de LiFePO4 présente de nombreux avantages pour les
performances des batteries lithium-ion. Wang et ses collaborateurs ont montré que les
nanomatériaux sont mieux adaptés pour résister aux contraintes mécaniques, ce qui les rend plus
robustes face aux variations de volume pendant les cycles de charge et de décharge. De plus, les
particules nanométriques présentent une meilleure diffusion des ions lithium et un transfert
d'¢lectrons plus rapide grace a des distances de diffusion réduites [36]. Toutefois, cette approche
comporte également des défis. Par exemple, les petites particules de LiFePOs, en raison de leur
grande surface spécifique, sont plus vulnérables aux réactions secondaires indésirables, telles que
la décomposition de 1'électrolyte, ce qui peut perturber la stabilit¢ chimique de la cathode [26].
Shahid et ses collaborateurs ont ¢galement observé qu'une réduction excessive de la taille des

particules peut diminuer la conductivité électronique en raison de la limitation des chemins
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conducteurs au sein des particules [136]. De plus, comme I'a souligné 1'équipe de Chung, les petites
particules de LiFePO4 sont soumises a 1'agrégation, rendant leur traitement et leur dispersion dans
les composites plus complexes [13]. Prabaharan et ses collaborateurs ont mis en avant les avantages
du LiFePOs, notamment I’amélioration de la cinétique d’intercalation des ions lithium et une
meilleure conductivité électrique [137]. Cependant, ils soulignent que la réduction de la taille des
particules (inférieure a 100 nm) entraine plusieurs inconvénients, dont une augmentation des effets
de surface, qui accroit la réactivité avec 1’environnement et modifie le potentiel redox, pouvant
provoquer des pertes de capacité pendant le cyclage [137]. De plus, la stabilité structurelle est
affectée, car les petites particules subissent une contrainte mécanique plus €levée, entrainant une
déstabilisation des phases LiFePO4/FePO4 et la formation de défauts cristallins susceptibles de
réduire la durée de vie du matériau. Enfin, la plus grande surface spécifique des nanoparticules
intensifie leur interaction avec 1’électrolyte, ce qui peut favoriser une consommation excessive
d’¢électrolyte, accélérant ainsi le vieillissement du systeme et augmentant la résistance de transfert
de charge en raison de la formation de couches passivantes indésirables [137]. En résumé, la
réduction de la taille des particules de LiFePOg4 est une stratégie prometteuse pour améliorer la
diffusion des ions lithium et les performances électrochimiques, mais elle est non seulement
couteuse [137], mais elle nécessite un équilibre entre la taille des particules, la stabilité chimique et

la conductivité électronique pour minimiser les inconvénients associés.

Pour pallier certaines de ces limitations, des chercheurs ont exploré le dopage métallique du
LiFePO4 comme solution complémentaire. Des études, notamment celles de [13], [16], [17], et [18],
ont démontré que le dopage métallique permet d'élargir les canaux de diffusion des ions Li* et
d'améliorer la conductivit¢ de la cathode. Chung et ses collaborateurs [13] ont montré qu'en
intégrant de faibles quantités d'ions supervalents (comme Mg**, Al**, Ti*", Zr** et Nb*>") dans le site
du lithium, la conductivité électronique peut étre amplifiée de plus de 100 des millions de fois. Cette
augmentation spectaculaire s'explique par la formation de zones semi-conductrices de type p et n,
respectivement, dans les états totalement déchargés et chargés du matériau [13], [128]. De plus, les
travaux de Nakamura et de son équipe ont mis en évidence qu'un remplacement partiel du Fe** par
du Mn?*" dans la structure olivine améliore la conductivité¢ électrique du LiFePO4, permettant
d'atteindre une capacité spécifique de plus de 140 mAh. /g avec une faible perte de capacité au fil
des cycles [128], [138]. Enfin, Majid et ses collaborateurs ont confirmé l'efficacit¢ du dopage
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métallique en montrant qu'un dopage de LiFePOs4 avec du platine et du palladium améliore

significativement les propriétés €électrochimiques du matériau [139].

Cependant, Ravet et ses collaborateurs [140] ont montré que le matériau cathodique LiFePOs,
appartenant a la famille des olivines, présente une faible compatibilité avec le dopage aliovalent.
Cette observation est ¢galement corroborée par Shi et son équipe[141], qui, grace a des simulations
atomistiques, ont démontré que la structure de LiFePOg4 tolére difficilement le dopage aliovalent.
Ravet et ses collaborateurs [140] expliquent que les atomes de valences différentes, utilisés pour le
dopage, risquent de ne pas s'intégrer efficacement dans le réseau cristallin de LiFePOs, de ne pas
créer de postes vacants appropriés, ni d'améliorer la conductivité ¢électronique de maniére

significative.

Pour contourner ces limitations et augmenter la conductivité de la cathode LiFePOa, Ravet et son
équipe [142] proposent l'utilisation de supports en matériaux carbonés conducteurs, qui révelent un
flux optimal des ions lithium et améliorent ainsi les performances électrochimiques globales.
Plusieurs études, notamment[29], [33], [34], [35], [36], et [143], proposent d'améliorer les
performances de la cathode LiFePO4 en appliquant un revétement de carbone a des pourcentages
variés. Par exemple, Lu et ses collégues [38] ont utilisé¢ une méthode de synthése a I'état solide pour
produire des poudres fines de LiFePO4, qu'ils ont mélangées avec une petite quantité de précurseur
de carbone a haute surface spécifique afin de créer un matériau LiFePO4 recouvert de carbone [38].
Pour cette syntheése, des précurseurs comme l'oxalate de fer (II), le phosphate dihydrogene
d'ammonium et le carbonate de lithium ont ét¢ employés, avec une calcination effectuée a 600°C.
Les résultats ont montré une augmentation notable de la conductivité, passant de 10°® a 10* S/cm
pour le LiFePO4 enrobé de carbone, améliorant ainsi les performances électrochimiques du matériau

[38].

Cho et son équipe [144], de leur coté, ont étudié¢ l'influence de 1'épaisseur et de 1'uniformité du
revétement de carbone sur les propriétés électrochimiques du LiFePO4/C, préparées par dépdt en
phase vapeur de carbone. Ils ont utilisé des précurseurs comme le Li2CO3, le FeC204:2H20 et le
NH4H:POs, ainsi que des sources de carbone telles que le polystyréne et 1'acide malonique. Les
résultats ont montré que le LiFePO4 recouvert d'une couche fine et uniforme de carbone atteint une
capacité de décharge maximale de 151 mAh/g a un taux de 0,2C, en maintenant 80 % de cette

capacité apres 415 cycles [144]. Ce revétement de carbone présente des avantages significatifs,
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notamment l'augmentation de la mobilité des électrons (charges négatives) et des ions Li* (charges
positives) au sein de la batterie, ce qui optimise la conductivité et la stabilité de la cathode pendant

les cycles de charge et de décharge.

En somme, le recours a des matériaux carbonés comme supports pour le LiFePO4 s'avere étre une
solution prometteuse pour surmonter les limitations de conductivité et de diffusion des ions lithium.
Les résultats obtenus par 1'ajout de carbone démontrent une amélioration notable des performances
¢lectrochimiques, bien que des ajustements précis des parametres de revétement (épaisseur,
uniformité) soient nécessaires pour maximiser l'efficacité de la cathode tout en minimisant les cotits

de production et la perte de densité énergétique.

Un inconvénient majeur de I'ajout de carbone a la cathode LiFePOy est la diminution potentielle de
sa densité énergétique. Selon Zhang et ses collaborateurs [145], le pourcentage de carbone peut
représenter entre 3 et 5 % du poids total de la cathode dans certains cas, et pour des cathodes
LiFePO4 congues pour des applications a haut débit, cette valeur peut atteindre jusqu'a 6 a 10 %
[145]. Cette augmentation de la masse carbonée pourrait entrainer une réduction significative de la
densité d'énergie, soulignant ainsi l'importance de I'optimisation minutieuse de la qualité et de la

quantité de carbone actif ajouté.

D'autres matériaux, comme le graphéne, présentent des caractéristiques remarquables, telles qu'une
conductivité exceptionnelle et une grande surface spécifique pouvant atteindre 2630 m?/g selon les
méthodes de préparation. Ces propriétés permettent d'améliorer considérablement les performances
¢lectrochimiques de la cathode LiFePO4 dans les batteries lithium-ion [115]. Hu et son équipe ont
ainsi propos¢é une cathode LiFePO4 modifiée avec de faibles quantités de graphene (0,8 % et 2 %
en poids), obtenues par des techniques électrochimiques [115]. Cette modification permet
d'augmenter la capacité spécifique de la cathode et, par conséquent, d'améliorer la densité
énergétique de la batterie. Cependant, la complexité du processus de synthése du graphéne constitue
un frein important, ce qui réduit significativement les cotits de production. Bien que des entreprises,
telles que Samsung, annongant des avancées prometteuses dans ce domaine, il reste a voir si les
performances théoriques du graphene pourront étre réalisées dans des applications réelles sans une

perte d'efficacité sur le long terme.

Parmi les diverses stratégies d'amélioration des performances de la cathode LiFePOs, 1'utilisation

de carbone actif comme support se distingue par ses avantages économiques, environnementaux et
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sécuritaires. En comparaison, des matériaux comme le graphite et le graphéne présentent des défis
en termes de colt et d'impact environnemental. L'utilisation du carbone actif dérivé de la biomasse
apparait comme une solution prometteuse pour pallier ces inconvénients. Ce type de carbone, peu
recommandé et respectueux de l'environnement, présente des performances électrochimiques
adéquates pour l'application. La synthése de carbone a partir de biomasse permet de surmonter les
obstacles liés au cofit et a la durabilité, tout en offrant une alternative écologiquement viable pour

I'amélioration des cathodes LiFePOsa.

2.3 Carbone actif issu de la biomasse et méthodes de synthése

2.2.6 Méthodes de synthése du carbone actif

D'aprés Kumar et ses collaborateurs, 1'utilisation de carbone actif comme support pour améliorer
les performances de la cathode LiFePO4 suscite un intérét croissant en raison de ses propriétés
avantageuses : grande surface spécifique, excellente résistance thermique et mécanique,
conductivité élevée, diversité structurelle et dimensionnelle, disponibilité de sources bon marché,
et compatibilité environnementale [37], [146], [147], [148]. Le choix du précurseur de carbone,
ainsi que la méthode et 1'agent d'activation, sont essentiels pour obtenir un carbone actif optimisé
pour ces propriétés. Du point de vue socio-économique et environnemental, les sources de carbone
issues de la biomasse présentent de nombreux avantages, notamment l'utilisation de résidus
agricoles, de déchets forestiers, et d'autres sous-produits. En outre, cette approche favorise la
création d'emplois et réduit I'impact environnemental. L'activation du carbone, qu'elle soit chimique
ou physique, est une technique clé permettant d'obtenir un matériau poreux. Selon Chowdhury et
ses collaborateurs [149], le processus d'activation comprend généralement plusieurs étapes :
d'abord, 1'¢limination des goudrons et autres impuretés qui obstruent les pores pour faciliter
l'exposition de la surface ; ensuite, la destruction partielle des cristaux de carbone par combustion ;

enfin, I'oxydation des particules de carbone pour développer davantage les pores [149].

Dans leur revue, Jjagwe et ses collaborateurs [150] détaillent les processus d'activation chimique,
physique, et physicochimique, en soulignant que l'activation est fortement influencée par des
parametres tels que la température et le temps de chauffage. Ces parametres varient en fonction du
type de déchet utilisé, du liant, de 'agent d'activation et des objectifs visés pour le carbone actif.
Par exemple, une température trop élevée peut entrainer une expansion excessive des pores en

raison de la décomposition rapide de I'échantillon, tandis qu'une température trop basse ou un temps
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d'activation trop court peuvent limiter le développement de la surface poreuse, car certaines

matieres organiques ne sont pas complétement volatilisées [150].

Jjagwe et ses collaborateurs définissent I'activation physique comme un processus en deux étapes :
d'abord la carbonisation, suivie de l'activation du produit carbonisé en présence d'un agent oxydant
tel que le dioxyde de carbone (CO.), la vapeur d'eau. 'eau (H20) ou I'air a haute température. Dans
certains cas, plusieurs oxydants (CO2, H20, air) sont combinés pour améliorer l'efficacité de
l'activation a haute température [150]. En particulier, 1'utilisation de CO. comme oxydant favorise
un rendement ¢élevé en carbone avec une microporosité accrue, tandis que la vapeur d'eau génere
une surface spécifique élevée et un volume de pores important [ 150]. Chowdhury et collaborateurs
soulignant que le choix du CO: est, car il est non seulement facile a manipuler mais aussi siir, en
raison de sa vitesse de réaction plus lente a des températures proches de 800°C [149]. Wang et ses
collégues précisent que, lors de l'activation physique, la carbonisation sous atmosphére inerte
permet d'éliminer les éléments non carbonés. Ensuite, 'activation en présence d'un agent oxydant
développe la porosité de la structure, avec une plage de température idéale entre 600 et 1200°C
[151]. Byamba-Ochir, Pallarés et leurs collaborateurs [152], [153] précisent que la méthode
d’activation physique présente 1’avantage d’étre une méthode peu cotiteuse, elle est écologique et
sans utilisation de produits chimiques. Cependant, Yahya et ses collaborateurs [154] indiquent que
la méthode d’activation physique présente des inconvénients tels que le temps d'activation prolongeé,

la faible capacité d'adsorption du charbon actif produit et une consommation énergétique €levée.

Concernant l'activation chimique, Jjagwe et ses collégues définissent ce procédé comme une
méthode ou le déchet de biomasse, brut ou préalablement carbonis¢, est mélangé avec un agent
activateur chimique [150]. Selon I'agent utilisé, I'activation peut se faire en une ou deux étapes : soit
en mélangeant directement le déchet brut avec 1'agent activateur avant la carbonisation, soit en
carbonisant d'abord le déchet brut, puis en le mélangeant avec | 'activateur chimique et en réalisant
une seconde carbonisation. Njoku, Samsuri, Yahya et leurs collaborateurs [155], [156], [154]
précisent que ce procédé consiste a imprégner les précurseurs organiques avec des agents chimiques
avant de les chauffer a des températures comprises entre 400 et 900°C [157]. Les activateurs
chimiques incluent actuellement des acides (H2SOa4, H:PO4, HCI, HF), des bases (NaOH, KOH), et
des sels chlorés (ZnClz, CaClz) [150]. Parmi ceux-ci, le KOH se distingue comme un activateur de

choix, car il géneére un carbone actif doté¢ d'une surface spécifique, d'un volume important de
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micropores, d'une distribution uniforme de la taille des pores, et de groupes fonctionnels de surface
controlables [151]. Selon Wang et ses collaborateurs, apres le mélange avec l'agent activateur, la
carbonisation se déroule généralement entre 400 et 900°C, produisant des carbones poreux avec
une surface spécifique de plus de 2000 m?/g et des volumes de pores composés principalement de
micropores et, dans une moindre mesure, de mésopores [151]. Samsuri et ses collaborateurs
indiquent que contrairement a l'activation physique, ou la carbonisation et l'activation se font
séparément, ces deux processus peuvent se déroulent simultanément dans un seul four lors de
l'activation chimique [156], [157]. Selon Gratuito, Molina-Sabio et leurs collaborateurs [158], [159]
indiquent que l'agent chimique agit comme un déshydratant, modifie la pyrolyse et favorise la

formation d'une structure poreuse en inhibant la formation de bitume [157].

En comparant les méthodes, Wang et ses collégues notent que 1'activation chimique présente de
nombreux avantages sur l'activation physique, comme des températures d'activation plus basses,
des rendements plus €levés, un temps de traitement réduit, une surface spécifique accumulée et un

volume de micropores plus important [151].

Jjagwe et ses collegues suggerent également qu'il est possible de combiner les méthodes d'activation
physique et chimique pour un processus d'activation dit "physicochimique" qui peut étre effectué

en deux étapes [150] :
e Carbonisation du mélange (biomasse brute et KOH), suivie d'une activation physique ;

o Carbonisation préalable de la biomasse brute, puis activation du produit carbonisé par

imprégnation chimique avec du CO: ou de la vapeur d'eau.

Cette approche hybride (physique et chimique) permet d'exploiter les avantages de chaque méthode
pour optimiser la porosité, la surface spécifique et les caractéristiques structurelles du carbone actif,

mais en tenant compte des colts y afférents.
2.2.7 Activation en une étape et en deux étapes

A méthode d’activation chimique du carbone actif peut se faire suivant deux principales approches
dont en une étape et en deux étapes. Cheng et ses collaborateurs [ 160] ont fait une étude comparative
de carbones actifs préparés a partir de tige de coton par un procédé d'activation chimique en une
¢tape et en deux étapes. Pour I’activation en une étape, le précurseur de biomasse est imprégné avec

un agent chimique comme le H3PO4, le KOH ou le ZnCl, et chauffé directement. Pendant la
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carbonisation, des réactions de déshydratation et de condensation générent des gaz qui forment des
pores dans la structure carbonée [160]. Dans ce sens, Heidari et ses collaborateurs [161] ont obtenu
un charbon actif avec une surface BET ¢élevée de 'ordre de 1218 m?%g et une microporosité

optimisée en utilisant du H3PO4 sur du bois d'Eucalyptus.

En ce qui concerne ’activation en deux étapes, la premicre étape est une carbonisation a basse
température (300—700°C) pour produire un biochar et la deuxiéme étape est une activation chimique
ou physique du biochar pour développer une structure poreuse hiérarchique [160]. Elmouwahidi et
ses collaborateurs [162] ont montré qu'une activation chimique en deux étapes avec du KOH produit
une surface BET plus élevée (1390 m?/g) par rapport a une activation en une seule étape. Les
températures d'activation influencent fortement la structure poreuse et les propriétés du carbone
actif. Une activation a haute température (>600 °C) favorise la formation de carbone conducteur
mais réduit la surface active, tandis qu'une activation a basse température (<500 °C) limite la
conductivité et la stabilité [ 160]. L’activation en une étape présente des avantages liés a sa simplicité
parce qu’il s’agit d’un procédé¢ direct qui combine carbonisation et activation, le temps réduit grace
a 'unique phase de traitement, la faible consommation énergétique liée a 1’activation des
températures modérées (400—800°C) et le respect de I’environnement (moins de rejet de sous-
produits chimiques lorsque des agents comme le KOH ou le H:POs sont utilisés) [160]. Quant a
I’activation en deux étapes, elle présente des avantages grace au controle de la structure qui permet
de créer des pores hiérarchiques (micropores, mésopores et macropores), une optimisation des
propriétés a travers la meilleure adaptation aux applications spécifiques grace a la modification des
étapes et un rendement élevé lié a I’augmentation de la surface BET et du volume poreux grace a

une carbonisation préalable [160].

Malgreé les belles performances démontrées par la méthode d’activation en deux étapes, Cheng et
ses collaborateurs [ 160] précisent qu’il n'y a pas d'amélioration significative de la surface spécifique
et de la structure poreuse pour les carbones actifs produits par cette méthode par rapport a ceux
obtenus directement a partir de la biomasse ou activation en une étape. Le charbon actif produit par
un procédé¢ en une étape a partir de tiges de coton affiche une capacité spécifique ¢levée de 338 F/g,
démontrant son potentiel pour les applications d’¢lectrodes [160]. En revanche, I’activation en deux
étapes présente l'inconvénient d'exiger un processus plus complexe. Mais la valeur économique

des charbons actifs produits a partir de tiges de coton par un procédé¢ d'activation en deux étapes
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augmenterait si les acides et gaz pyroligneux produits pouvaient étre utilisés comme biomatériaux

utiles [160].
2.2.8 Précurseurs utilisés dans la synthese de carbone actif

Depuis plus d'une décennie, de nombreuses recherches se concentrent sur 'utilisation du carbone
synthétisé a partir de déchets de biomasse comme matériau de support pour les électrodes, en raison
de son efficacité, de sa durabilité et de ses avantages environnementaux. Par exemple, Hwang et
ses collaborateurs ont produit du carbone actif a partir de coques de noix de coco par pyrolyse, en
utilisant des températures de 800 et 900°C et des agents activateurs tels que KOH et ZnCl,, avec
une vitesse de chauffage de 10°C/min [139]. Les résultats montrent que le traitement avec KOH
produit une surface spécifique BET de 682 m*g et un diamétre de pores de 67A, tandis que le
traitement avec ZnCl génére une surface de 332,4 m?/g et un diamétre de 34A. Les capacités de
décharge initiales atteignent respectivement 950 mAh/g pour le carbone activé avec KOH et 1714

mAh/g pour celui traité avec ZnCl..

Dans une autre étude, Fey et ses collegues [163] ont synthétisé du carbone actif a partir de balles de
riz, en utilisant du NaOH comme agent activateur et une température de pyrolyse de 500 a 900°C
pendant 1 heure, avec une vitesse de chauffage de 5°C/min [163]. Ils ont observé une augmentation
de la surface spécifique BET avec 1'¢élévation de la température de traitement et un rapport de
mélange modéré entre la matiere premicre et le NaOH. Les surfaces BET varient ainsi de 199 m*/g

a 1597 m?%g, avec une capacité de décharge initiale allant de 2 a 2374 mAh/g [163].

De leur coté, Xiang et ses collaborateurs ont comparé du carbone mésoporeux non activé et activé
synthétisé a partir d'écorces d'orange. Le charbon non activé a été produit par pyrolyse a 800°C sous
flux d'argon pendant 2 heures, tandis que le carbone activé a été traité dans les mémes conditions
avec du KOH [147]. Les résultats révelent que la surface BET du carbone non activé est de 357
m?/g, tandis que celle du carbone activé atteint 638 m?/g. En termes de capacité de décharge initiale,
les valeurs sont respectivement de 409 mAh/g et 878 mAh/g pour le carbone non activé et activé

[147].

Lotfabad et ses collaborateurs [164] ont synthétisé du carbone actif a partir de peaux de banane pour
une utilisation comme matériau d'électrode. Leur méthode reposait sur une pyrolyse suivie d'une

activation chimique avec du KOH [165]. L’étape 1 de cette méthode a été la carbonisation des peaux
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de banane a 1100°C pendant 5 heures sous atmosphere d'argon pour produire un matériau carboné
initial. La deuxiéme étape portait sur 1’activation chimique du produit carbonisé avec une solution
de KOH a 20%, réalisation a 70°C pendant 2 heures, suivi d'un séchage a 110°C pendant une nuit.
Quant a la troisiéme étape, elle a consisté en une activation thermique du produit a 300°C pendant
3 heures sous un flux d'air sec, suivie d'une purification a I'aide d'une solution d'acide chlorhydrique
(HCI 2M) pour €liminer les résidus inorganiques [ 165]. Les résultats obtenus indiquant des surfaces
spécifiques relativement faibles, comprennent entre 19 m?/g et 217 m?%g , ainsi qu'une capacité

gravimétrique de 1'ordre de 355 mAh/g [164].

Li et ses collaborateurs [166] ont synthétisé du carbone actif a partir de feuilles d’érable par
pyrolyse. Leur méthode de synthése consistait d’abord une étape de carbonisation a 10000C pendant
1h sous flux d’argon suivi d’une deuxi¢me étape d’immersion du produit carbonisé dans une
solution de HCI a 3M pendant 6h [165]. Les résultats montrent une capacité spécifique allant jusq’a

360 mAh/g et une efficacité coulombienne initiale de 74,8 % [166].

Li et ses collaborateurs [167] ont synthétisé du carbone actif a partir de tiges de concombre par
pyrolyse. Les tiges désinfectées ont été carbonisées a des températures de 800, 900, 1 000 et 1 100
°C pendant 2 heures, produisant des échantillons désignés respectivement HCCS800, HCCS900,
HCCS1000 et HCCS1100. Apres la pyrolyse, les échantillons ont été broyés, lavés par ultrasons
avec une solution de KOH (10 %) et de HCI (1 M) pendant 30 minutes pour éliminer les impuretés
résiduelles, puis séchés sous vide a 90°C pendant une nuit [167]. Les résultats indiquent une
capacité spécifique de 337,9 mAh/g pour le carbone pyrolysé a 1000°C et une capacité spécifique
accrue de 458,6 mAh/g pour le carbone activé par la méthode hydrothermale en utilisant le KOH

comme agent d’activation [167].

Cao et ses collaborateurs [168] ont synthétisé du carbone actif comme matériau d’électrode a partir
de pomme de terre. Ils ont utilisé une méthode en deux étapes de carbonisation du précurseur. Apres
lavage, ébullition pendant 6 heures et dessiccation, la purée a été broyée en particules. Une premiere
carbonisation a 500°C sous atmosphere d'argon pendant 3 heures a été réalisée, suivie d'une seconde
carbonisation a 900, 1000 et 1100°C pendant 2 heures, produisant des échantillons désignés PBPC-
900, PBPC-1000 et PBPC-1100. Les résultats indiquent une capacité spécifique réversible de
’ordre de 248 mAh g ! [168].
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Li et ses collaborateurs ont synthétisé du carbone actif a partir de tiges de mais carbonisées a des
températures de 500, 600, 700 et 800°C pendant 1 heure, avec une vitesse de chauffage de 5°C/min,
et activés chimiquement avec du KOH a un rapport massif de 1:3 [147]. Les résultats montrent que
tous les carbones produits sont amorphes, mais celui obtenu a 700°C présente les meilleures

caractéristiques, avec une surface BET de 2349,89 m?%/g et une capacité spécifique de 140 F/g [147].

Ces études démontrent que la température, le type d'agent activateur et les conditions de synthese
influencent fortement les propriétés finales du carbone actif, telles que la surface spécifique, la
structure des pores et les performances électrochimiques, ce qui permet d'optimiser ce matériau

pour des applications dans les batteries et autres dispositifs de stockage d'énergie.

Kim et ses collaborateurs ont examiné I'influence d'un revétement en carbone dérivé de la biomasse
(écorce d'orange) sur les propriétés de la cathode LiFePO4 pour les batteries Li-ion. Les résultats
indiquent une capacité de décharge de 143 mAh/g a un taux de 0,5C et de 139,8 mAh/g a un taux
de 1C pour la cathode LiFePO4/C, démontrant ainsi l'efficacité du revétement en carbone sur les
performances de la cathode [169]. Dechabun et ses collaborateurs ont quant a eux préparé du
carbone actif a partir de coques de palmier Nipa, en utilisant une activation chimique avec du KOH
(rapports massiques 1:1, 1:2 et 1:3) a une température de carbonisation de 900°C pendant 2 heures
avec une vitesse de chauffage de 10 °C/min [170]. IIs ont constaté que les carbones obtenus étaient

tous amorphes, avec un degré de graphitisation plus élevé pour les rapports de KOH 1:2 et 1:3.

Cependant, bien que ces ¢études montrent des performances intéressantes des carbones actifs
synthétisés, les auteurs n'ont pas effectué d'analyse thermique préalable pour identifier les
parametres thermiques (température de carbonisation) et cinétiques (vitesse de chauffage) des
précurseurs. Une telle analyse aurait permis de déterminer une température de pyrolyse optimale,
indispensable pour améliorer l'efficacité de la synthése du carbone actif. En effet, plusieurs
techniques d'analyse thermique sont disponibles dans la littérature, notamment I'analyse
thermogravimétrique (ATGQG), qui mesure la variation de la masse en fonction de la température,
l'analyse thermique différentielle (DTA), qui mesure la différence de température entre I'échantillon
et une référence, et la calorimétrie différentielle a balayage (DSC), qui caractérisent les variations
d'enthalpie. Toptas et ses collaborateurs ont, par exemple, réalisé une analyse thermogravimétrique
de différents types de biomasse, corrélant la vitesse de chauffage au processus de pyrolyse [171].

De méme, Meng et ses collegue ont étudié 'effet de la vitesse de chauffage par le biais d'une analyse
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thermogravimétrique, offrant un apercu précieux sur le comportement thermique des précurseurs

avant pyrolyse [172].

Dans cette recherche, le choix de la méthode de synthése du carbone par activation chimique avec
du KOH s'avére judicieux pour plusieurs raisons. Tout d'abord, I'activation chimique produit des
carbones actifs avec une surface spécifique ¢levée et une bonne distribution des pores, essentielle
pour des applications ¢lectrochimiques. En particulier, le KOH est efficace pour créer des
micropores et des mésopores, optimisant ainsi les capacités d'adsorption du carbone actif et
renforcant la performance de la cathode LiFePO4 dans les batteries Li-ion. Un autre avantage de
l'activation chimique est la température plus basse requise par rapport a l'activation physique, ce
qui diminue les colts énergétiques et I'impact environnemental du processus. Enfin, l'activation
chimique au KOH est plus efficace en termes de rendement et de réactivité, produisant moins de
sous-produits indésirables et assurant une conversion plus compléte des précurseurs de biomasse
en charbon actif, optimisant ainsi l'utilisation des ressources tout en minimisant les déchets. Ces
considérations soulignent I'importance d'optimiser les conditions de synthése pour maximiser la
surface spécifique et les performances du carbone actif en tant que support pour les cathodes

LiFePOs.

2.2.9 Influence du pourcentage de carbone comme support sur les performances de la

cathode LiFePQO4

Parmi les méthodes d’amélioration de la cathode LiFePOa, l'utilisation du carbone actif comme
support pour LiFePOs est devenue une stratégie clé. Le carbone actif, avec ses propriétés
exceptionnelles telles qu'une grande surface spécifique, une excellente conductivité électrique et
une structure poreuse ajustable, améliore la dispersion des particules de LiFePOg4 et favorise les
interactions électrochimiques. Le pourcentage de carbone actif joue un important role dans cet
¢quilibre car une proportion insuffisante de carbone peut limiter la conductivité électronique, tandis
qu'un exces de carbone peut réduire la densité énergétique globale en diminuant la fraction active
de LiFePO4. Un pourcentage optimal de carbone actif permet donc de maximiser les performances

¢lectrochimiques, en termes de capacité spécifique, de cyclabilité et de réponse a haut taux.

Lu et ses collaborateurs [38] .ont étudié I’effet du carbone actif sur les performances de la cathode
LiFePO4. Pour ce faire, des composites LiFePO4/C ont été préparés par un procédé a 1’état solide,

ou des particules de LiFePO4 ont été incorporées dans du carbone amorphe. Le carbone utilisé, issu
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de la pyrolyse de coques d’arachide sous atmosphére d’argon, a été synthétisé via un processus en
deux étapes (573—873 K) avec un agent porogene pour modifier la structure des pores et augmenter
la surface spécifique. Le LiFePOs est recouvert de carbone a différents pourcentages, dont 6, 8, 10
et 12% en poids. Les résultats indiquent que les échantillons de LiFePO4 revétus de 8,0% en poids
de carbone ont montré une stabilité¢ de cyclage améliorée par rapport aux autres échantillons, ils
supportaient jusqu'a 170 cycles (138 mAh/g). Un revétement de 8,0 % en poids semble optimal
pour former une couche uniforme et adhésive qui améliore la stabilit¢ de cyclage, protege le

matériau de base de 1'¢lectrolyte acide et améliore la conductivité électronique [38].

Oh et ses collaborateurs [173] ont étudié 1’effet du pourcentage de graphene sur les performances
du LiFePOs. Ils ont exploré I’impact de la teneur en oxyde de graphene (GO) sur les performances
¢lectrochimiques des composites GO/LiFePOs. La teneur en GO a été ajustée a 5 %, 10 %, et 15 %
en poids pour évaluer son réle dans I’amélioration des capacités de décharge et des performances
de cyclage, en comparaison avec le LFP pur [173]. Les résultats indiquent que pour les
performances de décharge a 0,1°C, le LFP pur montre une capacité de décharge limitée a 100 mAh/g
au 10¢ cycle avec un taux de rétention de 88,9 %, les composites GO/LFP atteignent des capacités
de décharge supérieures comme 153,9 mAh/g (5 % de GO), 164,1 mAh/g (10 % de GO) et 146,6
mAh/g (15 % de GO) [173]. Les performances de décharge a 1°C composite GO/LFP avec 10 %
de GO atteint une capacité maximale de 154,6 mAh/g avec un taux de rétention de capacité de 100
%, contre seulement 69,3 mAh/g pour le LFP pur (86,7 % de rétention). Les performances de
décharge a 10C indiquent que le composite GO/LFP avec 10 % de GO présente une capacité de 120
mAh/g et un taux de rétention de 98,7%, tandis que le LFP pur ne dépasse que 30,5 mAh/g avec un
taux de rétention de 62,6% [173]. On constate ainsi que le pourcentage optimal de 10 % en poids
de GO améliore significativement les performances du LFP, en équilibrant la conductivité
électrique et 1’acces aux sites actifs pour la diffusion des ions lithium. Une teneur de 5% de GO
montre des performances modérées, mais supérieures a 15%, sauf a des taux de courant élevés
(10C). Une teneur excessive de GO (15 %) entraine une diminution des performances,
probablement en raison d’une obstruction des voies de diffusion ou d’une surcharge en carbone

limitant la densité énergétique active du LFP.

Noerochim et ses collaborateurs [174] ont étudié I’effet du pourcentage de carbone actif sur les

performances de la cathode LiFePOs dont l'objectif principal est d'augmenter la conductivité
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¢lectronique de la cathode tout en préservant la stabilité cyclique dans un ¢électrolyte aqueux. Des
¢chantillons avec différentes proportions de carbone actif (9 %, 14,5 %, et 17,8 %) ont été préparés
pour évaluer I'impact du pourcentage de carbone sur les propriétés électrochimiques de la cathode
LiFePOs. Les résultats de I’analyse XRD indiquent que le carbone n'altére pas la structure cristalline
du LiFePOg4 [174] L’analyse électrochimique montre que le composite LFP/C1 (9 % de carbone) a
présenté la meilleure capacité spécifique initiale, atteignant 15,9 mAh/g. Les composites avec des
pourcentages plus élevés de carbone, LFP/C2 (14,5 %) et LFP/C3 (17,8 %), ont montré des
capacités réduites, respectivement 13,5 mAh/g et 10,8 mAh/g [174]. L'excés de carbone dans
LFP/C2 et LFP/C3 a conduit a une agglomération accrue des particules, réduisant la surface active
disponible pour les réactions électrochimiques. Aussi, le composite LFP/C1 a également affiché
une excellente stabilité cyclique, avec une perte de capacité de seulement 2,2 % apres 100 cycles.
Cependant, les composites avec des pourcentages plus élevés de carbone ont montré une
dégradation plus rapide de leur capacité, en raison de la formation d'agglomérats de carbone qui
limitent l'efficacité du transport des électrons. Ces observations sont confirmées par les analyses au
MEB qui révelent une agglomération accrue des particules a des pourcentages ¢levés de carbone

[174].
2.4 Conclusion

La cathode LiFePOj4 est un matériau trés prometteur pour les batteries Li-ion, notamment en raison
de son abondance, de son cofit relativement bas, de sa stabilité chimique exceptionnelle et de ses
avantages environnementaux. Cependant, elle souffre de limitations importantes, notamment une
diffusion ionique restreinte et une faible conductivité¢ électrique, qui peuvent nuire a ses
performances électrochimiques. Pour pallier ces inconvénients, plusieurs stratégies ont été étudiées,
telles que la réduction de la taille des particules, le dopage métallique, et le revétement de carbone.
Parmi ces approches, le revétement de carbone actif appliqué a la cathode LiFePOa4 se distingue

comme une solution avantageuse sur les plans économiques, sociaux et environnementaux.

Larevue de la littérature montre que l'intégration de carbone actif issue de biomasse comme support
pour la cathode LiFePO4 constitue une avancée majeure dans le domaine des matériaux de stockage
d'énergie. Cette approche permet d'améliorer la conductivité électrique et la diffusion des ions
lithium au sein de la cathode, se traduisant par une augmentation de la capacité spécifique, une

meilleure stabilité cyclique et une efficacité de charge/décharge accumulée. Les propriétés
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microporeuses et mésoporeuses du charbon actif facilitent le transport des ions et des €lectrons,

optimisant ainsi les performances ¢lectrochimiques globales de la cathode.

En outre, 1'utilisation de la biomasse renouvelable pour produire du carbone actif s'inscrit dans une
démarche écologique et durable, caractérisée par la dépendance aux ressources fossiles et diminuant
I'empreinte carbone des processus de fabrication. La biomasse, abondante et peu coliteuse, offre un
avantage économique significatif, rendant le processus de production des cathodes LiFePO4 a base
de carbone actif plus compétitif. Cette approche allie ainsi performance, durabilité et accessibilité
économique, renforcant le potentiel des batteries Li-ion pour des applications variées, telles que les

véhicules électriques et les dispositifs de stockage stationnaire.
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CHAPITRE 3  OBJECTIFS ET ORGANISATION DE LA THESE

3.1 Introduction

Ce chapitre constitue une pierre angulaire dans la structuration du travail de recherche. Il fixe les
orientations essentielles a la conduite et a la cohérence de l'analyse tout en présentant une
organisation claire et méthodique de la thése. Les objectifs sont précisés et situés dans le cadre

global du sujet étudi¢, mettant ainsi en lumicre la pertinence des problématiques abordées.

Dans cette optique, ce chapitre commence par exposer les motivations qui ont conduit a la
réalisation de cette thése, offrant ainsi une vue d'ensemble sur les enjeux scientifiques et pratiques
du sujet. Ensuite, les objectifs sont explicités, révélant les ambitions scientifiques et les hypothéses
qui sous-tendent les travaux entrepris. Enfin, une attention particuliére est accordée a la présentation
de la structure de la thése, qui repose sur une progression logique et cohérente, organisée en

chapitres et sections soigneusement articulés.
3.2 Motivation du choix des déchets de la biomasse

La motivation pour l'identification des déchets de biomasse en vue de la synthése du carbone actif
utilis€ comme support a la cathode LiFePOg4 repose sur plusieurs facteurs clés : la disponibilité des
matieres premieres, les considérations économiques, les caractéristiques chimiques favorables et la
simplicité des procédés de traitement. Saidur et ses collaborateurs ont, dans une revue, synthétisé
les principales compositions de diverses biomasses et résidus agricoles, mettant en évidence les
concentrations d'hémicellulose, de cellulose et de lignine [175]. Ils soulignent que la cellulose, en
particulier, constitue le composant majoritaire, et les biomasses riches en cellulose peuvent atteindre
une teneur en carbone d'environ 50 %. Cette haute teneur en carbone confeére aux déchets de
biomasse riches en cellulose un potentiel significatif pour la production de carbone activée. Par
ailleurs, Xue et ses collégues ont observé que la cellulose contribue de maniere significative a la
formation de structures mésoporeuses dans le carbone actif, tandis que la lignine est responsable de
la formation des micropores, offrant ainsi des propriétés favorables pour l'optimisation des

performances de la cathode [176].
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Figure 3.1 : Image de I’épi de mil (a) et de la jacinthe d’eau (b)

Dans le cadre de cette thése, les biomasses sélectionnées incluent les résidus d'épis de mil et la
jacinthe d'eau. Ces déchets sont des ressources renouvelables, disponibles en abondance et sans
valeur économique actuellement, puisqu'ils sont souvent jetés ou bralés, contribuant ainsi a la
pollution de I'environnement. Par exemple, la jacinthe d'eau, qui se multiplie rapidement tout au
long de l'année, est généralement coupée, séchée et brilée ou utilisée comme fourrage pour certains
animaux. Selon T¢llez et son équipe, la jacinthe d'eau est classée par I'Union internationale pour la
conservation de la nature (UICN) parmi les especes envahissantes les plus nuisibles en raison de sa

prolifération rapide [177].

L'épi de mil décortiqué présente une morphologie naturellement poreuse, ce qui en fait un excellent
candidat pour la production de carbone poreux. Ces pores, qui abritaient autrefois les grains de mil,
entrainant que le carbone issu de cette biomasse pourrait offrir une excellente surface spécifique et

des propriétés de porosité adéquates pour l'optimisation de la cathode LiFePOs.

De son co6té, la jacinthe d'eau, en tant que plante aquatique dépolluante, est capable d'absorber
certaines poussicres et métaux lourds, ce qui renforce son intérét écologique et fonctionnel. La
composition chimique moyenne de la jacinthe d'eau (environ 20 % de cellulose, 48 %
d'hémicellulose et 3,5 % de lignine), fournie par Sindhu et ses collégues, confirme son potentiel
pour la production de carbone activé a des fins électrochimiques. Cette composition suggere que la
jacinthe d'eau pourrait étre utilisée pour produire un carbone activé performant, adapté aux

exigences de conductivité et de surface spécifique de la cathode LiFePO4 [178]. En somme, ce
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projet explore I'opportunité de valoriser des déchets de biomasse en sources de carbone actif durable
pour la cathode des batteries lithium-ion, alliant ainsi innovation technologique et respect de

I'environnement.
3.3 Question de recherche

Dans quelle mesure le carbone actif biosourcé, synthétisé par activation chimique au KOH a partir
d’¢épi de mil ou de jacinthe d’eau, peut-il améliorer les performances ¢lectrochimiques des cathodes
LiFePO4 dans les accumulateurs au lithium, tout en apportant de nouvelles connaissances

scientifiques sur les additifs carbonés d’origine durable ?
3.4 Hypothése de recherche

Le carbone actif biosourcé, obtenu par activation chimique avec du KOH a partir de 1’épi de mil ou
de la jacinthe d’eau, présente des propriétés physico-chimiques optimisées pour son utilisation
comme support de cathode LiFePOs, en comparaison avec le graphite conventionnel. Outre les
connaissances scientifiques qui en découleront, ces propriétés (structure cristalline, surface BET,
volume, distribution et taille des pores) devraient faciliter une meilleure diffusion des ions lithium
(Li") au sein de la cathode, entralnant ainsi une amélioration notable des performances
¢lectrochimiques des accumulateurs, notamment en termes de capacité de charge/décharge, de

cyclabilité et de durabilité, comparativement aux supports carbonés traditionnels.
3.5 Les objectifs de la theses

L’objectif principal de cette thése est d’analyser I’influence des propriétés physico-chimiques de
carbones biosourcés, issus de 1I’épi de mil ou de la jacinthe d’eau, sur les performances
¢lectrochimiques des cathodes LiFePO4 dans les accumulateurs au lithium. L’étude met
particulierement 1’accent sur 1’effet de la structure cristalline, de la surface spécifique (BET), du
volume poreux, ainsi que de la distribution et de la taille des pores sur la conductivité et la capacité
des ¢électrodes obtenues. Pour atteindre cet objectif principal, les objectifs spécifiques suivants sont

définis :

o Déterminer les conditions optimales de carbonisation des biomasses (épi de mil et jacinthe
d’eau), notamment la température et la vitesse de chauffage, a l'aide de la technique

d'analyse thermogravimétrique ;
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o Synthétiser divers types de carbones actifs a partir de 1’épi de mil et de la jacinthe d’eau en
appliquant des procédés de pyrolyse et d’activation chimique avec différentes proportions

de KOH, sur la base des conditions optimales identifiées ;

o Caractériser les carbones actifs obtenus en déterminant le taux de cristallinité par diffraction
des rayons X (XRD), la morphologie par microscopie électronique a balayage (MEB), la
composition ¢lémentaire par spectroscopie a dispersion d'énergie (EDS), la surface
spécifique par adsorption BET, la conductivité électrique par la méthode des quatre pointes,

et la capacité spécifique par charge galvanostatique ;

« Elaborer des électrodes cathodiques LiFePO4/C en enrobant la poudre de LiFePOs avec les

différents carbones actifs synthétisés ;

e Assembler des accumulateurs au format pile bouton et analyser leurs performances
¢lectrochimiques, notamment la capacité spécifique, la cyclabilit¢é et la courbe de
polarisation, afin d’étudier I’influence des propriétés physico-chimiques des carbones

biosourcés sur le comportement des cathodes LiFePO4 renforcées par ces matériaux.

Ces objectifs permettront de démontrer la faisabilité et I'efficacité de l'utilisation du carbone
biosourcé dans le développement de cathodes performantes et écologiquement responsables pour

les batteries au lithium.
3.6 Plan de la thése

Le développement de batteries au lithium plus durables et économiques contribue a la transition
vers une économie bas carbone et encourage des pratiques agricoles plus €cologiques. Le carbone
actif, utilis¢ comme support pour la cathode LiFePO4, améliore la conductivité électrique de ce
dernier, qui est peu conducteur, favorisant une meilleure circulation des électrons pendant les cycles
de charge et de décharge. Cela se traduit par une efficacité énergétique accrue et une stabilité¢ de
performance. De plus, I'ajout de carbone actif optimise la réactivité électrochimique, facilitant
l'acces des ions lithium aux sites actifs de la cathode, ce qui entraine une augmentation de la capacité
spécifique et une amélioration de la cyclabilit¢ de la batterie. En adoptant un carbone actif
biosourcé, I'impact environnemental est réduit, grace a l'utilisation de matériaux renouvelables,

diminuant la dépendance aux ressources fossiles et I'empreinte écologique associée a l'extraction et



58

au traitement des matériaux traditionnels. Dans 1’optique de synthétiser du carbone actif biosourcé

et d’étudier ses performances sur la cathode LiFePOg, cette thése a été scindée en huit chapitres.

Le premier chapitre de la thése s'ouvre sur une exploration des généralités et des contextes essentiels
liés au développement de batteries au lithium-ion, avec un accent particulier sur les cathodes
LiFePO4 supportées par du carbone biosourcé dérivé de divers déchets agricoles. L’objet de la
problématique est d’indexer les limites des cathodes traditionnelles et de démontrer 1'intérét de

l'utilisation du LiFePO4 supporté par du carbone biosourcé.

Le deuxieéme chapitre de cette theése est dédié a une revue de la littérature qui couvre les avancées
dans le domaine des batteries au lithium, en particulier les matériaux cathodiques a base de LiFePO4
et les carbones actifs comme supports de cathode. Ce chapitre examine les recherches antérieures
pour comprendre I'état actuel des connaissances, les défis de la cathode LiFePO4 (comme sa faible
conductivité) et les solutions proposées, notamment le recouvrement de carbone actif. Par exemple,
il est connu que ce matériau présente une stabilité thermique élevée, une sécurité accrue, mais avec
une faible conductivité électronique, d’ou I’importance de le recouvrir avec un carbone actif. Cette
analyse de la littérature permet de positionner notre travail dans le contexte scientifique actuel et
d'identifier les opportunités de 1’étude sur les cathodes LiFePO4 qui sont supportées par du carbone

biosourcé.

Dans le troisiéme chapitre, nous exposons les objectifs de la recherche, les hypothéses formulées,
les méthodologies adoptées ainsi que l'organisation générale de la thése. Cette structuration permet
de définir clairement la problématique et de justifier les choix méthodologiques employés pour
répondre aux questions de recherche. Elle offre également une vue d’ensemble cohérente du cadre
d’étude, facilitant ainsi 1’interprétation des résultats et leur mise en perspective dans le contexte

scientifique et applicatif.

Le quatrieme chapitre de cette these présente en détail les différentes techniques de caractérisation
employées pour analyser les propriétés des matériaux étudiés. Il s'agit notamment de caractérisation
physico-chimique, qui comprend ’analyse structurale par diffraction des rayons X (DRX), I’étude
morphologique via microscopie €lectronique a balayage (MEB), ainsi que la physisorption d’azote
pour déterminer la surface spécifique et la porosité des échantillons. Par ailleurs, la caractérisation

électrochimique est réalisée a I’aide de techniques telles que la galvanostatique pour évaluer la
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stabilité¢ des matériaux en charge et décharge et la spectroscopie d’impédance électrochimique (EIS)

permettant d’étudier la résistance interne et les phénomenes de diffusion des ions.

Le cinquieme chapitre est consacré a 1’examen du premier article, qui porte sur 1’analyse
thermogravimétrique (TG) des déchets de biomasse sélectionnés, a savoir I’épi de mil et la jacinthe
d’eau. Ces échantillons ont été soumis a des cycles de chauffage a des vitesses de 5°C/min,
10°C/min, 15°C/min et 20°C/min, afin de mesurer précisément leur perte de masse au cours du
processus thermique. Cette étude a permis de déterminer des paramétres clés, notamment I’énergie
d’activation, le facteur pré-exponentiel, ainsi que les caractéristiques thermiques et cinétiques
utilisées pour la synthése du carbone actif. En complément, I’article examine la teneur en carbone
des deux précurseurs, fournissant ainsi des informations essentielles pour comprendre leur potentiel

en tant que matériaux de conversion énergétique.

Le sixiéme chapitre est consacré a 1’étude du deuxiéme article, qui porte sur la synthése et la
caractérisation du carbone issu de 1’épi de mil et de la jacinthe d’eau, ainsi que sur I’analyse des
performances ¢électrochimiques des cathodes LiFePOs supportées par ces carbones actifs. La
synthése du carbone actif est réalisée par activation chimique, avec 1’utilisation du KOH comme
agent activateur pour optimiser la porosité et la surface spécifique du matériau. Une caractérisation
approfondie du carbone actif est ensuite effectuée a 1’aide des différentes techniques décrites dans
le chapitre précédent, afin d’évaluer ses propriétés physico-chimiques et sa compatibilité avec les
applications €lectrochimiques. Enfin, les performances électrochimiques des cathodes LiFePO4/C
sont analysées a travers des tests galvanostatiques pour mesurer leur stabilité en cyclage, ainsi que
par spectroscopie d’impédance électrochimique afin d’examiner les phénomenes de transport

ionique et de résistance interne.

Le septieme chapitre présente une discussion approfondie et transversale des résultats obtenus dans
le cadre de ce travail de recherche. Il met en évidence les principaux enseignements, les limites
observées, ainsi que les perspectives d’amélioration pour le développement de cathodes LiFePO4
intégrant des additifs carbonés d’origine biosourcée, dans une optique de performance et de
durabilité. Nous présentons un résumé détaillé des principales observations et découvertes réalisées
lors des étapes de synthése, de caractérisation et d'évaluation électrochimique des cathodes. Les
performances des carbones biosourcés en tant que support pour le LiFePO4 seront discutées sous

divers aspects, notamment la capacité spécifique, la morphologie, la conductivité électronique et la
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stabilité cyclique. La discussion portera sur des paramétres tels que la source de biomasse (épi de
mil ou jacinthe d'eau), les conditions de pyrolyse et d'activation, et leurs effets sur les propriétés
finales des carbones obtenus. Une analyse comparative des avantages et des limites de chaque type

de carbone permettra d'identifier les matériaux les plus prometteurs.

Pour terminer, le huitiéme chapitre synthétise les principales conclusions de cette étude portant sur
le développement de cathodes a base de LiFePO4 supportées par des carbones biosourcés issus de
1'épi de mil et de la jacinthe d'eau pour des applications dans les batteries au lithium. Ce chapitre
réunit et met en évidence les résultats obtenus tout au long du travail de recherche, en mettant en
¢vidence les contributions et les avancées apportées par cette étude. Enfin, il ouvre la voie a des
perspectives de recherche future, en suggérant des pistes d'amélioration et d'approfondissement
pour optimiser davantage 1'efficacité, la durabilité et la faisabilité industrielle de ces matériaux

innovants.

3.7 Méthodologie de choix des précurseurs et synthése du carbone actif

3.7.1 Choix des précurseurs d’épi de mil et de jacinthe d’eau

La sélection des déchets de biomasse destinés a la synthése de carbone actif a utiliser comme
support d’électrodes de batterie lithium repose sur plusieurs critéres importants. Tout d'abord, il
faut que la biomasse soit abondante et facilement accessible. Par exemple, les épis de mil peuvent
étre collectés dans les régions agricoles, tandis que la jacinthe d’eau est largement répandue dans
les zones aquatiques tropicales. En outre, le colt de collecte doit rester faible, car ces déchets sont

généralement peu valorisés, comme les résidus agricoles ou les especes invasives.

Les caractéristiques physico-chimiques de la biomasse jouent également un role déterminant. Une
teneur €levée en carbone, associée a un rapport C/N favorable et une faible teneur en cendres, est
indispensable pour garantir une bonne qualité de carbone actif. De plus, une structure poreuse
naturelle est avantageuse, car elle facilite les étapes d’activation ultérieure. Il est aussi important de
veiller a la faible présence de contaminants tels que les métaux lourds ou les résidus de pesticides,

qui pourraient altérer les propriétés du matériau final.
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Figure 3.2 : Image du barrage N°2 de Ouagadougou envahi par la jacinthe d’eau (WEB2)

Enfin, l'impact environnemental et économique de l'utilisation de ces déchets doit étre pris en
compte. La valorisation de biomasses telles que la jacinthe d’eau, une espéce invasive, ou les épis
de mil, un sous-produit agricole, contribue a réduire les problémes écologiques, notamment
I’eutrophisation des eaux et la gestion des déchets. Ces approches permettent non seulement
d’exploiter des ressources renouvelables mais aussi de promouvoir une solution durable et

¢économique.
3.7.2 Préparation des précurseurs d’épi de mil et de jacinthe d’eau

Les déchets d’épis de petit mil sont collectés apres la récolte, puis séchés au soleil afin d’éliminer
I’humidité initiale pour éviter la formation des moisissures. Les déchets sont ensuite lavés avec de
I’eau déionisée avant d’étre soumis a un séchage supplémentaire dans un four a 105°C pendant 24
heures. La jacinthe d’eau, fraichement récoltée, subit un processus de préparation visant a éliminer
le maximum d’humidité. Elle est d’abord exposée au soleil pour un séchage initial, puis
soigneusement lavée a I’eau déionisée afin d’¢éliminer les impuretés. Enfin, elle est placée dans un

four a 105 °C pendant 24 heures pour un séchage complet et uniforme.
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3.7.3 Préparation des échantillons de carbone actif

Les différents échantillons préalablement désinfectés et séchés sont utilisés d’une part pour
I’analyse thermogravimétrique et la détermination du pourcentage de carbone et d’autre part pour
la synthése du carbone actif. Les précurseurs sont activés suivant la méthode chimique en utilisant
du KOH comme agent activateur. Pour ce faire, 10g de chaque type d’échantillon est placé dans des
erlenmeyers distincts, contenant une solution de KOH, selon des rapports de masse de KOH/MC
1:1, KOH/MC 2:1 ou KOH/MC 5:1 (KOH/Matiére Carbonée). Les mélanges sont agités a 90°C
pendant quatre heures, ce qui entraine la formation d’une pate solide. Celle-ci est séchée au four a
120°C pendant huit heures, puis refroidie a température ambiante. La pate est ensuite placée dans
un four pour une activation supplémentaire a des températures allant de 460 a 700°C, avec une

vitesse de chauffage de 5°C/min, sous atmosphére d’azote pendant 2 heures.

Une fois activés chimiquement, les matériaux sont rincés avec de 1’acide chlorhydrique et de I’eau
désionisée pour éliminer les contaminants résiduels et neutraliser les agents basiques, ramenant
ainsi le pH a une valeur neutre. Enfin, les poudres noires obtenues sont séchées une dernicre fois a

120°C pendant 12 heures et refroidis a température ambiante.
3.8 Originalité de la thése

L'originalité de cette these repose sur l'utilisation de carbones biosourcés issus de déchets agricoles
notamment les épis de mil et la jacinthe d'eau pour développer des cathodes a base de lithium-fer-
phosphate (LiFePOs) destinée aux batteries au lithium. Ces matériaux, jusqu'ici inexplorés dans le
cadre d'une intégration au LiFePOs, offrent un potentiel pour améliorer les performances des

batteries au lithium tout en valorisant les déchets de biomasse abondants et sous-utilisés.

En transformant les épis de mil et la jacinthe d'eau en carbone actif, ce projet contribue a une
solution socio-économique innovante, qui pourrait créer des opportunités d'emploi dans le secteur
agricole pour la collecte, le traitement et la valorisation de ces ressources. La thése se distingue
également par l'optimisation des procédés de pyrolyse et d'activation, fondée sur une étude
thermogravimétrique rigoureuse, qui permet de définir les parameétres thermiques et cinétiques
marqués pour produire un carbone actif de haute qualité, adapté aux exigences des cathodes de

batteries lithium-ion.
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Cette démarche ouvre des perspectives nouvelles pour la fabrication de matériaux €lectrochimiques
a faible cotit, haute performance, et faible empreinte environnementale. Enfin, cette étude pourrait
avoir un impact significatif sur l'industrie des batteries, en proposant une alternative durable et
innovante aux matériaux cathodiques conventionnels. Elle a également le potentiel de servir de
référence pour de futures recherches explorant I'utilisation d'autres biomasses dans des applications
énergétiques, contribuant ainsi a la transition vers des technologies plus écologiques et

responsables.

A cela s’ajoute une analyse approfondie de la corrélation entre les propriétés physico-chimiques du
carbone actif synthétisé et les performances électrochimiques de la cathode LiFePO4. Cette
recherche met en évidence I’impact déterminant de parameétres tels que la composition chimique, la
structure cristalline, la conductivité électrique, la surface spécifique, le volume poreux, ainsi que la
distribution et la taille des pores. L’interaction de ces facteurs joue un role important dans
I’optimisation du transport électronique et ionique au sein de la cathode, influencant directement la

capacité spécifique, la stabilité cyclique et les performances a haute intensité.
3.9 Conclusion

Les objectifs de cette recherche sont clairs et ambitieux : synthétiser et caractériser des carbones
biosourcés spécifiques, évaluer leur performance électrochimique en tant que supports pour le
LiFePOs, et analyser leur impact environnemental et économique. En combinant des techniques
avancées de chimie des matériaux et d'électrochimie, cette these vise a démontrer que les carbones
dérivés de 1'épi de mil et de la jacinthe d'eau peuvent rivaliser avec les matériaux traditionnels, tels
que le graphite, tout en offrant des avantages substantiels en matiere de durabilité et de réduction
des colts. Cette recherche pourrait ainsi ouvrir la voie a une nouvelle génération de cathodes pour

batteries lithium-ion, alliant performance et responsabilité environnementale.
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CHAPITRE4 METHODES DE CARACTERISATION

4.1 Introduction

L'analyse des matériaux (carboné et cathodique) nécessite 'utilisation de diverses techniques de
caractérisation permettant d'examiner leurs propriétés physico-chimiques, structurales et
¢électrochimiques. Ce chapitre présente les méthodes employées pour identifier et quantifier les
parametres influant sur les performances des matériaux étudiés. De la physisorption d’azote a la
spectroscopie infrarouge, en passant par 1’analyse électrochimique par galvanostatique et
impédance, chaque approche offre une vision complémentaire sur la structure et le comportement

des matériaux.
4.2 Méthodes de caractérisation du précurseur et du carbone actif

Les méthodes de caractérisation du carbone actif occupent une place de choix dans I'analyse de ses
propriétés physiques, chimiques et texturales, permettant ainsi d'optimiser son utilisation dans
divers domaines d'application. Grace a ces techniques, il est possible de déterminer des parameétres
importants tels que le pourcentage de carbone, les propriétés thermiques, la porosité, la composition
chimique, la cristallinité, la surface spécifique, la conductivité électrique ainsi que les propriétés
électrochimiques. Ces parameétres facilitent la compréhension des performances du matériau et

orientent son adaptation pour des usages dans divers domaines.
4.2.1 Analyse de la composition en carbone par combustion

L’analyse précise du carbone présent dans divers matériaux organiques repose sur l'utilisation
d’équipements spécialisés tels que les fours a induction ou les fours a résistance. Cette méthode
consiste a provoquer la combustion complete de 1’échantillon, puis a détecter et analyser les gaz
produits, principalement a l'aide de techniques d'absorption infrarouge [179]. Généralement, les
fours a induction sont principalement destinés aux matériaux inorganiques, tandis que les fours a
résistance sont plus appropriés pour 1’analyse des matériaux organiques [180]. La figure 4.1 illustre

un exemple d’analyseur de carbone de marque Elementar [ Wikipédia].
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Figure 4.1: Analyseur de marque Elementar [Wikipédia]

Les échantillons d’épi de mil et de jacinthe d’eau, ayant été préalablement désinfectés et séchés,
servent a effectuer I’analyse du pourcentage de carbone. Cette étape est nécessaire pour déterminer
la teneur en carbone des matériaux, critere clé pour évaluer leur aptitude a étre transformés en

carbone actif et pour optimiser les étapes de leur activation.

La méthode de combustion consiste a chauffer un échantillon de biomasse a haute température,
généralement entre 900°C et 1200°C, dans une atmosphere controlée, souvent enrichie en oxygene
pur. Sous ces conditions, le carbone contenu dans 1'échantillon est entiérement oxydé pour former

du dioxyde de carbone (CO2), lequel est ensuite capturé et quantifié [181].

Apres un séchage préalable, une quantité¢ précise d’échantillon est pesée dans un creuset en

céramique préalablement taré. Le poids de I’échantillon est automatiquement transféré vers le
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logiciel d'analyse via une interface informatique, ce qui permet une gestion fiable des données et

facilite I’expression des résultats en pourcentage de carbone [179], [182].

La figure 4.2 présente les principales composantes du systéme d’analyse ainsi que le trajet des gaz

au sein de ’appareil [Wikipédia].
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Figure 4.2 : Composantes et trajet des gaz lors de I’analyse de carbone [Wikipédia]

Concernant I’étalonnage des instruments, deux approches sont couramment utilisées [Wikipédia] :

précision et I'exactitude des mesures.

Etalonnage monopoint : basé sur un seul matériau de référence par canal de détection ;

Etalonnage multipoint : utilise plusieurs matériaux étalons par canal, améliorant ainsi la
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Au cours de l'analyse, le gaz généré est traité pour convertir tout le monoxyde de carbone (CO) en
dioxyde de carbone (CO-), permettant ainsi une détection fiable grace a des cellules infrarouges
dédices. L’ensemble du processus est rapide, avec une durée d’analyse comprise en moyenne entre
40 et 60 secondes [179], [180]. La réaction globale de la combustion d’un matériau organique peut

s'exprimer de manicre simplifiée par 1’équation suivante [183] :

Biomasse (CxHyO,) + O2 — CO; + H20 + (autres produits si combustion incomplete) — (4.1)
La quantification du carbone repose sur la mesure du dioxyde de carbone produit. Le pourcentage
de carbone est calculé a ’aide de la formule empirique suivante [183] :

Quantité de carbone (%) = (E x —masse de CO, (mg) ) %X 100 4.2)

44  masse dréchantillon (mg)

Cette équation (4.2) découle directement de la steechiométrie de la réaction de combustion, ou
chaque atome de carbone est transformé en une molécule de dioxyde de carbone, permettant ainsi

de déterminer précisément la teneur en carbone de I’échantillon.

A la suite de I’analyse de la composition en carbone par combustion, on constate que cette étape
fournit non seulement des données précises sur la composition des échantillons d’épi de mil et de
jacinthe d’eau, mais elle permet également de comparer leur teneur respective en carbone. Ces
informations sont essentielles pour évaluer la qualité des biomasses en vue de leur transformation
en carbone actif. Par ailleurs, 1’analyse contribue a identifier les impuretés potentielles susceptibles
d’altérer les performances des processus de carbonisation et d’activation. Enfin, les résultats
obtenus jouent un role clé dans la validation des résultats de synthése du carbone actif a travers les

caractérisations physico-chimiques réalisées.
4.2.2 Analyse thermogravimétrique

La caractérisation des parametres thermiques et cinétiques de la synthése du carbone peut étre
réalisée efficacement grace a l'analyse thermogravimétrique (ATG), une technique incontournable
pour examiner la variation de masse des matériaux en fonction de la température. Comme l'explique
Saddawi et ses collaborateurs, 'ATG consiste a chauffer un échantillon a une vitesse constante tout
en enregistrant les variations de masse sous différentes atmospheres, telles que l'azote, 1'air ou

l'argon. Cette méthode permet d'étudier divers phénomenes thermiques, notamment la perte
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d'humidité, la décomposition des matieres volatiles, les transitions de phase et les réactions de

décomposition thermique [184].

Pour déterminer les variations de masse de 1’échantillon, il est nécessaire d'utiliser un dispositif
capable de mesurer en continu les fluctuations de poids. Les balances classiques ne conviennent pas
a ce type de mesure; des instruments spécialement congus pour cette application sont nécessaires.
Ces équipements doivent garantir une stabilit¢ optimale des données collectées sur toute la durée
de I'expérience. Contrairement aux balances conventionnelles, ces instruments sont adaptés a des

périodes de mesure pouvant s'étendre sur plusieurs heures [185].

Divers mode¢les de balances fonctionnent sur des principes basés sur des oscillateurs [185], [186].
Parmi ces approches, la technologie de la microbalance a quartz se démarque par son efficacité. Ce
capteur est constitué de deux électrodes métalliques placées de part et d’autre d’une fine plaque de
quartz piézoélectrique. Grace a sa géométrie et aux conditions spécifiques imposées, une onde de
résonance transverse traverse la plaque de quartz. La fréquence de résonance du quartz est
directement influencée par la masse totale oscillante. Lorsqu'un échantillon est fixé au capteur, cette
fréquence diminue [185]. Pour déterminer la masse associée, la relation suivante de 1’équation 4.3
est appliquée [186] :

Am = & (4.3)

n

Avec : m variation de masse, C la constante (fonction des propriétés géométriques et intrinséques

du capteur) et n qui représente le nombre de fréquences de résonance.

La figure 4.3 illustre une balance commercialisée par Perkin Elmer, mettant en évidence ses
différentes composantes et fonctionnalités. Elle offre une vue détaillée des éléments clés de

l'appareil, permettant de mieux comprendre son fonctionnement et sa structure.

Pour étudier les paramétres cinétiques des échantillons d’épi de mil et de jacinthe d’eau, les
¢chantillons ont été soumis a des chauffages progressifs a différentes vitesses, a savoir 5°C/min,
10°C/min, 15°C/min et 20°C/min. Les méthodes non isothermes les plus reconnues, telles que
Kissinger—Akahira—Sunose (KAS), Flynn—Wall-Ozawa (FWO), ainsi que la méthode de Coats-
Redfern, ont été¢ employées pour analyser les données [187], [188], [189]. Ces approches ont permis

de déterminer des parameétres cinétiques cruciaux, notamment I’énergie d’activation et le facteur
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pré-exponentiel, offrant ainsi une meilleure compréhension des mécanismes de décomposition

thermique des matériaux.

Four petite
dimension

Canne de mesure

mesure et
référence
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Piéce support
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balance

Balance verticale
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Figure 4.3 : Balance Perkin Elmer pour I’analyse thermogravimétrique [185]

Comme le montre la figure 4.3 ci-dessus, le matériel utilis¢é pour réaliser une analyse
thermogravimétrique se compose généralement des €léments suivants : une balance intégrée de
haute précision, offrant une sensibilité¢ de = 0,1 pg a 1 pg ; un gaz vecteur, tel que 1’azote (N2) ou
I’argon (Ar), utilisé pour créer une atmosphere inerte; et un creuset congu en matériaux résistants
tels que le platine, la céramique ou I’alumine. Il convient de noter que, avant le début de I’analyse,
la balance est systématiquement purgée avec le gaz inerte a un débit régulé d’environ 60 ml/min,

garantissant une mesure stable et fiable tout au long de I’expérience.

La figure ci-dessous [190] présente un exemple de la décomposition par étapes de l'oxalate de
calcium monohydraté. Cela s’est fait avec un échantillon pesant initialement 19 mg, la pyrolyse se
déroule sous une atmosphére d'azote et la vitesse de chauffage est de 30K/min. La courbe
thermogravimétrique (TGA), normalisée par le poids initial de I’échantillon et débutant a 100 %,
met en évidence les pertes de masse successives. Ces étapes de dégradation thermique sont
particulierement bien définies dans la courbe dérivée premicere (DTG) normalisée, qui révele

clairement les plages de température associées aux trois pertes de masse observées [190].
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Figure 4.4: Perte de masse de 1'oxalate de calcium en fonction de la température [190]
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La préparation de I'échantillon d’épi de mil ou de jacinthe d’eau commence par un séchage a 105°C

afin d’¢éliminer toute trace d'humidité résiduelle. Ensuite, 1’échantillon est broyé pour obtenir une

poudre fine avec des particules d’une taille approximative de 250 um, ce qui permet d'assurer une

homogeénéité thermique optimale. Enfin, une quantité précise de 1’échantillon, comprise entre 5 mg

et 20 mg, est pesée pour les analyses. Le tableau 4-1 résume les parametres expérimentaux appliqués

a I'échantillon d’épi de mil et de jacinthe d’eau dans le cadre de cette étude. Ces conditions incluent

les étapes de préparation des échantillons, les vitesses de chauffage, 1’atmosphére utilisée et les

plages de température étudiées.

Tableau 4-1: Conditions expérimentales de la présente analyse thermogravimétrique

Parameétre Valeur typique
Température initiale 35°C
Température finale 700°C
Vitesse de chauffage 5, 10, 15 et 20°C/min
Atmosphere Azote
Débit du gaz 50 ml/min
Type de creuset Alumine
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Grace a cette analyse, les courbes thermogravimétriques (TG) révelent la perte de masse cumulée
des échantillons tout au long de la variation de température. Parallélement, les courbes dérivées
thermogravimétriques (DTG) mettent en évidence les pics de dégradation, qui correspondent aux

vitesses maximales de perte de masse a des températures spécifiques.
4.2.3 Caractérisation par microscopie électronique a balayage

L'observation de la morphologie du carbone actif a des échelles nanométriques et micrométriques
est également essentielle et est réalisée avec la Microscopie Electronique a Balayage (MEB). Hurt
et ses collégues expliquent que cette technologie permet d'analyser en détail la surface du matériau,
de détecter les défauts potentiels et d'obtenir des informations précieuses sur la taille et la
distribution des pores et des particules. Le principe du MEB repose sur I'utilisation d'un faisceau
d'électrons qui balaie la surface du matériau, provoquant I'émission d'électrons secondaires qui sont
détectés pour anciennement une image en haute résolution, offrant ainsi une visualisation précise

de la structure de surface [191].

Le principe du microscope électronique a balayage (MEB) repose sur le balayage synchronisé d’un
faisceau d’électrons focalis¢ sur un échantillon solide, permettant de générer une image en
corrélation avec le signal capté [192]. Lors de D'interaction entre le faisceau d’électrons et
I’échantillon, des phénomenes élastiques et inélastiques se produisent, entrainant diverses émissions
¢lectroniques et électromagnétiques, telles que des électrons secondaires, rétrodiffusés, ou des
photons (X, UV, visible, etc.) [193]. Ces signaux sont collectés par des capteurs spécifiques, et leur
intensité sert a créer une image ou chaque point correspond a une caractéristique de 1’échantillon.
Cette méthode offre une résolution élevée et des informations détaillées sur la composition et la

structure de 1’échantillon[194], [193].

En effet, le grandissement dans un MEB est déterminé par le rapport entre la longueur fixe L de la
ligne de balayage horizontale de 1’écran et la longueur variable | de la ligne balayée par le faisceau
d’¢électrons sur I’échantillon [194]. Un microscope ¢électronique a balayage (MEB) est constitué de
plusieurs éléments essentiels : une colonne sous vide secondaire, une source d'électrons (canon)
combinée a un dispositif haute tension pour accélérer les électrons, et un ensemble de lentilles
¢lectromagnétiques (condenseurs) qui forme un faisceau fin et intense [194], [195], [196]. Une
lentille finale, appelée objectif, focalise ce faisceau sur I'échantillon. L'appareil inclut également un

diaphragme, un systéme de déflexion contrdlé par un générateur de balayage, une platine porte-
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objet mobile, des détecteurs pour capter les signaux, ainsi qu'un systéme de visualisation d'image

synchronisé avec le balayage [194], [197]. Cela est illustré par la figure 4.5, qui montre une coupe

détaillée de la colonne d’un MEB.
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Figure 4.5 : Schéma de principe du MEB et coupe d’une colonne Jeol 35CF [194]

Pour la préparation de de 1'échantillon, il faut noter que lorsque celui-ci est isolant, il peut entrainer
un effet de charge significatif, se manifestant par des déplacements d'image ou des zébrures
indésirables. Afin de dissiper le flux important d'électrons provenant du faisceau primaire et d'éviter
l'accumulation de charges électrostatiques dans la chambre d'analyse, il est nécessaire de rendre
I'échantillon conducteur. Cela se fait par 'application d'une fine couche de matériau conducteur sur

sa surface, par un processus appelé métallisation [196].

En MEB, I'image n'est pas une représentation réelle mais résulte de la corrélation entre la position
X et Y de la sonde qui explore la surface de I'échantillon, et les intensités enregistrées par les
détecteurs responsables de l'analyse des interactions entre les électrons et I'échantillon. Ces

informations sont générées via deux modes [196]:

¢ Balayage linéaire (line scans) : Le faisceau d’électrons balaie une ligne spécifique de
I’échantillon. Sur 1’écran de visualisation, 1’axe horizontal indique la position tandis que

I’axe vertical refléte I’intensité enregistrée par un détecteur ;
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7

« Balayage de surface : Dans ce mode, les données captées par les détecteurs sont converties
en variations d’intensité lumineuse, permettant de visualiser une image compléte de la zone

étudiée sur 1’écran.
4.2.4 Caractérisation par diffraction des rayons X

La structure cristalline et les phases présentes dans le matériau sont analysées par diffraction des
rayons X (XRD), une technique essentielle pour caractériser le carbone actif. Grace a la XRD, il est
possible de déterminer si le matériau est amorphe ou cristallin et d'obtenir des informations précises
sur les parametres de maille ainsi que la taille des cristallites [198]. Comme 1'explique Sing et son
équipe, 1'analyse XRD repose sur l'interaction des rayons X projetés sur le matériau. Lorsque ces
rayons sont diffractés, ils créent des motifs caractéristiques qui permettent d'identifier la structure

cristallographique, révélant ainsi des détails essentiels sur 'organisation atomique du matériau
[199].

Figure 4.6 : Instrument d'analyse BRUKER D8 ADVANCE [Web3]

La diffraction des rayons X est une méthode efficace pour détecter des matériaux composés
d’¢éléments légers, souvent invisibles a la fluorescence X. Le choix de ’anode est important, parce
que la fluorescence secondaire du matériau peut engendrer un bruit de fond significatif, réduisant

ainsi la qualité du signal [200].
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La diffraction des rayons X sur 1'échantillon produit des pics distincts aux positions correspondantes
de 20, comme illustré par la figure 4.7. Sur cette figure ci-dessous, 1'image présente un schéma lié

a la cristallographie et a la diffraction des rayons X.
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Figure 4.7: Indexation des pics avec les indices de Miller (hkl)[201]

Elle met en évidence les anneaux de Debye et leurs pics d’intensité correspondants en fonction de
l'angle de déviation 20. Trois plans cristallographiques spécifiques y sont illustrés : (001), (101) et
(201) [201]. Chaque plan est associé a une structure cubique représentée, avec des plans ombrés
pour indiquer leurs orientations respectives. Ces plans sont reliés aux pics de diffraction sur le
graphique d’intensité, démontrant la correspondance entre la structure atomique du matériau et son

motif de diffraction.

Les diagrammes de diffraction des échantillons ont été obtenus a l'aide du diffractométre Bruker
D8 Advance, équipé d'une anode en cuivre comme source de rayons X, avec une longueur d'onde
caractéristique de 1,5418 A, et d'un détecteur linéaire X'Celerator couplé a un monochromateur
arricre en cristal de cuivre. L’appareil dispose du logiciel EVA, congu pour le traitement et ’analyse
des données, ainsi que d’une base de données JCPDS contenant les spectres de référence. Les
données ont été enregistrées sur une plage angulaire de 10 a 90°(20), avec un pas angulaire de 0,02°.
Bien que le MEB offre une excellente résolution, il peut étre limité dans la distinction précise des

structures nanométriques en raison du contraste de certains matériaux.
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4.2.5 Caractérisation des propriétés de surface

Pour caractériser les propriétés de surface du matériau, la méthode BET (Brunauer, Emmett et
Teller) est utilisée. Cette technique permet de mesurer la surface spécifique (en m?/g) ainsi que le
volume poreux (en cm?/g), des parametres cruciaux pour évaluer 1'efficacité du matériau dans des
applications comme 1'adsorption et le support électrochimique. Selon Gregg et ses collaborateurs,
la méthode BET repose principalement sur l'adsorption d'azote a basse température sur la surface
du matériau. La surface spécifique et le volume des pores sont déduits de la quantité de gaz adsorbé,
suivant un modele qui prend en compte la formation de couches moléculaires successives sur le
matériau analysé [202]. Cette méthode est particulie¢rement avantageuse pour caractériser des
matériaux poreux, en offrant des informations détaillées sur la taille, la répartition et la connectivité

des pores, qui influencent directement les performances électrochimiques et d'adsorption.

LA figure 4.8 présente I’image de I’instrument utilisé pour 1’analyse BET. Cet appareil est congu
pour analyser les isothermes de physisorption, notamment avec N2, afin de déterminer la surface
spécifique des matériaux en se basant sur la théorie de Brunauer, Emmett et Teller. Il permet

¢galement d’évaluer le volume poreux, de caractériser la répartition des tailles de pores et

d’examiner les interactions spécifiques entre gaz et solides.

e i ]

i

Figure 4.8 : Instrument BET utilisé pour la détermination de la surface spécifique [Web4]
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Pour le principe de ce type d’analyse, réalisé a une température de 77 K correspondant a celle de
I’azote liquide, permet de déterminer la quantité d’azote physisorbé a la surface d’un solide en
fonction de la pression exercée. Le processus génére une isotherme d’adsorption/désorption, qui
représente le volume de gaz adsorbé par gramme d’échantillon (exprimé en cm?/g STP) en fonction

de la pression relative de 1’azote (p/p9)[203], [204].

Conformément a la classification établie par I'TUPAC, les isothermes obtenues peuvent étre
réparties en six catégories distinctes, chacune correspondant a des mécanismes d’adsorption
spécifiques et des types de matériaux étudiés [203]. La figure 4.9 présente la classification des
boucles d'hystérésis dont il faut noter que les six types d'isothermes sont directement associés aux

caractéristiques spécifiques de la structure des pores et aux mécanismes d'adsorption qui les

gouvernent [204].
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Figure 4.9: Classification des isothermes de physisorption [204]

Les isothermes de type I sont caractéristiques des solides microporeux comme les carbones actifs
et les zéolites, ou l'adsorption atteint une valeur limite dictée par le volume des micropores

accessibles [204]. Les isothermes de type II, observées pour les adsorbants non poreux ou
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macroporeux, résultent de 1'adsorption monomoléculaire et multimoléculaire, avec un plateau
d'adsorption a haute pression [204]. Les isothermes de type III montrent des interactions faibles
entre 1'adsorbant et 'adsorbat, avec un regroupement des molécules sans formation de monocouche
[204]. Les isothermes de type IV concernent les adsorbants mésoporeux, ou 1'adsorption débute par
la formation de couches dans les pores, suivie par la condensation capillaire et I'apparition d'une
hystérésis [204]. Les isothermes de type V présentent un comportement similaire au type I1I a faible
pression, mais le remplissage des pores se poursuit a haute pression, tandis que les isothermes de

type VI illustrent une adsorption couche par couche sur une surface non poreuse uniforme [204].

Divers types de boucles d'hystérésis ont été identifiés, chacun présentant des caractéristiques
uniques en fonction de la structure des pores et du mécanisme d'adsorption associé. Les types H1,
H2(a), H3 et H4, initialement définis dans la classification [UPAC de 1985 [203], ont été élargis et
révisés a la lumiere des avancées scientifiques récentes. Ces six types distincts de boucles
d'hystérésis sont ainsi associés a des propriétés spécifiques lies a la structure poreuse et aux

processus d'adsorption [204].

Les différentes boucles d’hystérésis, observées lors des isothermes d’adsorption/désorption, sont
associées a des caractéristiques spécifiques des matériaux mésoporeux. La boucle de type H1
apparait dans des matériaux avec une gamme uniforme de mésopores, comme les silices
structurantes (MCM-41, MCM-48, SBA-15), certains verres a pores controlés et des carbones
mésoporeux ordonnés, caractérisée par des effets de réseau minimes et une condensation retardée
[204]. En revanche, les boucles H2 traduisent des pores complexes, avec des effets de blocage ou
de cavitation, et se divisent en H2(a), associée a des structures avec une distribution étroite de tailles
de pores, et H2(b), liée a des distributions plus larges, comme dans les mousses de silice
mésocellulaires [204]. La boucle H3 correspond a des agrégats non rigides, souvent en plaque, ou
a des macropores partiellement remplis, tandis que la boucle H4, combinant les types I et II, est
associée aux cristaux de zéolites ou aux carbones micro-mésoporeux [204]. Enfin, la boucle HS,
bien que plus rare, est caractéristique de structures avec des mésopores ouverts et obstrués, comme

les silices hexagonales [204].
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Figure 4.10: Classification des boucles d'hystérésis [204]

La surface spécifique est déterminée a l'aide de la méthode BET, qui repose sur l'isotherme
d'adsorption de Brauner, Emmet et Teller. La formule permettant d'obtenir la transformée linéaire

de I'équation BET est exprimée comme suit [203], [204] :

p/p° 1 c-1 0
R/~ € T e P/P) 44

Avec n la masse du gaz adsorbé
p/p° la pression relative
nm la masse de l'adsorbat sous forme de monocouche

C la constante BET.

La détermination de la surface BET repose sur la capacité de la monocouche et nécessite de
connaitre la section moléculaire moyenne, om, correspondant a 1'espace occupé par une molécule

d'adsorbat dans une monocouche entiérement formée [204]. Ainsi la surface BET est déterminée

suivant I’équation [204]:

as = Ny N.op/m (4.5)
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Avec as la surface BET, om I'espace occupé par une molécule d'adsorbat, N le nombre D’ Avogadro

(6.023 x 10?*), m la masse moléculaire de 1’adsorbant.
Ainsi, la surface spécifique (S) peut étre déterminée a partir de I’équation [203] :
S =ag/n (4.6)

Selon la classification établie par I'TUPAC [203], les pores sont répartis en trois catégories en
fonction de leur taille. Les micropores sont définis par un diametre inférieur ou égal a 2 nanomeétres,
tandis que les mésopores présentent des diametres situés entre 2 et 50 nanometres et les macropores

sont caractérisés par un diametre supérieur a 50 nanometres.

Le volume total des pores est calculé a partir de la quantité de vapeur adsorbée lorsque la pression
relative approche de 1’unité, en partant du principe que les pores sont complétement saturés par

I’adsorbat sous forme liquide. Ce volume est obtenu suivant 1’équation [204]:
Vi = Py.Vyaq-Vin /(R Ty) (4.7)

Avec Vi le volume de N> liquide dans les pores, Vaq le volume de gaz adsorbé, Vi le volume molaire

d'adsorbat, Py la pression ambiante, Ty la température ambiante.

Pour déterminer la dimension moyenne des pores a travers le rayon moyen (r), on peut que les pores

ont une forme cylindrique, ce qui conduit a I’équation [204] :
r=2V/S (4.8)

L’analyse des caractéristiques surfaciques des différents échantillons a permis d’estimer avec
précision la surface spécifique, la taille des pores et le volume poreux de chaque carbone actif.
Cependant, il convient de souligner que 1’utilisation du gaz azote (N2) comme adsorbant peut
influencer ces mesures. En effet, dans certains échantillons, une adsorption partielle ou limitée peut
survenir si les pores sont occupés de maniere inattendue par d’autres substances. De plus, la surface
active réelle pourrait diverger considérablement des estimations initiales, notamment dans des
conditions ou les ions lithium (Li*) interagissent avec les pores en lieu et place de 1’azote. Ces
considérations mettent en évidence I’importance d’une interprétation prudente des résultats obtenus
par physisorption, surtout dans le contexte de matériaux congus pour des applications spécifiques

comme les batteries.
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4.2.6 Résistivité électrique

La conductivité électrique est un parametre important pour le carbone actif utilis€ comme support
d'¢lectrodes de batterie, car elle influence directement les performances électrochimiques. Parmi les
méthodes de mesure de la conductivité du carbone actif, la technique de la sonde a quatre points est
I'une des plus répandues pour déterminer la résistivité €lectrique [205]. Entwistle et son équipe
expliquent que cette méthode consiste a placer quatre contacts en ligne sur 1'échantillon. Un courant
est ensuite appliqué entre les deux contacts externes, tandis que la différence de potentiel est
mesurée entre les deux contacts internes. La résistivité est calculée a partir de cette mesure,

permettant ainsi de déduire la conductivité €lectrique du matériau [206].

La méthode des quatre pointes alignées [207] a été¢ employée, dans le cadre de ce présent travail,
pour calculer la résistivité et déduire ainsi la conductivité électrique. La figure ci-dessous représente
I’image des quatre pointes équidistantes et disposées en ligne droite [208]. Dans ce dispositif, le
courant II est injecté a l'aide des deux électrodes extérieures, tandis que les deux électrodes

intérieures mesurent le potentiel généré au sein de la couche étudiée , [209].

Figure 4.11 : Alignement des quatre pointes équidistantes sur une surface rectangulaire [208]

En se basant sur la figure 4.11, la résistivité de la couche d’une surface de forme rectangulaire peut

étre déterminée a partir de 1’équation ci-dessous [208] :

po=te(3:) @
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Avec ps la résistivité de la couche
V la tension
I le courant

C(a/d;d/s) est une constante bien définie

Tableau 4-2 : Facteur de correction C pour les formes rectangulaire et circulaire [208]

-
ps=FcC

dfs circle diam d/s | afd = 1 | afd = 2 afd = 3 a/d = 4
1.0 0.09088 0.99904
1.25 1.2467 1.2248
1.5 1.4788 1.4893 1.4893
1.75 1.7196 1.7238 1.7238
2.0 1.9454 1.9475 1.9475
2.5 2.3532 2.35641 2.35641
3.0 2.2662 2.4575 2.7000 2. 7005 2.7005
4.0 2.9289 3.1137 3.2246 3.2248 3.2248
5.0 3.3625 3.5098 3.5749 3.5750 3.5750
7.5 3.9273 4.0095 4.0361 4.0362 4.0362
10.0 41716 4.2200 4.2357 4.2357 4.2357
15.0 4.3646 4.3882 4.3047 4.3047 4.3047
20.0 4.4364 4.4516 4.4553 4.4553 4.4553
40.0 4.5076 1.5120 4.5129 4.5129 4.5129
@0 4.5324 | 1.5324 | 4.5324 4.5325 4.5324

Les différents valeurs du facteur C sont fournies par le tableau ci-dessous pour diverses géométries
[208]. Selon la formule de 1’équation (4.9), lorsque la valeur de d/s est faible, la quantité C’= (s/d)

C est proche de I’unité, d’ou I’équation (4.9) peut s’écrire comme suit [208]:

=l a2 (4.10)

pS_Is Is

La conductivité électrique des différents échantillons de carbone actif synthétisés a été étudiée a
partir de la méthode a quatre pointes. Ce qui nous a permis de comparer la conductivité électrique
de chaque échantillon. Cependant, il faut noter que cette conductivité pourrait varier car elle
suppose que le matériau est homogene, ce qui peut entrainer des erreurs si des variations locales
existent. Aussi, les mesures sont influencées par la forme géométrique et 1'épaisseur de 1'échantillon,

et les corrections nécessaires peuvent étre complexes. Il y’a également les irrégularités ou impuretés
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a la surface peuvent perturber la mesure. Enfin, un mauvais alignement ou un écart d’équidistance

entre les pointes peut altérer la précision des résultats.
4.2.7 Galvanostatique

Pour évaluer le comportement électrochimique, la voltammétrie cyclique (CV) est utilisée
couramment. Cette technique permet d'étudier le comportement redox des matériaux, en fournissant
des informations sur la cinétique des réactions €lectrochimiques, la capacité d'échange d'électrons,
et les mécanismes d'intercalation et de désintercalation des ions [210]. Selon Bard et ses
collaborateurs, la CV consiste a appliquer une tension variable de maniére cyclique entre une
électrode de travail et une électrode de référence, tout en enregistrant le courant généré. Cette
technique est essentielle pour caractériser les propriétés électrochimiques des matériaux d'électrode

dans les batteries [211].

En complément, la méthode galvanostatique est utilisée pour évaluer les performances
¢lectrochimiques de batteries et de supercondensateurs. Elle consiste a appliquer un courant
constant au dispositif et & observer la variation de potentiel au cours du temps. Cette approche
permet d'étudier les processus de charge et de décharge ainsi que les mécanismes de réaction,
apportant des informations précieuses sur la stabilité et l'efficacité des matériaux sous conditions

d'utilisation réelles [212].

Grace a la galvanostatique, il est donc possible de déterminer la capacité de I’accumulateur en
fonction du courant appliqué. Le C-rate, ou régime de décharge, est défini comme un multiple de C
et représente le rapport entre le courant appliqué 1 (reflétant la vitesse de charge ou de décharge) et

la capacité C de la batterie. On obtient donc [213] :
Crate=1/C (4.11)

Les courbes obtenues par méthode galvanostatique révelent une diminution progressive de la
capacité avec l'augmentation du taux de décharge C. Cette tendance refléte I’impact d’une vitesse
de décharge ¢élevée sur les performances de la batterie, entrainant une limitation de I’accés aux sites

actifs ou une diffusion restreinte des ions lithium au sein des matériaux électrodes.

Suivant I’interprétation des courbes galvanostatiques, les performances des matériaux d’¢lectrode
positive sont évaluées selon plusieurs critéres. Ces matériaux, aux compositions et structures

cristallines variées, présentent soit des plateaux stables, soit une évolution progressive de leur



83

potentiel en fonction du mécanisme de (dés)insertion du lithium, atteignant ainsi des capacités
spécifiques massiques différentes pour le stockage du lithium [213]. Par exemple, un matériau tel
que LiMn204 (LMO) montre une diminution plus rapide de son potentiel de fonctionnement, et
donc une capacité spécifique plus faible, lorsque le taux de décharge (C-rate) augmente [213]. De
plus, la cyclabilité d’un matériau, qui refléte sa capacité a conserver ses propriétés de rétention du
lithium au fil des cycles de charge et de décharge, est évaluée en pourcentage de rétention de sa
capacité initiale. [213]. La figure ci-dessous présente les courbes d’évaluation des performances de

batteries Li-ion [213].
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Figure 4.12 : Courbes d’évaluation des performances de batteries Li-ion [213]

La figure 4.12a indique les profils de décharge de divers matériaux de cathodes mettant en évidence
leurs performances énergétiques distinctes, démontrant des variations significatives selon leur
composition et structure cristalline [213]; La figure 4.12b présente l'influence du C-rate sur le
matériau LiMn>O4 montrant qu'une augmentation de la densité de courant appliquée lors de la
décharge (vitesse de décharge) entraine une diminution de la capacité extractible [213]. Quant a la
figure 4.12 c, elle représente les performances en cyclage du LiMn204 révélant une baisse
progressive de la capacité du matériau au fil des cycles, en raison de multiples mécanismes de

dégradation [213].

Les performances des cathodes LiFePO4/C synthétisées ont été¢ évaluées a 1’aide de piles bouton
CR2032, composées de cathode LiFePO4/C, d’une anode en lithium métal et d’un électrolyte a base
de LiPFs. Les résultats obtenus ont permis de classer les différents échantillons de carbone actif
synthétisés. Cependant, les tests galvanostatiques présentent certaines limites liées aux phénomenes

de polarisation dus aux résistances internes des électrodes, du séparateur et de I’¢électrolyte qui
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peuvent fausser les résultats, limitant ainsi I’interprétation précise des capacités spécifiques. Aussi,
les variations dans I’assemblage des piles ou les irrégularités dans les matériaux testés peuvent
affecter la cohérence des résultats obtenus. Comme présenté dans la littérature, pour des densités
de courant élevées, la cinétique de diffusion des ions lithium peut devenir un facteur limitant,

induisant une sous-estimation des performances réelles des matériaux.
4.2.8 Spectroscopie d’impédance électrochimique

La spectroscopie d’impédance électrochimique (EIS, en anglais) est un outil incontournable pour
la caractérisation électrochimique, fournissant des informations essentielles sur la diffusion des ions
lithium au sein des accumulateurs [129], [214], [215]. Schmidt et ses collaborateurs [214] ont mené
des études de spectroscopie d'impédance électrochimique sur le matériau cathodique LiFePOs,
permettant de déterminer la résistance de transfert de charge (Rc), la résistance de I'électrolyte (Rs)
ainsi que le coefficient de diffusion des ions lithium. Selon leurs travaux, l'analyse des spectres
d'impédance révele des détails importants sur les processus physico-chimiques se produisant dans
un accumulateur. Cependant, l'interprétation de ces spectres repose sur 'utilisation d'un modéele de
circuit équivalent, qui nécessite une compréhension approfondie des phénomeénes électrochimiques
impliqués. A partir de ce modéle, il devient alors possible d'évaluer avec précision le coefficient de

diffusion des ions lithium, un paramétre clé influengant les performances des batteries lithium-ion.

En effet, lors de ’analyse par la spectroscopie d'impédance électrochimique, un courant alternatif
de faible intensité, de forme sinusoidale, est superposé a la tension d’utilisation. L’étude de la
réponse obtenue repose sur ’amplitude et le déphasage du courant [216]. La figure ci-dessous est
une illustration de la représentation graphique de la relation entre le courant et la tension pour la

spectroscopie d'impédance électrochimique.
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Figure 4.13: Relation entre courant et potentiel [216]
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Le diagramme de Nyquist, utilis¢ dans ’analyse des systémes ¢€lectrochimiques, représente la
relation entre les parties réelle et imaginaire de I’'impédance complexe. Il est construit a partir des
données obtenues en mesurant le déphasage entre le courant appliqué et le potentiel généré au sein
du systéme étudié. L’axe horizontal correspond a la résistance réelle (Zre), tandis que 1’axe vertical
représente la partie imaginaire (Zim) liée aux phénomenes capacitatifs et inductifs. Ce type de
diagramme permet de visualiser les interactions ¢€lectrochimiques, telles que les processus de
transfert de charge et les résistances ohmiques, ainsi que les contributions des ¢léments capacitifs
associés aux interfaces électrodes-¢électrolytes [216]. La figure 4.14 ci-dessous, illustre un modéle
¢lectrochimique plus complet utilisé en spectroscopie d’impédance ¢électrochimique, intégrant non
seulement la résistance de solution (Ru), la capacité de double couche (Cdl) et la résistance de
transfert de charge (Rct), mais aussi un élément diffusif de Warburg (Zw) [217]. Ce modéle est
particulierement adapté aux systémes dans lesquels la diffusion des ions a travers les électrodes ou
I’¢lectrolyte constitue une étape limitante. Sur le diagramme de Nyquist associé, cela se traduit par
un arc semi-circulaire suivi, a basse fréquence, d’une queue inclinée a 45°, caractéristique d’un

controle diffusif [217].
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Figure 4.14: Circuit équivalent de Randles [217]

A partir du diagramme de Nyquist, il est possible d'utiliser un logiciel spécialisé, tel que ZSimp,
pour ajuster la courbe expérimentale et déterminer le circuit €lectrique équivalent correspondant.

Ce dernier refléte les différentes contributions des €léments €lectrochimiques, tels que la résistance



86

de solution, la résistance de transfert de charge et les capacités interfaciales. La figure ci-dessous
illustre différents circuits équivalents utilis€s pour modéliser les réponses électrochimiques

observées via la spectroscopie d’impédance €lectrochimique (EIS).
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Figure 4.15 : Des circuits équivalents pour modéliser les réponses électrochimiques via la SIE

[217]

Le cas A présente un systéme simple, avec une résistance R; en paralléle avec une capacité Ci. Son
diagramme de Nyquist se traduit par un arc semi-circulaire unique, caractéristique d’un transfert de
charge a une seule interface électrode/¢électrolyte. Le cas B introduit une résistance ohmique R en
série avec le réseau paralléle R1 — Ci. Le diagramme de Nyquist montre deux régions : une boucle
a haute fréquence due a la combinaison R; — Ci, précédée d’un segment horizontal traduisant Ro.
Le cas C modé¢lise un systeme plus complexe composé d’une résistance RO en série avec deux
réseaux paralleles (R; — Cj et R> — Cy). Le diagramme associé révele deux arcs successifs, indiquant
la présence de deux processus électrochimiques distincts, chacun avec sa constante de temps propre

[217].

Dans le cadre de cette étude, les piles bouton CR2032, initialement utilisées pour le cyclage
galvanostatique, ont également servi a réaliser des analyses par impédance électrochimique,
permettant ainsi une comparaison des résistances des différentes cathodes. Toutefois, 1’analyse par
impédance ¢€lectrochimique comporte certaines limites liées a la complexité des interprétations car
les résultats obtenus nécessitent souvent un ajustement a des modeles de circuits équivalents, ce qui
peut entrainer des approximations ou des divergences avec les phénomenes réels. Aussi, la précision
des données peut étre affectée par des variations de température, de pression ou par 1’état des
interfaces électrode-¢lectrolyte. Il faut noter également que I’impédance €lectrochimique refléte des
propriétés dynamiques, mais peut ne pas capturer entierement les phénomenes de dégradation a

long terme.
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4.3 Conclusion

Ce chapitre consacré aux méthodes de caractérisation a permis de présenter les différentes
techniques employées pour analyser et évaluer les propriétés physico-chimiques, structurales et
¢lectrochimiques des matériaux étudiés. Ces méthodes, telles que la physisorption pour la surface
spécifique et les caractéristiques des pores, la spectroscopie pour les interactions chimiques ou
encore I’impédance ¢électrochimique pour les performances électrodes, jouent un réle primordial

dans la compréhension des propriétés intrinseéques des échantillons.
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Abstract:

In view to determine the potential of producing carbon materials from millet cob and water
hyacinth, their respective pyrolysis kinetics are studied through a thermogravimetric analysis in
dynamic mode. Thermogravimetric analyses are carried out by heating millet cob or water hyacinth
over a temperature range from 35 °C to 700 °C at 20 °C/min heating rate under nitrogen atmosphere
at 40 ml/min purge rate. The kinetic studies are carried out under the same conditions as the
thermogravimetric analysis with heating rates of 5 °C/min, 10 °C/min, 15 °C/min, and 20 °C/min
using Kissinger, Kissinger—Akahira—Sunose (KAS), and Flynn—Wall-Ozawa (FWO) methods.
Carbon percentages analyzed by combustion method show 44.9 % and 40.6 % respectively for
millet cob and water hyacinth. The variation of the mass loss vs temperature of millet cob and water
hyacinth indicates in both cases three transitions, the first one corresponds to water evaporation,
the second one is related to fuel materials formation that corresponds to hemicellulose and cellulose
decomposition, and the third one is a major decomposition of the lignin. The variations of the
decomposition rates with the heating rates are also determined. These results indicate that the bio
sources raw carbons can be produced from millet cob and water jacinth for various applications.
Proximate analysis reveals a distinct composition of the precursors studied: millet cob presents 72.1
% volatile matter and 5.5 % ash, while water hyacinth displays 68.9 % volatile matter and 8.7 %
ash. The XPS analysis indicates that millet cob contains approximately 10 % sp? carbon, compared
to 5 % for water hyacinth, with a less oxidized surface (O: 21.8 % for EM vs. 25.9 % for JE). Water
hyacinth is richer in oxygenated functional groups (C—O, O=C—-N) and minerals (K, CI, Ca), which

could potentially enhance its graphitization during chemical activation.
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*Highlights

The millet cob contains in mass of carbon 45 % and the water hyacinth 41 %.

A 63 % volatile matter formation is obtained over 200 °C to 400 °C for millet cob and 55 % over
190 °C to 455 °C for water hyacinth.

The main degradation of lignin of each of these plants corresponds to 26 % loss of mass from
400°C to 650 °C for millet cob and 24.50 % from 455 °C to 690 °C for water hyacinth.

The kinetic study at 5 °C/min, 10 °C/min, 15 °C/min, and 20 °C/min showed that for both samples,
increasing the heating rate increases the temperature peaks due to poor heat distribution within the

sample particles. Low heating rates ensure a good heat distribution due to the long stay of the

samples in the pyrolysis chamber.

*QGraphical Abstract
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5.1 Introduction

The depletion of fossil resources, combined with the challenges of climate change, is driving
humanity toward the adoption of so-called clean energy sources. Among these, biomass emerges
as a promising alternative due to its abundance and its multiple economic and energetic advantages.
Biomass can be converted into various forms of energy, fuels, or chemicals through biochemical
and thermochemical processes. The latter include combustion, pyrolysis, gasification, and

hydrothermal liquefaction [218].

Numerous proximate analysis studies have been conducted on various types of biomass, including
fibrous wood fragments [219], Miscanthus giganteus [220], coconut fibers, and eucalyptus dead
leaves [221]. These studies provide critical insights into the composition of biomass precursors,
highlighting key fractions such as moisture content, volatile matter, ash content, and fixed carbon.
This characterization plays a fundamental role in assessing the energy potential of biomass,

guiding its optimization for renewable energy applications.

X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) is a powerful characterization method for analyzing the
surface chemistry of solid materials. It provides qualitative and quantitative data on the elemental
composition, except for hydrogen and helium, as well as the nature of chemical functional groups,

thus providing a deep understanding of surface interactions [222], [223].

Pyrolysis is an efficient method used for biomass molecules’ decomposition into gaseous or
volatile matter, liquid or tar and solid carbonized matter or char or carbon [224]. It is possible now
to synthesize an active carbon use as the electro catalyst support for electric vehicle batteries
applications. However, the synthesis of natural activated carbon is a complex process that requires
a thorough understanding of thermal and kinetic behaviors. To use biomass waste such as millet
cob and water hyacinth as raw materials for activated carbon production, it is essential to conduct
thermal and kinetic analyses of their thermal decomposition. Millet cob and water hyacinth have
the advantage of being abundantly available in many parts of the world and are often considered
low-value or waste materials. Millet alone accounts for nearly half of global production and is
widely cultivated in arid and semi-arid regions of Africa and Asia. [225]. Millet is also cultivated
and used as a fern plant in the United States, in the Caribbean countries as Haiti and Australia

[226].
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According to the International Union for Conservation of Nature (IUCN), water hyacinth is
considered one of the most dangerously invasive aquatic plants due to its rapid propagation [177].
Native to the Amazon region of Brazil, it has since spread extensively across tropical areas of
Africa and Asia [225]. Within a few days, it can cover large portions of water surfaces with thick,
dense mats supported by its bulbous submerged stems. These mats enable the plant to float, often
obstructing sunlight from reaching the water below. As a result, aquatic ecosystems can be severely
affected, with reduced light penetration potentially leading to the death of underwater fauna due
to lack of photosynthesis [225]. Water hyacinth also disrupts human activities by blocking ponds

and canals, thereby interfering with water supply, fishing, irrigation, and tourism services [225].

It has been shown that its minimum temperature growth is 12 °C, the optimum is in the range of
25-33 °C and the maximum temperature is 33-35 °C. If the water hyacinth lives in this last range
of temperature, its leaves and stems lose their water under high sunlight which may stop the plant

growth [227], [228], [229], [230].

Based on the above data of discussion on the plant, it is not very useful in its environment and for
human activities. It can also be produced easily at high volume in a short time, and it is a renewable
carbon source. Accordingly, its utilization as carbon support as active materials for Li-ions battery

applications.

Thermogravimetric analysis (TGA) is a widely recognized and reliable technique used to
accurately assess mass loss during the thermal decomposition of biomass samples through
pyrolysis [231]. This thermal analysis method is essential for understanding the degradation
behavior of materials by monitoring changes in mass as a function of temperature or relative to
reference temperature. Depending on the nature of the sample and the objectives of the study, TGA
can be performed in various modes: (i) dynamic mode, where the sample is heated at a constant
rate; (i1) isothermal mode, where it is maintained at a fixed temperature; or (ii1) under a non-linear
temperature profile. All measurements are conducted under a controlled atmosphere to ensure

reproducibility and relevance of the results [232].

Many biomass resources have already been studied by pyrolysis to get carbon support for battery
applications. These studies include the characteristics and kinetics analysis of the thermal

decomposition process of rice straw [233], corn cob quantitative analysis of the thermal
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degradation characteristics [234], sorghum straw decomposition using thermogravimetric analysis
[235], jute sticks characterization by pyrolysis and kinetic analysis [236], coconut shell waste
kinetic study by pyrolysis [237], bioenergetic potential study of pearl millet by kinetic analysis
under pyrolysis and combustion [238], water hyacinth roots, stems and leaves pyrolytic bioenergy
potential quantification [239], Tunisian tomato waste as biomass fuel potential study by
thermogravimetric analysis and kinetic study [240], carbonization process and model mechanism
study for bamboo pyrolysis [241], apple waste thermal and kinetic characterization by pyrolysis
[242], microalgal residues pyrolysis kinetic analysis [243].

Most biomass waste can be used to synthesize activated carbon for battery electrodes; however,
determining the appropriate heating rate and optimal activation temperature remains challenging.
Thermogravimetric analysis of pyrolysis is a valuable tool that addresses this issue by providing

insight into the thermal behavior and kinetic parameters of the samples.

In this study, following the compositional analysis of millet cob and water hyacinth samples, their
thermal and kinetic behaviors were investigated using thermogravimetric analysis. To determine
the kinetic parameters governing their thermal decomposition, iso-conversional models such as
Kissinger, Kissinger-Akahira-Sunose (KAS), and Flynn-Wall-Ozawa (FWO) were applied. TGA
and its derivative curves were used to identify the temperatures corresponding to each stage of the
decomposition process, including the release of volatiles, formation of char, fixed carbon, and
residual ash. Activation energy and pre-exponential factors were estimated as a function of the
conversion rate using the kinetic models. Lastly, a kinetic investigation was carried out by varying
the heating rate to determine the optimal conditions for both chemical and physical activation of

the resulting carbon materials.

Although millet cob and water hyacinth waste are abundant, there are no studies on the valorization
of its wastes into active support carbon for Li-ion batteries electrodes for electric vehicle
applications. Only one has addressed thermal and kinetic analyses on pearl millet [238]. Two
research papers have focused on water hyacinth, including a study of its bioenergetic potential
[239] and a description of its thermal degradation kinetics [244]. However, this study focused on
the bioenergetic potentiality of the entire millet plant, but here we are only interested in the millet
cob, which may present a morphological aspect favorable to the synthesis of active carbon. On the

other hand, advances in the development of novel carbon materials encourage the evaluation of
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the bioenergetic potential of plants such as water hyacinth. Accordingly, for water hyacinth as well
as millet cob, we are mainly interested in temperature determination during their phase transitions
and the optimal heating rate to be used for the synthesis of active carbon as effective support

materials for active electrodes for electrochemical energy storage applications as Li-ion batteries.

5.2 Materials and methods
5.2.1 Materials

For the proximate analysis, millet cob and water hyacinth samples were weighed using an
analytical balance and placed in refractory crucibles. A furnace operating under an argon
atmosphere was used both for drying and for determining the volatile matter and ash content. X-
ray photoelectron spectroscopy (XPS) was carried out on the precursors using a Thermo Scientific
ESCALAB 250Xi system equipped with a monochromatic Al Ko source (1486.7 eV). The
morphological characteristics of the precursors were examined using a JEOL JSM-7600F scanning

electron microscope.

Thermogravimetric analysis was performed to assess the pyrolysis behavior of the samples. The
analyses were conducted using a TGA 8000 thermobalance from Perkin-Elmer, which allows for
both TGA and differential scanning calorimetry (DSC) measurements. Nitrogen was used as purge
gas throughout the experiments. The dried biomass samples were collected from various regions
of Burkina Faso. Prior to analysis, the samples were disinfected with 10% hydrochloric acid, rinsed

with deionized water, and dried at 80 °C for 48 hours, then ground into powder form.

5.2.2 Proximate analysis method

The moisture content of millet cob and water hyacinth samples is determined using ASTM E871-
82 [245]. The crucibles are conditioned in an oven at 105°C for thirty minutes. The millet cob and
water hyacinth samples are removed, reduced to a uniform size and placed in the sealed crucibles.
After an initial weighing of approximately 1 g of each sample, they are heated at 105°C for 16
hours, then cooled and weighed again. The percentage of moisture present in the biomass is

determined using equation (1) [245] :

% Moisture = (Wi-Wr) / (Wi-W¢) * 100 (5.1)

Where: W = Weight of empty crucible (g)
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Wi = Initial Weight of crucible and sample (g)

Wt = Final Weight of crucible and dry sample (g)

The ash content is determined according to the ASTM E1755-01 method, the procedure of which
consists of first heating the empty crucibles to 600 °C before cooling them and weighing them
with an accuracy of 0.1 mg [246]. Each sample of millet cob and water hyacinth with a mass of 2
g is then placed in the crucible, weighed, and then dried at 105 °C until its weight is stabilized.
Once the sample is dry, it is heated in a muffle furnace at 600 °C for 4 h, to eliminate the carbon
by combustion without generating mechanical losses. The crucibles are cooled and then weighed
immediately [246]. The percentage of ash present in the biomass is determined from equation (2)

[246]:
% Ash = Wash / Wdry sample (52)
Where: Wash = Weight of ash (g)

Wary sample = Weight of dried sample (g)

The determination of volatile matter (VM) follows the ASTM E872-82 method, where 1 g of
sample previously dried at 105°C is heated to 950°C for 7 minutes, with a heating rate of 50°C/min
under a neutral argon atmosphere [247]. Before the experiment, the empty crucible is weighed,
followed by the weighing of the sample placed inside, and then the hole is taken to the furnace.
After the heat treatment, the sample is rapidly cooled and immediately weighed to measure the
mass loss due to the evaporation of volatile matter. The final quantity is calculated according to

equation (3) of the standard [247]:

% VM = (Wig-Wr) / (Wig-W¢) * 100 (5.3)
Where: W = Mass of empty crucible (g), Wiq = Initial mass of crucible and dry sample (g),

Wt = Final mass of crucible and sample (g)

The amount of fixed carbon (FC) is calculated by subtracting the constituent fractions of the

material, namely moisture, volatile matter and ash. This approach makes it possible to estimate the
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proportion of residual carbon after removal of volatile and inorganic components. The

mathematical relationship used is given by equation (4) [248]:

% FC = 100 — (% Moisture + % VM + % ash) (5.4)

5.2.3 X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) Analysis method

For the analysis, powdered samples were affixed to adhesive tape and positioned directly on the
sample holder. To ensure measurement accuracy, standard charge compensation was applied using
low-energy electrons and Ar+ ions. Spectral data were processed with Avantage v6.5, and relative
atomic percentages were derived from peak areas, utilizing manufacturer sensitivity factors. The
Powell algorithm was employed for peak fitting, integrating a Gaussian-Lorentzian mix. Specific
constraints were implemented: while the Lorentzian/Gaussian ratio was not fixed, it was kept
consistent across all component peaks of a given element and orbital yet allowed to vary between
samples. Additionally, the relative areas of the fitted 2p3/2-2p1/2 and 3d5/2-3d3/2 doublets were

constrained to ratios of 2:1 and 3:2, respectively.

5.2.4 Thermogravimetry experiments in pyrolysis conditions

Pyrolysis is a thermal decomposition process in which biomass samples are heated to a target
temperature at a controlled heating rate in the absence of oxygen or air. The primary products of
pyrolysis include condensable vapors and solid coke. These vapors can undergo further
transformation into non-condensable gases such as CO, CO,, Hz or CHy, as well as into liquids or
tars [249]. The pyrolysis process and its associated products can be represented by the following

generalized equation: [249]:

Ch + Hy + Op + heat — Z Ca+Hb+0C+ZCX+Hy+OZ+ Z C
Liquid Gas Solid

For the pyrolysis, millet cob and water hyacinth samples were placed in the thermobalance
chamber under a nitrogen atmosphere. Thermogravimetric analysis was conducted to monitor the
mass variation of the samples as a function of temperature and time. The carbon content of both
biomass types was determined by combustion using a Perkin-Elmer A200 carbon analyzer. For
TGA, the dynamic mode was employed, in which samples were heated at a constant rate of
20 °C/min in a nitrogen-purged environment. The nitrogen flow rate was set to 40 mL/min to

ensure a consistent inert atmosphere throughout the process. Each sample was heated from 35 °C
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to 700 °C. For the kinetic analysis, additional tests were conducted at four different heating rates:
5°C/min, 10 °C/min, 15 °C/min, and 20 °C/min, all under the same inert conditions. The initial
mass of millet cob samples ranged from 10.50 mg to 15.60 mg, while that of water hyacinth

samples varied between 7.90 mg and 10.40 mg.

5.2.5 Description of the kinetic models

The possibility and rates of biomass transformation into syngas, biochar or carbon depend on the
kinetic parameters used during pyrolysis. Hence an accurate kinetic model must be used to obtain
the desired optimized product from biomass like carbon [250]. As for other types of biomasses,

the thermochemical conversion process can be represented by the generalized reaction:
Biomass — Biochar + carbon + syngas

To describe the thermal decomposition kinetics, a single-step reaction model can be applied, using
the conversion rate as a function of temperature and time. This model is usually governed by the
Arrhenius equation, which allows calculating the activation energy required for pyrolysis and the
reaction rate constants essential for predicting the decomposition behavior of biomass. The classic
kinetic equation describing the thermal decomposition by a single reaction conversion rate can be

written as [251]:

da
i k(T). f(a) (5.5)

With a is the conversion degree, f(a) is the conversion degree function, t is the decomposition time

and k(T) is the Arrhenius classic function given by:

K(T) = Aexp (— %) (5.6)

Where R = 8.314 x 107 kJ/K/mol is the gas constant, E, (J/mol) is the activation energy, A is the

Arrhenius equation pre-exponential factor (/min) and T (K) the absolute temperature.

The degree of conversion a is defined as:

azu (5.7)
m; — myg '
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With myj is the initial mass, my is the mass at the decomposition time t and mr is the final mass of

the sample.

By combining equations (5.5) and (5.6), we obtain the following relation:

da

i = Aexp (— —) f(a) (5.8)

The heating rate can be expressed as follows:

dT . . . T
B= w where f is the heating rate, dT the change in temperature, and dt the change in time.

By applying the necessary transformations, equation (5.8) becomes:

— = —exp (— %) f(a) (5.9)

Given that T=f dt+Ty, integrating equation (5.9) results in:

g(a) = T da = Bf exp dT (5.10)

where g(a) is a function representing the decomposition mechanism. It typically denotes the
limiting stage of the reaction, which can be classified as: chemical reaction, phase boundary

reaction, random nucleation and nuclei growth, or diffusion.

To determine the different parameters and kinetic mechanisms, the most well-known non-
isothermal methods have been employed. These include Kissinger, Kissinger-Akahira-Sunose
(KAS), Flynn-Wall-Ozawa (FWO) and the Coats-Redfern method have been used, respectively
[187], [188], [189], [252], [253].

The Kissinger method is basically given by [252] :

In (TE )=In (’;—R) - Ri?m (5.11)

Here, Try denotes the maximum temperature.

The KAS method developed in [252] and in [253] consists of pyrolysis of the sample following at

least three different heating rates. The KAS method expression is defined as:
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1(8)—1(AE3) s 5.12
"\1z) = " \Rg©) RT (512)

e . B . 1 . .
Utilizing equation (5.8), we can plot the In (F) curve as a function of (;) This plot results in a
straight line, allowing us to determine the activation energy E. from the slope. This method

provides a clear and straightforward way to derive kinetic parameters from experimental data.

The FWO method, as developed in references [251] and [254], closely parallels the KAS method.
By pyrolyzing the sample at multiple heating rates, this method facilitates the determination of key

parameters and the kinetic mechanism. The expression for the FWO method is as follows:

In = In (R‘_L\:(i)) —5.331 — 1.052 (If‘j‘r) (5.13)

Like the KAS method, plotting Inf against (%) yields a straight line from which the slope can be
used to determine the activation energy E.. By applying this technique to the thermogravimetric
data of millet cob and water hyacinth, it is possible to determine and analyze the kinetic parameters
governing their thermal decomposition. These results offer valuable insights into the
decomposition behavior of these biomasses and highlight their potential for use in bioenergy

production.

5.3 Results and discussion

5.3.1 Proximate analysis of millet cob and water hyacinth

Proximate analysis reveals that millet cob contains a higher percentage of volatile matter, and a

lower ash content compared to water hyacinth. The results are detailed in table 5.1 below.

Tableau 5-1 : Proximate analysis of millet cob and water hyacinth

Samples Moisture (%) | Volatile Matter (%) | Ash (%) | Fixed Carbon (%)
Millet cob 4.4 72.1 5.5 18.0
Water hyacinthe 6.0 68.8 8.7 16.5

The lower moisture content in millet cob, naturally drier than water hyacinth, could reduce drying
costs before pyrolysis or carbonization. Additionally, its slightly higher volatility promotes pore

formation, which is beneficial for chemical or physical activation of carbon. The higher ash
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content in water hyacinth is attributed to its aquatic origin, which involves increased mineral
content. Finally, the fixed carbon content in both samples indicates a good residual carbon yield

after pyrolysis, making them suitable for energy valorization.

5.3.2 XPS Analysis of millet cob and water hyacinth

The XPS analysis of both Sample JE and Sample EM indicates the absence of a 1 — n* shake-up
transition in the C1s photoelectron peak, suggesting a low concentration of sp*-hybridized carbon.
Further investigation of the CKLL Auger electron region reveals a D-parameter of 13.5 eV for the
water hyacinth Sample, corresponding to an sp>-carbon content of 5 %, while millet cob sample
presents a D-parameter of 14.0 eV, indicating a slightly higher sp?>-carbon fraction of 10 %. The
precision of these estimations, based on the D-parameter, is evaluated at approximately 5 % for

both samples.

Figure 5.1 below shows the high-resolution Cls peak decomposition curves for millet cob and
water hyacinth samples. These spectra distinguish the different forms of carbon bonds present on

the surface of the two materials.
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Figure 5.1 : Cls peak decay curves (high resolution) of millet cob and water hyacinth

For millet cob, the peak decomposition reveals a predominance of the C—C/C=C signal (at ~284.8
eV), characteristic of a predominantly aliphatic or amorphous carbon, accompanied by significant
contributions from C-O, C=0, and O—C=0 bonds, indicating the presence of oxygenated
functional groups. As for water hyacinth, although the C—C signal is also dominant, the relative
proportions of the C—O, O=C-N, and O—C=0 components are higher, reflecting a more oxidized

and functionalized surface, consistent with its aquatic origin. This suggests a greater richness in
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polar groups, which may improve the chemical interaction of the material with other active

components or electrolytes.

Figure 5.2 below shows the high-resolution XPS spectra of the O1s band for millet cob (left) and
water hyacinth (right). These spectra highlight the chemical nature of the oxygenated groups
present on the surface of both biomasses. For millet cob, the splitting of the O1s peak reveals two
main contributions: one at ~531.8 eV, attributed to C=0O bonds (carbonyls or carboxyls), and a
second at ~532.9 eV, corresponding to C—O bonds (alcohols, ethers) or Si—O bonds, which is
consistent with the presence of silica detected in the elemental analysis. For water hyacinth, the
two components observed at ~531.6 eV and ~532.8 eV are respectively attributed to O=C—N
(amides or urea) and C—-O bonds, indicating a surface more enriched in nitrogenous and
oxygenated functional groups. This chemical signature testifies to a stronger surface
functionalization, which could improve the wettability and chemical interaction capacity of the

material, for adsorption or electrochemistry applications.
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Figure 5.2 : Ols spectra of millet cob and water hyacinth

The histogram below illustrates the surface atomic composition of millet cob and water hyacinth
samples obtained by XPS analysis. It highlights the relative percentages of the main elements

detected on the surface of the materials.

It is observed that millet cob has a significantly higher carbon content (71.3%) than water hyacinth
(64.5%), reflecting a more carbonaceous and potentially more thermally stable surface.
Conversely, water hyacinth exhibits a higher oxygen concentration (25.9% versus 21.8%),
reflecting more pronounced surface oxidation, likely related to the presence of numerous

oxygenated functional groups (C—O, O=C-N) identified in the Cls and Ols spectra.
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Figure 5.3: Atomic Percentage Bar Chart of millet cob and water hyacinth

Additionally, water hyacinth has higher amounts of inorganic elements such as potassium,
chlorine, calcium, and nitrogen, due to its aquatic environment rich in minerals and nitrogenous
organic matter. In contrast, millet cob has a more homogeneous surface and is less loaded with
mineral elements. However, this entire composition is subject to change when carbon is chemically

activated at high temperatures.

The XPS analysis results are consistent with the ultimate analysis, which revealed a higher volatile
matter content in millet cob compared to water hyacinth. The majority conversion of carbon to
CO, CO: (volatile matter) confirms that millet cob contains more carbon, in line with the

conclusions of the XPS analysis.

5.3.3 Surface morphology by SEM of millet cob and water hyacinth

The SEM images of millet cob and water hyacinth precursors reveal distinct morphological
differences between the two materials. The millet cob precursor exhibits circular hexagonal-
shaped particles, a structural characteristic that could promote pore formation during carbon
activation. This feature may enhance the material’s porosity, improving its adsorption capabilities
for various applications. Figure 5.4 below presents the SEM image (a) and the chemical

composition (b) analyzed by EDS for millet cob.



Figure 5.4: Morphology by SEM (a) and chemical composition by EDS (b) of millet cob

The SEM image reveals a regular and compact hexagonal morphology of millet cob particles, a
key advantage for activated carbon synthesis. This structure provides a highly organized surface,
promoting the formation of a well-developed porous network after activation. The EDS analysis
indicates a high carbon content (70.9 %), which is beneficial for optimal activated carbon yield.
The presence of oxygen (17.5 %) suggests the existence of oxygenated functional groups (-OH, -
COOH), influencing the material’s adsorption properties. The gold detected in the EDS
corresponds to a metallic coating applied to enhance electrical conductivity and achieve better
SEM imaging resolution and is not an intrinsic component of the material. Lastly, the absence of
significant metallic catalysts limits graphitic crystallization, indicating that activated carbon

derived from millet cob via chemical activation would be predominantly amorphous.

The SEM analysis of the water hyacinth precursor is presented in Figure 5.5. Unlike the millet cob
precursor, whose morphology reveals particles of a predominantly hexagonal shape, that of the
water hyacinth is characterized by particles with a lamellar morphology, evoking platelet or sheet
structures. Figure 5.5 indicates that the water hyacinth precursor exhibits a lamellar and fibrous
morphology, characterized by plates, stacked layers and flat surfaces, revealing a presence of
lignin and oriented natural fibers. This structural organization favors the formation of ordered
domains during heat treatment, thanks to the presence of initial planes that facilitate reorganization
into more regular stacks. In addition, the observation of agglomerated microparticles on the

surface highlights a natural porosity of the material, which optimizes the development of pores
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during activation. This SEM analysis confirms that the precursor has an intrinsically organized
architecture and a morphology conducive to partial graphitization, thus offering remarkable

potential for applications in carbon materials.
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Figure 5.5: Morphology by SEM (a) and chemical composition by EDS (b) of water hyacinth

The results of the SEM analysis corroborate those of the XPS analysis, confirming that the millet
cob has a higher carbon content, while the water hyacinth contains a significant proportion of

mineral salts.

5.3.4 Thermogravimetric and derivative Thermogravimetric curves analysis
The thermal degradation through the study of their mass variations with temperature of the millet
cob and the water hyacinth was achieved over a range of 35 °C to 700 °C for a heating rate of 20

°C/min

Figure 5.6.a and Figure 5.6.b show both the TG and DTG curves for millet cob and water hyacinth,
respectively. The TG curves of these figures show the mass loss (%) variation as a function of
temperature for millet cob and water hyacinth, respectively. This is an indication that these biomass

sources can produce active carbon.

Three transitions are observed on the TG curves of the respective thermal decomposition of both
millet cob and water hyacinth. For millet cob (Figure 5.6.a), the first transition corresponds to a
mass loss of about 6.60 % between 44 °C to 200 °C and a 0.32 mg/min maximum loss rate. For

water hyacinth the same trend is observed and a 9.30 % mass loss between the temperature range
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0f'45 °C to 190 °C corresponding to a 0.26 mg/min maximum loss rate. This initial mass loss could
be attributed to water evaporation from the millet cob and water hyacinth samples. This is in
agreement with some results obtained elsewhere on the kinetics of pyrolysis which have shown
that the elephant grass exhibited a dehydration phase over the temperature range from 30 °C to 100
°C [255]. Since the mass loss in this range of temperature, corresponding to the moisture content
in both samples, is less than 10 %, it can be concluded that millet cob and water hyacinth are
suitable for the pyrolysis reaction and the carbon production. Both samples were pretreated under
the same conditions, and their mass loss is 6.60 % for millet cob and 9,30 % for water jacinth.
Accordingly, water hyacinth has a greater capacity for surface moisture retention than millet
because the mass loss of water hyacinth is higher than that of millet, but the maximum water loss
rate of millet cob (0.32 mg/min) is higher than that of water hyacinth (0.26 mg/min). Accordingly,
millet cob loses more easily its surface water than water jacinth. This might influence the physical

and chemical properties of carbon produced from these two biomass sources.
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Figure 5.6: TG and DTG curves of: (a) Millet cob and (b) water hyacinth at 20°C/min

The millet cob second transition corresponds to 63 % mass loss in the temperature range of 200 °C
to 400°C. This transition takes place in two stages, the first stage in the temperature range of 200
°C to 320 °C with 37 % mass loss and a 2.74 mg/min maximum mass loss rate. The second stage
occurs from 320 °C to 400 °C following 26 % mass loss with 2.22 mg/min maximum loss rate. For
water hyacinth, the second transition corresponds to a 55.40 % mass loss in the temperature range
of 190 °C to 455 °C. Like for millet cob, this transition also occurs in two stages, the first in 190

°C to 330°C range with a 23.90% mass loss with 1.07 mg/min maximum mass loss rate and the
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second part from 330 °C to 385 °C following 31.50 % mass loss with 1.16 mg/min maximum loss
rate. In the range of 200 °C to 400 °C, the maximum mass loss rate of millet cob (4.96 mg/min) is
higher than that of water hyacinth (2.23 mg/min). The decomposition peaks of hemicellulose and
cellulose of biomass are in this range of temperature e.g. 200 °C-400 °C [256]. These results are
in agreement with other results which show that the second transient phase is at the temperature
range 200 °C to 365 °C [224]. This is also in agreement with another study of the pyrolysis of date
palm biomass which obtained this second transition over the temperature range of 200 °C to 400
°C [256]. This is also confirmed by this other study of the pyrolysis characteristics of
hemicellulose, cellulose and lignin which indicated that the decomposition peak of hemicellulose
is 275 °C and that of cellulose is 355 °C [257]. On the other hand, the results obtained in our work
indicate that for this second transition, the maximum decomposition rate of the hemicellulose and
cellulose of millet cob is higher than that of water hyacinth. This agrees with the first transition
between 30 °C and 200 °C where the mass loss was 0.32 mg/min for millet cob which is higher

than 0.26 mg/min for water hyacinth.

In the second transition, mass loss for these two samples is likely due to the formation of significant
volatile materials such as carbon monoxide (CO) and carbon dioxide (CO.), resulting from the
decomposition of hemicellulose, cellulose, or parts of lignin. Previous studies have shown that
hemicellulose decomposes easily into volatiles like CO and CO:. Other research indicates that
hemicellulose decomposes between 220 °C and 315 °C, cellulose between 315 °C and 400 °C, and
lignin between 180 °C and 900 °C [189]. The second transition results reveal that millet cob is
primarily hemi cellulosic, while water hyacinth is predominantly cellulosic. This is further
supported by the fact that the water hyacinth sample has a harder appearance compared to the
millet cob. Carbon formation begins at around 400 °C for millet cob and at 455 °C for water
hyacinth. Consequently, carbon yields decrease beyond 400 °C for millet cob and beyond 455 °C
for water hyacinth. It has been shown that millet cob has a porous structure [257]. Its porosity
increases from 50 % to 70 % when the moisture increases from 5 % to 22.5 % and its surface area
increases from 20 mm? to 35 mm? when the moisture increases from 5% to 22.5 %. This porous
structure and low density of millet cob allow it to be more easily exposed to high temperatures,
thus accelerating its decomposition. In contrast, water hyacinth with its denser, more compact

structure undergoes thermal degradation at a slower rate. This variation in thermal behavior likely
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affects the physical and chemical characteristics of the carbon derived from these two biomass

Sources.

The third transition occurs over a 400 °C to 650 °C temperature range for millet cob with 26 %
mass loss and 0.37 mg/min maximum mass loss rate and over a 455 °C to 690 °C range, 24.85 %
mass loss with a 0.27 mg/min maximum mass loss rate for water hyacinth. The latter transition
could correspond essentially to the lignin decomposition. This agrees with the that lignin degrades

over a wide temperature range (100 — 900 °C) [257].

Great differences were found among the pyrolysis behaviors of the three components.
Hemicellulose started its decomposition easily, with the weight loss mainly happened at 220 — 315
°C. It got the maximum mass loss rate (0.95 wt.%/°C) at 268°C, and there was still 20 % solid
residue left even at 900 °C. Cellulose pyrolysis was focused on a higher temperature range (315—
400 °C) with the maximum weight loss rate (2.84 wt.%/°C) attained at 355 °C. When the
temperature was higher than 400 °C, almost all cellulose was pyrolyzed with a very low solid
residue (6.5 wt.%/C) left. Among the three components, the lignin was the most difficult one to
decompose. Its decomposition happened slowly under the whole temperature range from ambient
to 900 °C, but at a very low mass loss rate (less than 0.14 Wt%/°C). The solid residue left from
lignin pyrolysis (45.7 wt.%) was the highest. The differences in the inherent structures and
chemical nature of the three components possibly account for the different behaviors observed

[258], [259], [260].

The presence of these three transitions for both samples aligns with the various products typically
obtained within similar temperature ranges during biomass pyrolysis, as noted in [257]. In the
pyrolysis, biomass undergoes thermal decomposition into smaller organic components: solid
biochar, condensable vapors (tars and bio-oils), and gases, usually within the 350 °C to 800 °C
range. The specific temperature range and decomposition rate depends on several pyrolysis

conditions, including feedstock type, temperature, heating rate, and pressure [257].

The maximum mass loss rate for millet cob was 17.64 %/min at 310 °C, compared to 11.23 %/min
at 333 °C for water hyacinth. Overall, the mass loss rate of millet cob is higher than that of water
hyacinth, with the peak rate occurring at a lower temperature for millet cob. This suggests that the

high density of water hyacinth acts as a retarding factor in its thermal decomposition, requiring
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additional energy to evaporate the water before actual decomposition begins. This likely explains
why millet cob waste decomposes faster, as TG analysis shows it has less moisture compared to
water hyacinth. Consequently, carbon from millet cob could be activated at lower temperatures
compared to water hyacinth. Given that millet cob decomposes more rapidly, it might offer better
energy potential in terms of heat release during pyrolysis. A faster maximum decomposition rate

may indicate higher conversion efficiency to end products such as activated carbon.

5.3.5 Kinetic analysis of the pyrolysis of the samples
5.3.5.1 Effect of heating rate on the samples

The influence of heating rate on the pyrolysis behavior of millet cob and water hyacinth samples
was investigated by applying four different rates: 5 °C/min, 10 °C/min, 15 °C/min, and 20 °C/min.
The TG curves in Figure 5.7 obtained for these four rates have the same shape, however, they shift
to the right. This is an indication that for a given temperature in the second and the third transitions,
the mass loss increases when the heating rate increases. As an example, for the millet cob, at 320
°C, the mass loss is around 60 % for 5 °C/min and this mass loss is more than 70 % at 20 °C/min.
For the same temperature, the water hyacinth mass loss is around 45 % and 55 % for the heating

rate of 5 °C/min and 20 °C/min, respectively.

This behavior can likely be attributed to the increased thermal energy imparted to the sample at
higher heating rates. However, elevated heating rates result in shorter residence times within the
pyrolysis chamber, which hinders uniform heat distribution across the biomass particles. Previous
studies have reported that such conditions lead to thermal gradients and uneven decomposition
within the sample [187]. Consequently, concerns may arise regarding the homogeneity of the
pyrolysis process at high heating rates. One major drawback is the difficulty in precisely
controlling the sequential release of volatiles, char formation, and ash content during the three
transitional stages of pyrolysis. In contrast, lower heating rates (5 °C/min, 10 °C/min) allow for a
more gradual temperature rise, promoting better thermal penetration and uniform conversion

throughout the sample matrix.
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Figure 5.7: TG curves at four heating rates: (a) Millet cob and (b) water hyacinth

Figure 5.8 represents the millet cob and water hyacinth Differential TG (DTG) curves. show that

the temperature peak increases with the heating rate. This method gave a quantification of the moisture,

volatile matter (hemicellulose, cellulose, ...), fixed carbon, and ash by constant weight lines. The rate of

mass loss as indicated by the DTG curves is an indication of the temperature on the decomposition reactivity

of each material. The maximum weight loss was observed for millet cob at temperatures 318 °C,

329 °C, 338 °C and 340 °C respectively at heating rates of 5 °C/min, 10 °C/min, 15 °C/min, and 20

°C/min. For water hyacinth the peak maximum weight loss is at 311 °C, 322 °C, 327 °C and 332

°C respectively at heating rates of 5 °C/min, 10 °C/min, 15 °C/min, and 20 °C/min.
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Figure 5.8: DTG curves at the heating rates of 5°C/min, 10°C/min, 15°C/min and 20°C/min for:
(a) Millet cob and, (b) water hyacinth
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Accordingly, the temperature peak of the thermal decomposition or the thermal degradation
increases with the heating rate. This suggests that the peak temperature obtained is, of course,
highly dependent on the heating rate applied to the sample, and the type of the sample, during
pyrolysis. Also, the TG curves of the millet cob and the water hyacinth show a difference at the
second transition. At this transition, the TG curve of the millet cob contains two peaks
corresponding to the degradation of hemicellulose and cellulose respectively. However, water
hyacinth TG curve has only one peak, which means that there is a superimposed decomposition of
hemicellulose and cellulose. This difference could be explained by the fact that millet cob contains
more lignin compared to water hyacinth [261]. This is an advantage for millet cob because lignin

contributes to the formation of most of the solid residues such as carbon during pyrolysis [261].

5.3.5.2 Kinetic analysis

The kinetic analysis of the millet cob and water hyacinth pyrolysis was studied from the derivative
thermogravimetric analysis results. DTG curves displayed three peaks corresponding to three
distinct transition phases, with their maximum temperatures (Ty) illustrated in Figure 5.8. From
the three maximum temperatures corresponding to the four heating rates and using above equation

(5.11) and rewritten below, we obtain Kissinger plot of millet cob and water hyacinth (Figure 5.9).

d o e :
Where: f = d—: (T and t are the decomposition temperature and decomposition time respectively)
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Figure 5.9: Kissinger plot (In(f/Tw?) vs. 1000/T) for (a) millet cob and (b) water hyacinth
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To determine the Activation Energy (Ea), one must calculate the slope of the linear fit to this plot,
denoted as —E/R. Multiply this slope by —R to obtain the activation energy, expressed as:
E.=—(slope)xR

To determine the activation energy using the KAS method, we construct the In(B/Ta?) curve as a
function of 1000/Ta (Figure 5.10). The slope of the resulting linear regression line, which is equal
to —E/R, provides the activation energy (E.) when multiplied by the gas constant (R). This
graphical approach allows for accurate determination of the activation energy, which is essential

for understanding the thermal decomposition kinetics of the biomass samples.
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Figure 5.10: KAS Plot (In(B/T«?) vs. 1000/T,) for (a) Millet Cob and (b) Water Hyacinth

Similarly, to determine the activation energy using the FWO method, we construct the In(}) curve
as a function of 1000/T, (Figure 5.11). The fitting line for this curve will have a slope of —1.052

(E/R), which also facilitates the deduction of the activation energy

Table 5.2 presents the activation energy values obtained by the Kissinger, KAS and FWO methods,
these values are respectively close for each sample. For millet cob sample, according to Kissinger,
KAS and FWO methods we obtain an average activation energy of 181 kJ/mol, 198 kJ/mol and
208 kJ/mol respectively. For water hyacinth, Kissinger, KAS, and FWO methods yielded 179
kJ/mol, 203 kJ/mol, and 210 kJ/mol, respectively. In the literature, the error of the activation
energy is 2.5 % for cotton stalk, 3.2 % for sugarcane bagasse, 1.6 % for wheat straw [262]. The
same range of errors can be applied in the present studies. The authors [263] in their study of

activation energy by thermogravimetric analysis in an approach to using agricultural waste fibres
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in bio-composites application found an average active energy value of 132.6 kJ/mol for sugarcane

bagasse, 200.50 kJ/mol for coconut husks, 157.1 kJ/mol for pineapple leaf, and 136.7 kJ/mol for

banana pseudo stem. Also, authors [242] in their study on the pyrolysis kinetics of apple pomace

as waste biomass from thermogravimetric found a mean value of active energy from FWO and

KAS methods respectively 213.0 and 201.7 kJ/mol.
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Figure 5.11: FWO plot (In(p) vs. 1000/T,) for (a) Millet Cob and (b) Water Hyacinth

To determine pre-exponential factor A in kinetic studies, methods such as Kissinger, KAS, and

FWO are commonly applied. Each method involves plotting specific temperature-related terms

against the inverse temperature at different heating rates. For all three methods, by obtaining E.

from the slope and using the intercept, the pre-exponential factor A is calculated for each method,

giving insights into the frequency of successful collisions that lead to decomposition. The pre-

exponential factor A is calculated using the following relation: A =e

intercept

Tableau 5-2: Activation energy, pre-exponential factor and regression coefficient (R?) by

Kissinger, KAS and FWO methods

Kissinger method KAS method FWO method
Sample | E. (kJ/mol) | A (/min) | R?> |Ea (kJ/mol) | A (/min) | R? |Ea (kJ/mol) | A (/min) | R?
MC 181 1.8 10" | 0.98 198 3.710% |0.85 208 9.6 10 | 0.87
WH 178 610" 10.97 203 3.410% 1091 210 110%° ]0.92

Accordingly, the activation energy values obtained by the KAS method are close to those obtained

for the FWO method. These activation energies values are slightly higher than the values obtained
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by the Kissinger method. For a given method, the activation energy obtained from the pyrolysis of
millet cob is like that obtained for the water hyacinth. This might be an indication that the
decomposition kinetics of both samples are similar. This is supported by the pre-exponential factor
values which are similar for both samples for the same method of analysis. The pre-exponential
factor values increase from Kissinger method (10'%) to KAS method (10%*) and to FWO method
(10°%). This indicates that the successful collisions that lead to decomposition are obtained using
the FWO method. We may argue that FWO method followed by the KAS method might be the
best method to characterize the decomposition mechanism of such a complex system. This agrees
with the results obtained elsewhere on the kinetic studies of the decomposition of other biomass
samples based on rice straw [46]. We also notice an average regression coefficient (R?) value close

to 1, which indicates fitting lines good accuracy.

Figure 5.12 shows the variation of activation energy (E.) as a function of conversion for millet cob
(a) and water hyacinth (b) during pyrolysis, as calculated by the KAS and FWO methods. The
curves for both samples exhibit a similar pattern, although a slight stability is observed in the case
of millet cob. This indicates more consistent kinetic behavior for millet cob compared to water
hyacinth during pyrolysis. Such insights are crucial for optimizing pyrolysis processes and

improving the efficiency of bioenergy production from these biomass sources.
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Figure 5.12: Variation of E, with conversion factor for (a) millet cob and (b) water hyacinth



113

The plots reveal that the activation energy strongly depends on the conversion factor, suggesting
that pyrolysis for both samples is a multi-step process involving several overlapping reactions.
At the early stages of conversion (5 % < a < 15 %), both samples exhibit a pronounced peak in
activation energy, indicating the onset of volatile release as the biomass begins to thermally
decompose. This initial peak corresponds to the formation of large amounts of volatile compounds,
which require significant energy. After this peak, a notable decrease and stabilization of activation
energy values is observed, reflecting the breakdown of weaker molecular bonds and the progressive

degradation of volatile compounds.

A second peak in activation energy is observed between 55 and 75 % conversion, which
corresponds to the primary degradation phase of lignin, a biomass component that decomposes at
higher temperatures and requires more energy to decompose. This peak reflects the increased
energy demand associated with lignin's complex structure and resistance to thermal
decomposition.  After 75 % conversion, the activation energy gradually decreases and stabilizes,
indicating the final stages of pyrolysis. In this phase, most of the volatile compounds have been
released and the reaction progresses toward the formation of a stable carbonaceous residue
(biochar). This stabilization suggests minimal further reaction as the remaining material undergoes

char formation with a lower energy demand.

Overall, the distinct activation energy peaks and patterns reflect the complex thermal behavior of
biomass pyrolysis, with different components decomposing at different stages and requiring

varying energy levels for bond dissociation and mass loss.

5.3.6 TG and kinetic analysis of the mixture of millet cob and water hyacinth

To better understand the thermal behavior and degradation kinetics of millet cob and water
hyacinth, a mixture was prepared with equal parts (50 % by mass) of the two biomasses. The same
tests as those carried out previously were applied to this mixture to evaluate its decomposition
profile. The figure below illustrates the curves corresponding to the mass loss (a) as well as the

derivative of the mass loss (b).
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Figure 5.13: Mass loss (a), differential TG (a) curves at the heating rates of 5 °C/min, 10 °C/min,

15 °C/min and 20 °C/min for mixture of millet cob and water hyacinth

Just like millet cob and water hyacinth individually, the thermogravimetric analysis (TGA) curve
of their mixture displays three distinct transitions. The first transition, corresponding to water
evaporation, results in a mass loss of approximately 6 % over a temperature range from 25 °C to
192 °C. The second transition, associated with the main decomposition phase, leads to a total mass
loss of 59 % between 192 °C and 410 °C. This phase is divided into two stages, as is the case for
the individual materials: from 192 °C to 336 °C, with a 26 % mass loss, and from 336 °C to 438
°C, with a further 33 % loss. The third transition, linked to the final degradation stage, causes a 15
% mass loss between 438 °C and 665 °C. The maximum decomposition temperatures of the millet
cob—water hyacinth mixture are slightly higher than those of the materials analyzed separately,
suggesting a thermal interaction that influences their degradation behavior. Furthermore, the
presence of a significant amount of residual matter (ash) indicates a transformation process that

may affect the stability and final composition of the residues.

The kinetic study of the millet cob and water hyacinth mixture was conducted under the same
experimental conditions as those applied to the individual samples. The fitting curves were
established using the Kissinger, KAS, and FWO methods, allowing for the determination of the
kinetic parameters of the mixture. The figure below shows the fitted lines obtained respectively

using the Kissinger method (a), the FWO method (b), and the KAS method (c).
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The activation energy and pre-exponential factor values for the millet cob—water hyacinth mixture
were determined using three kinetic methods: Kissinger, KAS, and FWO. The results obtained
show a high degree of similarity across all three approaches, with slightly higher values compared
to those calculated for millet cob and water hyacinth when analyzed individually. The table below
presents the activation energy and pre-exponential factor values corresponding to the studied

mixture.

Tableau 5-3: Activation energy, and pre-exponential factor of MC and WH mixture

Sample Kissinger method KAS method FWO method
E (kJ/mol) | A (/min)| R? |E (kJ/mol) |A (/min) |R? |E (kJ/mol) |A (/min) R?
Millet cob + 195 6.410' | 0.99 211 46103 | 0.70 214 8710 0.73
Water hyacinth

These findings highlight the complexity of the thermal reactions within the mixture, suggesting
specific interactions between its components that influence the kinetics degradation. The blend
combines two distinct biomasses: millet cob, which is rich in lignin and cellulose, and water
hyacinth, which contains higher levels of hemicellulose and mineral substances. As a result, the
mixture forms a more heterogeneous and intricate network, characterized by less uniform
molecular interactions. This behavior indicates that the degradation of the millet cob—water
hyacinth mixture does not simply reflect the additive behavior of its individual components.

Instead, synergistic effects appear to alter the thermal degradation pathways, making the mixed
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system more resistant to pyrolysis. This may explain the slight increase observed in both the

activation energy and the pre-exponential factor.

5.4 Discussion
The results obtained from the various thermal, kinetic, and morphological analyses of water
hyacinth and millet cob precursors provide insights into the mechanisms leading to the formation

of amorphous or crystalline carbon structures upon activation.

The proximate analysis reveals that millet cob has a higher volatile matter content (72.1 %) and
lower ash content (5.5 %) compared to water hyacinth (68.9 % volatile, 8.9 % ash). This difference
suggests a more intense decomposition and an abundant release of volatile gases during pyrolysis,
enabling more aggressive activation of the material. The high gas release enhances pore formation,
but may also disrupt atomic order, limiting crystalline domain formation. In contrast, the higher
ash content in water hyacinth, due to its aquatic nature rich in mineral salts, may act as a catalyst

for structural reorganization, promoting some degree of crystallinity.

XPS analysis indicates that activated carbon from millet cob has a slightly more graphitic surface
(10 % sp?) with less surface oxidation compared to water hyacinth (5% sp?). However, water
hyacinth contains more oxygenated functional groups and mineral elements (K, N, Cl), enhancing
its chemical reactivity. These structural and chemical differences influence the conductivity,

adsorption, and functionalization properties of the carbon materials during synthesis.

Thermogravimetric curves reveal that carbon formation begins at lower temperatures for millet
cob (~400 °C) compared to water hyacinth (~455 °C), indicating a faster decomposition of organic
components such as hemicellulose and cellulose in millet cob. However, this rapid decomposition
often leads to a disordered atomic structure, contributing to the formation of amorphous carbon
after activation. Conversely, the gradual thermal degradation of water hyacinth (volatile formation
from 190 °C to 455 °C, followed by lignin decomposition up to 690 °C) promotes slow and orderly
carbonization, allowing partial graphitic domain development. Additionally, the presence of
lignin, suggested by the lamellar morphology observed via SEM, supports the formation of rigid
and more ordered carbon structures. Since the lignin of water hyacinth is thermally stable, its slow

transformation at high temperatures facilitates carbon crystallization during activation.
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The thermogravimetric curves indicate that carbon formation starts at 400 °C for millet cob and
455 °C for water hyacinth, with degradation stabilizing at 650 °C for millet cob and 690 °C for
water hyacinth. Therefore, for activated carbon synthesis following chemical method, the heating
rate should be selected between 5 °C/min and 10 °C/min, with carbonization temperatures
reaching up to 700 °C. The slightly higher activation energies observed for water hyacinth (up to
210 kJ/mol using the FWO method, compared to 208 kJ/mol for millet cob) indicate greater
thermal resistance, which could also contribute to the formation of more ordered carbon structures

under prolonged activation conditions.

The heterogeneous network formed by blending millet cob and water hyacinth requires greater
energy input to initiate the thermal degradation of the combined system, resulting in a higher
activation energy. During heating, the intermediate products generated from the decomposition of
water hyacinth may interact with the more stable carbon chains of millet cob. These interactions
can delay certain reactions or induce transient stabilization effects, thereby requiring additional
energy to sustain decomposition. Furthermore, the mixture exhibits a wider variety of chemical
bonds, which increases the number of possible reaction pathways. This leads to a greater number

of potential effective collisions, ultimately contributing to a higher pre-exponential factor.

SEM images further support these findings. The millet cob precursor exhibits regularly shaped
particles, sometimes hexagonal, with a compact structure. This compactness may limit structural
rearrangements during carbonization, reinforcing the formation of amorphous carbon, despite the
development of porosity. In contrast, water hyacinth presents a lamellar morphology, with sheet-
like structures and flat surfaces, characteristic of lignin-rich plant fibers. This spatial arrangement
facilitates carbon sheet stacking during pyrolysis and activation, aiding in the formation of ordered
domains like graphite. EDS analysis further confirms these distinctions. Although both materials
have high carbon content, the presence of minerals in water hyacinth (Na, Ca, K) may act as a

catalyst, facilitating the formation of crystalline structures at high temperatures.

Overall, findings from thermal, morphological, chemical, and spectroscopic analyses clearly
demonstrate that the structural properties of synthesized activated carbon depend significantly on
the nature of the plant precursor. Activated carbon derived from water hyacinth is likely to exhibit
partially crystalline characteristics, driven by slow thermal degradation, a lamellar morphology

conducive to ordered stacking, and surface minerals acting as graphitization catalysts. Conversely,
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activated carbon from millet cob is expected to display a predominantly amorphous structure,
resulting from rapid carbonization, a less functionalized surface, and a compact morphology

unfavorable to crystalline organization.

5.5 Conclusion
This study investigated millet cob and water hyacinth as potential precursors for activated carbon
in lithium-ion battery electrodes. Comprehensive characterization through thermogravimetric,

proximate, SEM, EDS, and XPS analyses revealed distinct properties for each biomass.

Millet cob demonstrated high volatile matter and fixed carbon content, along with low moisture
and ash levels, suggesting favorably activated carbon yield and porosity development with reduced
pre-drying energy requirements. XPS analysis indicated a carbon-rich, slightly graphitic (~10 %
sp?) surface with limited functionalization. In contrast, water hyacinth exhibited a more
functionalized and oxidized surface, despite its low sp? carbon content (~5 %), enhancing its
surface adsorption and electrochemical doping potential. Chemical activation with KOH at 700 °C
could further improve water hyacinth’s graphitization due to its inherent mineral content, acting as
a catalyst for carbon structural ordering. SEM revealed key morphological differences: millet cob
displayed a compact, granular structure, while water hyacinth exhibited fibrous, lamellar

morphology, influencing porosity and graphitic structure formation upon activation.

Thermogravimetric analysis of a millet cob—water hyacinth mixture showed altered thermal
behavior compared to individual biomasses, with higher decomposition temperatures, broader
mass loss profiles, and increased residual ash. These findings suggest synergistic interactions that
enhance thermal stability and modify degradation kinetics, making the mixture more resistant to
pyrolysis. The higher activation energy and pre-exponential factor indicate complex reaction
kinetics, highlighting that the mixture behaves as an integrated system rather than a simple

combination of individual components.

In summary, activated carbon from millet cob is expected to be predominantly amorphous due to
rapid decomposition and compact morphology, whereas water hyacinth-derived carbon may
develop a partially crystalline structure, aided by slower carbonization, sheet-like morphology
promoting stacking, and catalytic mineral content. These insights provide valuable guidance for

optimizing biomass selection and processing conditions for high-performance electrode materials.
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Abstract: The electrochemical performance of Li-ion batteries employing LiFePO4 (LFP)
cathodes supported by bio-sourced activated carbon derived from millet cob (MC) and water
hyacinth (WH) were systematically investigated. Carbon activation was carried out using
potassium hydroxide (KOH) at varying mass ratios of KOH to precursor material: 1:1, 2:1, and 5:1
for both WH and MC-derived carbon. The physical properties (X-ray diffraction patterns, BET
surface area, micropore and mesopore volume, conductivity, etc.) and electrochemical
performance (specific capacity, discharge at various current rates, electrochemical impedance
measurement, etc.) were determined. Material characterization revealed that the activated carbon
derived from MC exhibits an amorphous structure, whereas that obtained from WH is
predominantly crystalline. High specific surface areas were achieved with activated carbons
synthesized using a low KOH-to-carbon mass ratio (1:1), reaching 413.03 m?-g™! for WH and
216.34 m?>-g ! for MC. However, larger average pore diameters were observed at higher activation
ratios (5:1), measuring 8.38 nm for KOH/WH and 5.28 nm for KOH/MC. For both biomass-
derived carbons, optimal electrical conductivity was obtained at a 2:1 activation ratio, with values
of 14.7x1073S-cm™ for KOH/WH and 8.42 %102 S-cm™ for KOH/MC. The electrochemical
performance of coin cells based on cathodes composed of 85% LiFePOu4, 8% of these activated
carbons, and 7% polyvinylidene fluoride (PVDF) as a binder, with lithium metal as the anode were
studied. The LiFePO4/C (LFP/C) cathodes exhibited specific capacities of up to 160 mAh-g' at a
current rate of C/12 and 110 mAh-g ' at 5C. Both LFP/MC and LFP/WH cathodes exhibit optimal
energy density at specific values of pore size, pore volume, charge transfer resistance (Rc), and
diffusion coefficient (Dvi), reflecting a favorable balance between ionic transport, accessible
surface area, and charge conduction. Maximum energy densities relative to active mass were

recorded at 544 mWh-g! for LFP/MC 2:1, 554 mWh-g™! for LFP/WH 2:1, and 568 mWh-g' for
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the reference LFP/graphite system. These performance results demonstrate that the development
of high-performing bio-sourced activated carbon depends on multiple parameters, including
chemical composition, purity, specific surface area, pore volume and size distribution, as well as

electrical conductivity.

Keywords: LiFePOys, lithium, activated carbon, water hyacinth, millet cob, porosity, coin cells,

cycling performance, specific capacity, electrochemical impedance spectroscopy.
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6.1 Introduction

The Lithium iron phosphate has emerged as a cost-effective and promising positive electrode
material for lithium-ion batteries, particularly suited for applications in electronics,
telecommunications, transportation, and beyond. Since its introduction as a cathode [129], LiFePO4
has demonstrated numerous advantages, including a highly theoretical capacity (170 mAh/g),
exceptional longevity, an excellent stable discharge profile, the ability to handle high current rates,
moderate or low cost, natural presence of its constituent elements on earth, excellent thermal and
chemical stability and more environmentally friendly utilization than the other cathode-based
materials [128], [264], [265]. Its thermal stability, attributed to its phospho-olivine structure, is
rooted in a unique crystalline configuration: oxygen atoms form a hexagonal close-packed lattice,
iron ions create zigzag chains of octahedra connected by phosphate (PO4) groups, and Li* ions
occupy octahedral sites arranged in one-dimensional tunnels along the [010] axis [54], [128], [129],
[264]. The P** ions create strong covalent bonds with oxygen and confer high structural stability,
enhancing thermal resistance and ensuring reliable performance at elevated temperatures, a critical
advantage for demanding applications. Additionally, it has been shown that [130] the combination
of phosphorus and iron optimizes redox energy, generating a voltage of 3.4 V relative to Li/Li", a
key factor for stable electrochemical performance. The excellent reversibility of LiFePOs is linked
to the structural similarity between LiFePO4and FePO4 [130]. During the phase transition between
these two states during de-lithiation, changes in crystal parameters remain minimal, with a volume
reduction of only 6.8 % and a density increase of 2.6 %, reducing structural stress during charge-
discharge cycles [128]. Composed of naturally abundant elements such as iron, lithium, and
phosphorus, LiFePO4 could reduce cathode costs by 10-50% of the total lithium-ion battery cost,
enhancing its competitiveness for large-scale commercial applications [128], [131].

Despite its many advantages, certain limitations hinder the widespread adoption of LiFePOs. Its
low ionic diffusivity (~107'* cm?/s) and poor electronic conductivity (~107° S/cm) limit its
performance during rapid charge and discharge cycles. This low electronic conductivity was
attributed to the bonding structure of iron atoms: FeOg octahedra share vertices rather than edges
or faces, increasing the distance between iron atoms and complicating electron transport [264],
[132]. Another limitation of this cathode material is its low operating voltage, which is not higher
than 3.4 V vs. Li/Li* whereas the other commercial cathodes exhibit potential closer to 4 V vs.

Li/Li*. To address these drawbacks, various approaches have been developed, including particle
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size reduction [266], [267], [268], doping with metals [266], [269], [139], and coating LiFePO4
particles with carbon [266], [270], [271], [272], [273]. These methods improve electronic
conductivity and overall performance, though they may incur additional costs. Issues are also
related to the long-term stability of the dopant. Ongoing research aims to identify innovative and
cost-effective solutions to optimize LiFePO4‘s performance and stability while controlling
expenses [274].

On the particle size reduction, it has been noted [36] that nanomaterials exhibit excellent
mechanical stress resistance, facilitating adaptation to volume changes during charge-discharge
cycles while improving lithium-ion diffusion and electron transfer due to reduced diffusion
distances. However, their highly specific surface area makes them susceptible to undesirable side
reactions, such as electrolyte degradation, which can affect chemical stability. Moreover,
excessively small particle sizes may reduce electronic conductivity and lead to agglomeration,
complicating processing and incorporation into composite materials [26], [136], [13]. Metal doping
has proven effective in enhancing Li* ion diffusion and cathode conductivity [13], [16], [17], [18].
It has been shown that integrating super-valent ions [13], such as Mg?*, AI**, or Ti*', can increase
electronic conductivity by orders of magnitude by creating p- and n-type semiconducting regions.
It has been shown that partial replacement of Fe** with Mn*" improves conductivity, achieving a
specific capacity exceeding 140 mAh/g with minimal performance loss over cycles [128], [132].
Additionally, it has been confirmed that doping with precious metals like platinum and palladium
significantly enhances electrochemical properties [139], [16], [17], [18]. On the contrary, it has
been noted that aliovalent doping is poorly tolerated by the olivine structure of LiFePOs, as dopant
ions are not always well integrated into the crystal lattice, limiting their effectiveness in improving
electronic conductivity [140], [141]. To overcome the conductivity limitations of LiFePO4
cathodes, it has been suggested [142] to use conductive carbon-based materials as supports,
promoting optimal lithium-ion flow and enhancing electrochemical performance. Several studies
[36], [34], [35], [29], [275], [276], [277] have explored the application of carbon coatings at
varying percentages to strengthen conductivity and optimize overall cathode performance.

More recently, several studies have focused on the improvement of the performance of LiFePO4
cathodes. A study explored the effect of holes created by a picosecond pulsed laser on the high-
rate performance of a hybrid LiFePOus/activated carbon electrode [278]. Another research effort

involved wrapping LiFePO4 particles with a combination of activated carbon and reduced graphene
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oxide, yielding cathodes with remarkably high capacities and specific energy densities [279]. A
separate investigation prepared LFP/C composites with varying carbon contents via the
carbothermal reduction method. Accordingly, it was found that the amount of carbon significantly
influences the material properties: increasing the carbon content led to smaller and more uniformly
distributed particles. Among the tested samples, the LFP/C-15 composite exhibited the best
electrochemical performance, achieving a discharge capacity of 160.7 mAh g' after 100 cycles at
0.1 C, and maintaining a capacity retention of 82.1% [280].

This innovative study explores the use of bio-sourced carbon derived from agricultural waste, such
as millet cob (MC) and water hyacinth (WH), to develop LiFePO4 (LFP) cathodes for lithium
batteries. These novel materials, applied in this context for the first time, are expected to provide
new scientific insights on the correlation which might exist between the physicochemical properties
and the improvements in the electrochemical parameters of LFP cathodes enhanced with bio-
derived carbon from MC and WH. This research will help to advance in understanding how bio-

sourced carbon additives influence the performance of LFP-based cathodes in lithium-ion batteries.
6.2 Materials and Methods

6.2.1 Materials, electrodes, Li-ion battery cell elaboration and fabrications

The millet cob and water hyacinth samples were chemically activated using potassium hydroxide
(KOH) as the activating agent. Three different concentrations were investigated: 10% KOH
(KOH/CM 1:1), 20% KOH (KOH/CM 2:1), and 50% KOH (KOH/CM 5:1). Accordingly, the
activated carbon samples derived from millet cob were labeled as KOH/MC 1:1, KOH/MC 2:1,
and KOH/MC 5:1, while those from water hyacinth were referred to as KOH/WH 1:1, KOH/WH
2:1, and KOH/WH 5:1. The synthetic graphite powder (99.99% purity), used as a reference
material, was supplied by Sigma Aldrich.

The electrolyte, supplied by Sigma Aldrich, consisted of a 1 M solution of LiPF¢ dissolved in an
equimolar mixture of ethylene carbonate (EC), dimethyl carbonate (DMC), and ethyl methyl
carbonate (EMC), ensuring high ionic conductivity and thermal stability for lithium-ion battery
operation. A 25 um-thick microporous polypropylene membrane (Celgard® 2400) was used as the
separator, cut into 1.90 cm discs to fit the dimensions of the coin cells.

Electrodes were fabricated using LFP powder (Sigma Aldrich) and lithium metal discs (MSE
Supplies). A polymeric binder, polyvinylidene fluoride (PVDF), dissolved in dimethylacetamide
(DMAC), was used to homogenize and coat the active LiFePOu/carbon (LFP/C) mixture onto an
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aluminum current collector. The electrode assembly was carried out in CR2032 coin cell using
standard components, including casings, springs, spacers, and gaskets. The electrode composition
consisted of 85% LFP, 8% activated carbon or graphite, and 7% PVDF dissolved in DMAC at
60°C. All assembly steps were performed in an argon-filled glove box to prevent exposure to
moisture and oxygen.

6.3 Methods
6.3.1 X-ray diffraction (XRD)

The crystalline phase, structural characteristics, and purity of the synthesized powder were
analyzed using a Bruker D8 X-ray diffractometer equipped with a CuKa radiation source
(A=0.15406 nm, E =8.04867 keV). The measurements were conducted in 62 0 geometry, with a

scanning range from 5 ° to 80 ° (2 0), a step size of 0.02 °, and an angular sweep rate of 0.02 °/s.

6.3.2 Specific surface area determination by the Brunauer-Emmett-Teller method

The specific surface area (Sger), pore volume, and pore size distribution (PSD) of the various
samples were characterized using the Brunauer—-Emmett-Teller (BET) method. These
measurements were conducted with a Quantachrome AS1Win™ automated gas sorption analyzer,
which utilizes acquisition and reduction software for data collection and analysis.

Prior to analysis, the LFP powder was degassed under dynamic vacuum (< 1072 mbar) at 300 °C
for 3 H to eliminate adsorbed impurities. A mass of 791.50 mg was then loaded into the BSD-PM
sample tube. The sample was cooled to 77.3 K (liquid nitrogen temperature), and nitrogen
adsorption isotherms were measured as a function of relative pressure (P/Po), with Po representing
the initial pressure (1.0258 bars). BET surface area analysis was performed in the range of
P/Po=0.05-0.30. Subsequently, the pressure was increased to near saturation (P/Po =~ 0.99) and then
gradually decreased to obtain the desorption branch for Barrett—Joyner—Halenda (BJH) mesopore
analysis (pore sizes 2—50 nm). Finally, low-pressure adsorption data (P/Po<0.01) were collected

for Horvath—Kawazoe (HK) micropore characterization (<2 nm).

6.3.3 Pore Size Distribution techniques

Several techniques are available in the literature for characterizing carbonaceous pore systems from
BET measurement, including the BJH method [281], HK method [281], SF (Saito-Foley) method
[282], NLDFT(non-local density functional theory) method [283] and MP(Micropore) method
[284]. These analytical models provide meaningful insights into the pore architecture of

synthesized activated carbons [285]. The HK and SF methods are widely employed for quantifying
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micropore size distributions, whereas the BJH method is commonly used to assess mesoporosity.
NLDFT offers a more comprehensive analysis, capable of simultaneously resolving micropores,
mesopores, and macropores [283]. In the present study, micropores were characterized using the
HK method, while mesopores and macropores were analyzed via NLDFT, a robust, multi-
parametric technique for detailed pore size and distribution evaluation.

6.3.4 Scanning electron microscopy and energy-dispersive X-ray spectroscopy

Scanning electron microscopy (SEM) was used to investigate the surface morphology and
microstructure of activated carbon (WH and MC), including particle size and surface
characteristics. Imaging was performed using a JEOL JSM-7600F thermal field-emission scanning
electron microscope (FE-SEM), operated at an acceleration voltage of 15-30kV and a probe
current ranging from 0.1 pA to 200 nA. The system was equipped with an energy-dispersive X-ray
spectroscopy (EDS) detector for elemental mapping and compositional analysis. EDS, a qualitative
technique, was employed to identify and characterize the elementary constituents of the

synthesized carbon samples [286] [287] [288].

6.3.5 Conductivity measurement of the activated carbons
Electrical conductivity was measured using the four-point probe method with a Lucas Lab S-302
instrument. This test assessed the conductivity of the activated carbon, a critical property for its

performance as an electrode material in battery applications.

6.3.6 Electrochemical characterization

The electrochemical performance evaluation comprised galvanostatic charge—discharge tests,
cycling stability measurements, and electrochemical impedance spectroscopy (EIS). These
techniques were used to determine key performance metrics, including specific capacity,
Coulombic efficiency, Peukert coefficient, cycling durability of the cathodes, and lithium-ion
diffusion coefficients. The results were analyzed to assess the influence of activated carbon
properties on cathode behavior and compared to those obtained using graphite, to evaluate the
advantages of bio-based carbon materials.

Electrochemical testing of Li-ion coin cell with LFP/C was performed using a Princeton Applied
Research 273 A potentiostat, a Solartron CellTest 1470 multichannel potentiostat (Scribner), and a
Solartron 1255B frequency response analyzer (Scribner). The 273 A potentiostat was employed for

cyclic voltammetry analysis, while the Solartron 1470 multichannel potentiostat was used for
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galvanostatic charge—discharge cycling. The Solartron 1255B analyzer, interfaced with the 273A

system, enabled the acquisition of EIS data.

Cycling curves

Button cell ;
Cathode: LiFeP0O4/C Potentiostat

Anode: Li metal

Figure 6.1: Flowchart of button cell testing.

6.4 Results and discussion

6.4.1 Morphological and structural characterization of pure LiFePO4

Figure 6.2a displays the XRD pattern of the synthesized LiFePO4 powder. For comparison, the
reference diffraction pattern of pure LiFePOs, based on standard card 01-090-1862, is shown in
figure 6.2b [289]. All diffraction peak positions in figure 6.2a closely match those of the reference,
confirming the successful formation of the LiFePO4 phase. Moreover, the sharp and well-defined
peaks indicate a high degree of crystallinity and confirm the presence of the stable triphylite phase.
Well-ordered crystalline structures help for optimizing ionic conductivity and facilitate lithium-ion
transport by providing well-defined diffusion pathways, which is indispensable for efficient
charge/discharge cycling.

SEM analysis (Figure 6.3) reveals that the LiFePOs particles exhibit relatively uniform
morphology, ranging from spherical to ellipsoidal shapes, with particle sizes between 100 nm and
500 nm. However, SEM micrographs also show evidence of particle agglomeration (highlighted
by red circles), which could negatively impact cathode performance by limiting electrical
conductivity, increasing ion diffusion path lengths, and ultimately reducing overall electrochemical

efficiency.
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Figure 6.2: X-ray Diffractogram of present LiFePO4 (a) and the standard LFPO4 (b) [289].

Particule

Figure 6.3: SEM Image of the present LiFePO4 Powder: x5000.

Figure 6.4 illustrates the nitrogen adsorption—desorption isotherms of LiFePOs, showing the
variation of the adsorbed volume (cm?®/g) as a function of relative pressure (P/Po). The hysteresis
loop corresponds to type H4 according to IUPAC classification, indicating the coexistence of
micropores and mesopores in the material. The initial rise in nitrogen adsorption at low relative

pressures suggests the presence of micropores (<2 nm), as these are typically filled first. This is
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followed by a more pronounced increase in adsorption at higher relative pressures, characteristic
of mesoporous structures (2—50 nm). Thus, the isotherm supports the presence of both pore types,
with mesopores likely predominating, as inferred from the overall shape of the curve. This porosity
suggests a hierarchical pore structure that may enhance electrolyte accessibility and facilitate ion

transport within the electrode material. [290].
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Figure 6.4: Variation of the adsorbed quantity (cm?/g) vs. relative pressure P/Po of nitrogen

adsorption and desorption isotherms of LFP

The PSD, specifically for mesoporous structures, was evaluated using the Barrett—Joyner—Halenda
(BJH) method, which is based on the Kelvin equation (Equation 6.1) [291]. This model provides a
quantitative framework for converting nitrogen adsorption data into PSD profiles. According to the
BJH approach, the radius of the condensate with a hemispherical meniscus (1), or the curvature

radius of the adsorbent surface (ri), is expressed in nanometers and defined as follows:

= — 20V cosO (6.1)

RT In (%)

Where o is the liquid surface tension of the adsorbate in N/cm, V is the molar volume of the liquid
phase in ml/mol; © is the contact angle between the meniscus and the solid wall in radians; R is
the ideal gas constant (8.31 J/(mol.K); T is the temperature in Kelvin (K); P; is the applied pressure
in atm; Py is the reference pressure in atm; Pi/Py is the partial pressure when pressure P; is applied

to the sample.
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From this relation, a set of algorithms is employed to estimate pore structure characteristics at each
relative pressure Pi/Po, based on nitrogen adsorption—desorption isotherms. These include the pore
anisotropy factor b;, defined as the ratio of pore length (Li) to pore diameter (D;), that is, b; = Li/D;.
The method also enables the determination of pore surface area (Spi), pore volume (Vpi), and pore
radius (r;) = Di/2 at each relative pressure. By plotting log (Spi3/Vpi2) vs. log 1, a linear relationship
is obtained with slope si = o; — 1 where o is defined as the pore length parameter. This slope is
further related to the pore length (Ii) via the power law relation: 1; = kriai-1, where k is a
proportionality constant (in grams). Thus, a serves as a parameter for assessing pore elongation.
For pores narrower than 2nm, the fluid—solid interaction becomes dominant, necessitating
alternative models. In such cases, the pores are classified as micropores, and their filling occurs in
the pre-capillary condensation region of the physisorption isotherm. The Horvath-Kawazoe (HK)
method offers a specialized approach to determining micropore size distributions. Initially
developed for slit-shaped carbonaceous pores, it has since been adapted to account for cylindrical
geometries such as those found in silica-based materials. The HK model is founded on the principle
that the relative pressure required to fill micropores of a specific shape and size is directly
correlated with the adsorbate—adsorbent interaction energy [292].

Based on these interaction energies, the following equation (Equation 6.2) was developed to relate

variations in partial pressure to pore dimensions and relevant physical parameters [292].

P\ _ - NaAa+Na+Ap ot _ c10 _ ot c10
RTln(PO)—K o*(1-d) X[3(1—01/2)3 9(1-d/2)° 3(d/2)3+9(d/2)9] (6.2)

Where: K is Avogadro’s number (K = 6,02 x 10%); o is the distance between a gas atom and the
surface at zero interaction energy, | is the distance from the surface; N, is the number of atoms per
unit area of the surface, A, is a constant; d = d, +da, where d, is the diameter of an adsorbent atom,
and da is the diameter of the adsorbate molecule. The condition 1>d must be satisfied for the
interaction model to remain valid.

A comprehensive analysis of LiFePO4’s textural properties as a cathode material was conducted
using BET surface area measurements in conjunction with BJH and HK pore structure analyses
(figures 6.5, 6.6, Table 6.1). The resulting data detailing specific surface area, PDS, and pore
diameter profiles offer key insights into the structure property relationships governing the

material’s suitability for lithium-ion battery applications.



132

Tableau 6-1: Specific surface area and pore characteristics of LFP powder

BET surface | Total pore volume | Vmicropore | Vmesopore | Average pore
area (m?%/g) (cm?/g) (cm/g) (em3/g) | diameter (nm)
LiFePOg4 1.2 1.4x107 5x10* 9x10* 4.7

Sample

The results indicate that the LiFePO4 powder possesses a low specific surface area of 1.2 m%*/g and
a limited total pore volume of 1.4 x 107* cm?/g, with mesopores accounting for the majority
(9 x10*cm?/g) and an average pore diameter of 4.7 nm above the 2 nm threshold that defines
microporosity. This low pore volume suggests limited capacity for electrochemical reactions and
restricted transport of lithium ions within the pristine LiFePO4 structure. To mitigate these
limitations, the incorporation of activated carbon as a conductive support is proposed. Activated
carbon can significantly increase the surface area and porosity of the composite, thereby improving

electrolyte—electrode contact and facilitating more efficient lithium-ion diffusion.

The pore size distribution derived using the BJH method, exhibits prominent peaks at
approximately 2 nm, 4 nm, 6 nm, and 42 nm. This confirms that mesopores dominate the pore
structure—an attribute favorable for enhancing lithium-ion diffusion and improving

electrochemical performance.
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Figure 6.5: Variation of the differential volume (cm?/g.nm) vs. pore diameter of the pore size

distribution of LFP using BJH method
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Figure 6.6: Variation of the differential volume (cm®/g.nm) vs. pore diameter of the pore size

distribution of LFP using HK method.

6.4.2 Pore size, pore distribution and BET surface determination of activated carbons from
millet cob and water hyacinth

6.4.2.1 Adsorption and desorption isotherms of activated carbon from millet cob and water
hyacinth

Figure 6.7 presents the nitrogen adsorption—desorption isotherms for activated carbons derived

from millet cob and water hyacinth. These isotherms distinctly reveal the characteristic pore

structures of each material, reflecting differences in surface area, pore volume, and distribution

resulting from their respective activation and precursor properties.
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These isotherm diagrams vary depending on the KOH-to-biomass mass ratios used during
activation (KOH/MC 1:1, 2:1, and 5:1). For both MC and WH-derived activated carbons, a
decreasing trend in maximum nitrogen uptake is observed with increasing KOH content. This
behavior may reflect changes in pore structure and surface chemistry induced by the higher

activating agent concentrations.
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Figure 6.8: Nitrogen adsorption and desorption isotherms of WH

The nitrogen adsorption/desorption isotherms of activated carbon samples from MC (KOH/MC
1:1, 2:1, and 5:1) and WH (KOH/WH 1:1, 2:1, and 5:1) exhibit type IV profiles with H4-type
hysteresis loops, indicative of a dominant mesoporous structure [203]. The isotherm curves can be

interpreted in three distinct regions:

Region I (P/Po <0.2): The overlap of adsorption and desorption branches corresponds to monolayer

adsorption, characteristic of micropore filling [293].

Region II (0.2 < P/Po < 0.5): The initial divergence between the branches suggests the presence of
partially developed pores and progressive multilayer formation within the micropore—mesopore

transition region [281], [294].

Region III (P/Po > 0.5): A pronounced hysteresis loop appears, attributed to capillary condensation

in open mesopores and larger macropores [281].

The presence of all three regions confirms a hierarchical pore system composed of micropores,
mesopores, and macropores. This structural complexity is further supported by the pore size

distribution data, which aligns with the trends observed in the isotherm profiles.
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6.4.2.2 Pore Size Distribution

Pore size distribution encompasses both micropores and mesopores, each contributing distinct
functional advantages. Micropores offer a high specific surface area, thereby enhancing lithium-
ion adsorption capacity, while mesopores facilitate more efficient lithium-ion diffusion within the

cathode structure.

6.4.2.2.1 Water Hyacinth (WH) Sample

The micropore size distributions of WH—derived activated carbon samples, synthesized at different
KOH/WH mass ratios, were estimated using the HK method and are shown in figures 6.9a, 6.9b,
and 6.9c. Complementary analysis of mesopores and macropores was conducted using the NLDFT
model, as presented in figures 6.10d, 6.10e, 6.10f.

In figure 6.9a, the HK method reveals a dominant micropore (D < 2nm) peak centered at 0.58 nm.
A comparable result is obtained in figure 6.10d using the NLDFT method, which shows a peak at
approximately 0.50 nm, confirming consistency between the two models. For the samples
corresponding to figures 6.9b and 6.9c (KOH/WH 2:1 and 5:1), broader and weaker peaks are
observed near 1.8 nm, indicating a shift in pore size distribution with increased activation ratio.
These findings align with the NLDFT profiles in figures 6.10e and 6.10f, where peaks appear at

1.65 nm, suggesting the presence of wider micropores or narrow mesopores.
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2:1 and (¢) KOH/WH 5:1 at 700°C

Notably, the micropore diameter for the KOH/WH 1:1 sample (0.58 nm) is at least three times
smaller than those of the KOH/WH 2:1 and 5:1 sample (1.8 nm), highlighting the influence of

activation intensity on pore development. This progressive shift in pore size distribution may
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directly impact on the electrochemical accessibility and ion transport behavior of the resulting

carbon materials.
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Figure 6.10d shows that the KOH/WH 1:1 sample exhibits mesopore peaks at 2.15, 5.1, 23, 35,
and 42 nm, with additional macropore features observed at 58, 75, and 92 nm. In contrast, the
KOH/WH 2:1 sample (figure 10e) displays a broader mesopore distribution, with peaks at 2.15,
2.40, 2.83, 3.96, 10, 22, 28, and 47 nm, along with a single macropore peak at 63 nm. Similarly,
the KOH/WH 5:1 sample (figure 6.10f) reveals mesopores at 2.15, 2.55, 4.45, 5.82, 10.3, 16, 29,
and 37 nm, accompanied by weak macropore (D > 50 nm) signals at 51 and 67 nm. Across all
samples, mesopores are more prevalent than macropores. Notably, the 2:1 and 5:1 sample exhibit
a greater number and broader distribution of mesopores compared to the 1:1 sample, suggesting

the development of a more complex and well-interconnected mesoporous network.

This richer mesopore architecture is expected to enhance electrolyte accessibility, as a broader
range of mesopore sizes, within an optimal window facilitates more efficient lithium-ion diffusion
in Li-ion battery systems. Furthermore, the improved mesopore distribution may promote better
surface utilization, thereby increasing charge storage capacity. The presence of interconnected
pores of varying sizes can also reduce ionic transport resistance by optimizing electrolyte
penetration and ion flow pathways. Conversely, the KOH/WH 1:1 sample, characterized by fewer
but larger mesopores, may favor bulk ion transport yet offer lower active surface area. The weak
macropore signatures observed in all cases suggest that macropores contribute minimally to the

electrochemical behavior of these materials.
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6.4.2.2.2. Millet cob (MC) sample

Figure 6.11a displays a prominent micropore peak centered at approximately 0.64nm. A
comparable result is observed in the NLDFT model (Figure 6.12d), where the micropore peak is
located around 0.51 nm. Similarly, the HK model results shown in Figures 6.11b and 6.11c also
exhibit dominant peaks near 0.64 nm, while the corresponding NLDFT profiles in Figures 6.12¢
and 6.12f confirm micropore sizes of approximately 0.5 nm. Unlike the WH—based samples, the
micropore size of the MC—derived activated carbon remains largely unaffected by variations in the
KOH/MC activation ratio. This indicates that, for this biomass precursor, the micropore dimensions
are more dependent on the intrinsic structural characteristics of the raw material than on the

activation intensity.

b
=
o
=
=

0.035

0.008 —— KOHMC 1:1 —=— KOHME 2:1 —=— KOHMC 5:1

0.030 4

bod
=
I

0.025 -

=
-
L

0.04 4 0.004 (o)

k\“"‘”‘*ﬂ\

° 1234 6810 16 4 ¥ s T

0.004 (d) 0.020 4

o
=
L

e
(o)
N

0000

o 1234 6810 16 24 » 50 ™o

0 1234 6810 1% 24 38 50 70 0 1234 6810 16 24 3 50 T0 0 1234 6810 16 24 3 50 60 75
Pore diameter (nm) Pore diameter (nm) Pore diameter (nm)

o 1234 6810 16 M B % e T

Differential pore volume (cm?/g.nm)

Differential pore velume (cm®g.nm)
Differential pore volume (cm?/g.nm)
o
a

o
=
n

Figure 6.11: KOH/MC pore size distribution using HK method: (a) KOH/MC 1:1 (b) KOH/MC
2:1 and (c) KOH/MC 5:1 at 700°C

35 0.05
——KOHMC 1:1| ——HKOHMC 2:1| = KOH/MC 5:1

E 2 E E 0.025 1

€ 7 & E

: o ] o
T £ E

E* s S 0020 ]

- a @ @

g 20 (@) £ 0.03- (b) E (e)

S 2 2

E s [ 2 0.015

£ £ ooz £

2 104 2 =

5 E B o0.010

"':' c [

g 59 2 0.01 e

@ @ @
£ & £ 005
8 o ¢ o o
T T T T T T T T 0.00 T T T T T T T T T T T T T T T T T T
06 08 10 12 14 16 18 20 02 04 06 08 10 12 14 16 18 20 02 04 06 08 10 12 14 16 18 20
Pore diameter (nm) Pore diameter (nm) Pore diameter (nm)

Figure 6.12: KOH/MC pore size distribution using NLDFT method: (d) KOH/MC 1:1 (e)
KOH/MC 2:1 and (f) KOH/MC 5.1 at 700°C



138

The pore structure of activated carbon derived from MC varies with the KOH/MC mass ratio. For
the KOH/MC 1:1 sample (figure 6.12d), mesopore peaks are observed at 2.28, 3.96, 16, 24.5, and
38 nm, along with a weak macropore feature at 52 nm. The KOH/MC 2:1 sample (figure 6.12¢)
exhibits mesopores at 2.3, 3.94, 16.2, 21.7, 28.88, 35.72, and 42 nm, accompanied by minor
macropore signals at 53.6 and 60.4 nm. In the KOH/MC 5:1 sample (figure 6.12f, NLDFT model),
mesopore (2 nm < D < 50 nm) peaks occur at 2.40, 4.45, 19.75, 28.67, and 38.52 nm, with

additional macropores detected at 52 and 55 nm.

The micropore size distribution remains largely consistent across all KOH/MC ratios, suggesting
that micropore formation is relatively insensitive to activation intensity in MC-derived carbons. In
contrast, mesopore characteristics are clearly influenced by the KOH ratio, with higher ratios
generating broader and more complex mesopore distributions. Macropore size, however, remains
relatively unchanged. This behavior contrasts with that of WH—derived samples, where micropore,
mesopore, and macropore features all vary significantly with activation ratio.

6.4.2.3 BET surface area of activated carbons

Table 6.2 summarizes the key textural properties of all activated carbon samples, including BET
surface area, total pore volume, micropore volume, mesopore volume, and average pore diameter.
For both WH and MC—derived carbons, an increase in the KOH activation ratio leads to two
consistent trends: (1) a reduction in specific surface area and total pore volume, and (2) an increase
in average pore diameter. This shift toward larger pore sizes is primarily attributed to a decrease in
micropore volume, indicating that more intensive chemical activation promotes pore expansion at

the expense of microporosity.

Tableau 6-2: Surface properties of carbon samples

Total pore Vmicropore | V mesopore | Average pore
Sample BET Surface Volumep(10'3 10’ cng/g) (1073 cn?3/g) diangletl:er
area (m-“/g) 3
cm°/g) (nm)
KOH/WH 1:1 413.0 237.6 203.1 343 2.3
KOH/WH 2:1 83.2 77.4 39.1 38.2 3.7
KOH/WH 5:1 18.53 38.9 7.5 12.9 8.4
KOH/MC 1:1 216.3 128.6 104.3 24.3 2.4
KOH/MC 2:1 95.8 78.7 46.9 31.1 33
KOH/MC 5:1 57.8 76.3 28.0 48.0 5.3
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The observed reduction in BET surface area for both MC and WH—derived activated carbon
samples at higher KOH activation ratios can be attributed to two primary mechanisms. First,
excessive KOH concentrations may promote excessive pore widening during chemical activation,
resulting in a decline in micropore density and, consequently, a lower overall surface area. Second,
the formation and retention of residual KOH or potassium-containing byproducts may lead to
partial pore blockage, further limiting surface accessibility. These structural alterations,
particularly the loss of microporosity and potential occlusion of diffusion pathway, may adversely
affect the electrochemical performance of Li-ion batteries by reducing lithium-ion accessib

ility.

6.4.3 SEM characterization of activated carbons from MC and WH

SEM images of the carbon samples synthetized at low temperature are shown in Figure 6.13.

Figure 6.13: SEM images of millet cob activated carbon at 460°C: (a) KOH/MC 2:1, (b)
KOH/WH 2:1

SEM analysis of samples carbonized at 460 °C (KOH/MC and KOH/WH 2:1) revealed irregular,
blocky morphologies with large pore sizes of approximately 2600 nm and 1600 nm, and no
evidence of mesopores or micropores. These structures, indicative of incomplete carbonization, are
further corroborated by the low carbon content (~30 wt%) measured in these samples (see Section
3.2.3). Due to their poorly developed porosity and limited carbon content, these materials are
unsuitable for use as electrode components in Li-ion battery systems.

In contrast, SEM micrographs of activated carbons synthesized at 700 °C (Figure 6.14) exhibit
well-developed, homogeneous porous morphologies across all KOH/MC and KOH/WH mass

ratios. The elevated carbonization temperature promotes complete thermal decomposition and
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efficient chemical activation by KOH, leading to structurally robust carbon matrices with high
carbon content (>85 wt%; see Section 3.2.3). At this temperature, the evolution of volatile species
and enhanced etching reactions facilitate the generation of interconnected pore networks unique to
each activation condition.

Samples prepared with lower KOH concentrations (KOH/MC and KOH/WH 1:1) display a high
density of small, uniform pores. This is attributed to the moderate reactivity of KOH at this ratio,
which limits excessive carbon wall degradation while favoring the development of fine porosity.
As illustrated in Figures 6.14a and 6.14d, these pore structures are advantageous for applications
requiring high surface area, particularly in energy storage systems where micropore presence plays

an important role in enhancing adsorption capacity and lithium-ion storage performance.

Figure 6.14: SEM images of various activated carbon at 700°C: (a) KOH/MC 1:1; (b) KOH/MC
2:1; (¢) KOH/MC 5:1; (d) KOH/WH 1:1; (e) KOH/WH 2:1; () KOH/WH 5:1

Samples activated with higher KOH ratios (KOH/MC and KOH/WH 2:1 and 5:1) exhibit increased
pore sizes compared to those prepared at a KOH 1:1 ratio. Notably, the KOH/WH 2:1 sample
reveals a graphite-like layered morphology, in which the interlayer spacing forms a porous network
that may facilitate lithium-ion diffusion. For both biomass at the KOH ratio 5:1, the pore structures
(Figures 6.14c and 6.14f) appear more open and less compact, suggesting that excessive KOH
concentrations can lead to partial degradation of the carbon framework—enlarging pore size while

diminishing pore density and potentially reducing the specific surface area.
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While higher KOH content enhances chemical activation by promoting the removal of volatile
matter and increasing porosity, the 2:1 ratio appears to strike a balance between pore development
and structural integrity—making it the most favorable condition for Li-ion battery applications
among the studied ratios. In contrast, further increasing the KOH ratio to 5:1 induces structural
collapse, resulting in fewer, oversized pores that may hinder electrochemical performance.

These observations underscore the necessity of optimizing both the KOH/carbon ratio and
carbonization temperature (with 700 °C proving effective) to tailor the porosity of biomass-derived
carbons for energy storage. The KOH/WH 2:1 sample carbonized at 700 °C demonstrates a
particularly promising pore architecture, aligning well with the structural and functional demands

of lithium-ion battery electrodes.

6.4.4 Elemental composition of porous carbons from MC and WH using EDS

Table 6.3 presents the EDS results for samples activated at 460 °C with a KOH/carbon 2:1 ratio.
The carbon content in both samples does not exceed 30 wt%, indicating incomplete carbonization
of the organic precursors. Additionally, the EDS profiles reveal higher relative concentrations of
oxygen and potassium compared to carbon, further supporting the presence of residual activating
agents and unconverted biomass. These findings confirm insufficient thermal decomposition at this

activation temperature.

Tableau 6-3: Chemical composition of activated carbon from MC and WH at 460°C

Samples KOH/ C 0 K | Na | Cl | Al Si (Mg | P
CM__ | (%) | (%) | (%) | (%) | (%) | (%) | () | (%) | (%)
MC 460°C | 2:1 30 33 35 - - 102 ] 17 |01 -
WH 460°C | 2:1 26 41 30 |03 ]14 101 04 03] 0.1

Table 6.4 summarizes the EDS results of activated carbon samples derived from various
KOH/carbon mass ratios, all carbonized at 700 °C. Compared to those carbonized at 460 °C, these
samples consistently show carbon contents exceeding 70 wt%, indicating successful carbonization
at elevated temperatures. The data also reveal a systematic decrease in carbon content with
increasing KOH ratios. For MC-derived samples, the carbon content decreases from 85.5% at
KOH/MC 1:1 to 71% at both KOH/MC 2:1 and 5:1. Similarly, for water hyacinth-based samples,
carbon content declines from 80% (KOH/WH 1:1) to 70% (KOH/WH 2:1 or 5:1).
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This reduction in carbon content is attributed to intensified chemical activation at higher KOH
concentrations, which promotes gasification reactions that convert carbon into CO: or potassium-
based compounds such as K2COs. The resulting loss of carbon during activation leads to lower
carbon yields in the final product. Additionally, the increasing levels of oxygen and potassium
detected in samples with higher KOH/carbon ratios reflect the retention of potassium species—

either as residual unreacted KOH or as activation byproducts such as potassium carbonates.

Tableau 6-4: Chemical Composition of MC and WH Activated Carbon at 700°C

Chemical elements (% mass)
Samples | KOH/C
C| O | K| Na| Cl| Al | Si| Fe | Ca | Mg S p
1:1 (855 12 | 2 - 03| - | 02 - -
I”g:ft 2:1 |715| 19| 6 | 01 |08 |08 | 11| 01 | 01 | 01 | 04 -
5:1 |71.0] 20 | 83 - 01 ] 02 03 - - - 0.1 -
1:1 [800| 13 | 2 - 2 | o02]05)| 04 | 08 01 | 09 | o1
Water |, 4 1700| 18 | s 01 | 18102107 | 01 | 06 02 | 02 | o1
hyacinth
5:1 (700 18 | 8 | 01 | 24|01 |04 | 02 | 02 | 01 | 05 -

The observed increase in oxygen content from 12% to 20% for MC and from 13% to 18% for WH
indicates an accumulation of oxygenated functional groups and oxygen-containing inorganic
residues (e.g., carbonates). Similarly, the potassium content rises significantly, from 2% to 8.3%
for MC and from 2% to 8% for WH, likely due to the formation of potassium-based compounds
such as K2COs and K:O. These species may become embedded within the porous carbon matrix,

particularly at elevated KOH concentrations.

Increasing the KOH/MC or KOH/WH mass ratio intensifies the activation process, promoting the
development of larger pores and a more open structure. However, excessive KOH can also trigger
gasification reactions that convert a portion of the carbon into gaseous by-products, thereby
reducing carbon yield and introducing additional potassium residues. The concurrent rise in oxygen
content suggests the persistence of residual oxygen-containing functional groups, further reflecting

incomplete carbonization or the retention of oxidized species.
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6.4.5 X-ray Diffraction studies of porous carbons from MC and WH

Figure 6.15 presents the XRD patterns of activated carbon samples prepared from millet cob
(KOH/MC 2:1) and water hyacinth (KOH/WH 2:1) at an activation temperature of 460 °C. Both
patterns exhibit distinct crystalline reflections, suggesting the presence of ordered structural
components. However, the observed peaks do not correspond to that characteristic of typical
carbonaceous phases such as graphite or crystallin/amorphous carbon. Instead, the diffraction
features are likely associated with residual inorganic species originating from the activating agent
(KOH) or undecomposed mineral constituents intrinsic to the biomass precursors. These results
indicate that at 460 °C, the activation temperature is insufficient to achieve complete carbonization
and removal of non-carbonaceous phases.

The very low intensity of diffraction features attributable to carbonaceous phases suggest that the
more prominent sharp peaks in the XRD patterns may arise from crystalline inorganic
contaminants. This interpretation is supported by the EDS data presented in Table 6.4, which
indicate the presence of silicon in the activated carbon—1.7 wt% for MC—derived samples and
0.4 wt% for WH—derived samples. The absence of well-defined carbon peaks further implies that
carbonization and chemical activation were incomplete at 460 °C. This insufficient thermal
treatment likely resulted in the retention of residual inorganic species originating from the
precursor biomass and the activating agent (KOH), including metal oxides, potassium salts, or other
processing-related impurities [295]. The low carbon content detected via EDS in these samples

further corroborates the predominance of non-carbonaceous components.
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Figure 6.15: XRD patterns at 460°C of activated carbon, MC and WH
Figure 6.16 presents the XRD patterns of activated carbon samples synthesized at 700 °C for
KOH/carbon mass ratios of 1:1, 2:1, and 5:1, alongside the reference pattern for pure graphite (PDF
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00-056-0159). Activation at this elevated temperature enhances the decomposition of organic
constituents and facilitates the development of a more ordered and graphitized carbon matrix, as
evidenced by the emergence of broader yet distinguishable carbon diffraction peaks.

The XRD patterns of KOH-activated carbon samples derived from MC (KOH/MC 1:1, 2:1, and
5:1) exhibit two broad diffraction features: a more intense peak centered around 26 =26° and a
weaker one at 20 =43°. The broadness of these peaks and the absence of sharp reflections confirm
the predominantly amorphous nature of the carbonaceous framework, which is characteristic of
chemically activated carbon materials [296], [297], [298], [299]. The peak at 26 =26° is attributed
to the (002) diffraction plane, while the signal at 20 =43° corresponds to the (100) plane, both
typically associated with graphitic carbon structures [296], [298], [300], [301], [302]. EDS analysis
supports this structural characterization, revealing decreasing carbon contents of 85.5 wt% (1:1),
71.5 wt% (2:1), and 71 wt% (5:1). However, for the 1:1 and 2:1 sample, the presence of weak sharp
peaks superimposed on the broad humps suggests a minor crystalline phase embedded within the

largely amorphous matrix, potentially arising from residual inorganic species or structural
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Figure 6.16: Curves of the XRD patterns of activated carbon at 700°C from MC: a) KOH/MC
1:1, b) KOH/MC 2:1, ¢) KOH/MC 5:1, d) pure graphite and from WH: ¢) KOH/WH 1:1, f)
KOH/WH 2:1, g) KOH/WH 5:1, h) pure graphite.

A comparative analysis of the three MC-derived samples shows a gradual decrease in crystallinity
with an increasing KOH ratio, indicating a transition toward a more disordered structure.

Quantitative crystallinity indices reveal a decline from 12.7% (KOH/MC 1:1) to 11.9% (KOH/MC
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2:1), and down to 8.6% (KOH/MC 5:1), underscoring the impact of elevated KOH concentrations
disrupting graphitic domains. This degradation is attributed to intensified chemical etching by
KOH, which generates porosity at the expense of crystalline order by disintegrating graphitic

planes.

In contrast, XRD patterns of WH—derived activated carbon (Figure 6.16) exhibit features of more
crystalline carbon across all mass ratios (KOH/WH 1:1, 2:1, and 5:1). Each sample displays a sharp
peak at 20 = 26°, corresponding to the (002) plane of graphitic carbon as indexed in PDF reference
00-056-0159, alongside a second sharp peak at 20 =43°, attributed to the (111) plane of carbon
(PDF 00-060-0053).

These patterns reveal a strong dependency of crystallinity on the KOH/WH ratio. The intensity of
both graphite-associated peaks increases from KOH/WH 1:1 to 2:1, with a slight decline observed
at 5:1. Quantitative analysis of crystallinity confirms this trend, with values rising from 40.5% (1:1)
to 51.8% (2:1), before decreasing slightly to 50.6% (5:1). These results suggest that while moderate
KOH concentrations enhance graphitic domain development, excessive activation may disrupt

structural order.

Additional sharp peaks observed in the XRD patterns for all KOH/WH samples are attributed to
residual inorganic elements—such as potassium (K), sodium (Na), iron (Fe), and chlorine (Cl)—
which are known as byproducts of incomplete rinsing or activation residue [295]. EDS analysis
corroborates their presence, indicating that these extraneous species influence diffraction behavior
and reflect the imperfect removal of chemical by-products during the post-activation washing

process [295].
6.4.6 Electric conductivity of activated carbons from MC and WH

The fabrication of carbon platelets from powdered activated carbon using a hydraulic press reveals
that electrical conductivity is sensitive to the applied pressure during compression [303].
Additionally, morphological characteristics and pore distribution are known to significantly
influence electrical conductivity in porous carbons [304], [305]. To ensure consistency and
eliminate pressure-induced variability, all platelets were produced under identical conditions: a

uniaxial pressure of 600 kPa and constant sample mass for each type of activated carbon.
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Electrical conductivity measurements indicate that samples derived from MC and WH, activated
at 460 °C, exhibit negligible conductivity. This result is consistent with insufficient carbonization
at this lower activation temperature. In contrast, samples activated at 700 °C demonstrate markedly

improved conductivity, as presented in Table 6.5.

The electrical conductivity of both MC and WH-derived activated carbon samples vary as a
function of the KOH/carbon mass ratio. The highest conductivity for each biomass type is observed
at a KOH/CM 2:1 ratio, with the KOH/WH 2:1 sample exhibiting a significantly higher
conductivity value (1.47x102S-cm™) compared to KOH/MC 2:1 (8.42x102S-cm™).
Additionally, the samples prepared with a 1:1 mass ratio (KOH/MC 1:1 and KOH/WH 1:1) show
higher conductivity than their 5:1 counterpart. These results suggest that electrical conductivity is
maximized in samples with moderate total pore volumes, and equilibrium in micro/mesopore as
reported in Table 6.5 for the KOH/WH 2:1 sample. Conversely, the formation of overly large pores
in the KOH/WH 5:1 sample appears to impede conductivity, likely due to a reduction in the density

of effective conductive pathways within the carbon matrix.

Tableau 6-5: Evolution of electrical conductivity as a function of the mixing ratio of KOH and

activated carbon materials KOH/CM

. . . Electrical Average

Sample Mixing ration conductivity (10 Total pore volume (1073 _pore
(KOH/CM) S.cm! cm?/g) diameter

.cm™)

(nm)

1:1 6.74 237.60 2.30

Millet cob 2:1 8.42 77.40 3.72

5:1 4.99 38.90 8.38

1:1 8.92 128.60 2.38

h?;i:g‘t'h 2:1 14.70 78.70 3.29

5:1 6.40 76.30 5.28

These findings indicate that specific surface area alone may not be the most reliable predictor of
electrical conductivity. In fact, as reported in [306], electrical resistivity tends to increase with
rising surface area. Furthermore, excessive pore enlargement—arising from the transformation of
micropores into meso- and macropores—can diminish conductivity by disrupting the continuity of

the conductive network [306], [307]. This rationale accounts for the reduced conductivity observed
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in the highly activated KOH/MC 5:1 and KOH/WH 5:1 sample. The authors in [306] attribute this

phenomenon to the increased degree of activation.

Overall, WH-derived samples consistently outperform MC-derived ones in electrical conductivity.
As illustrated in Figure 6.16, this behavior is likely linked to the higher crystallinity of WH-based
carbons, as evidenced by their more pronounced graphitic peaks in the XRD patterns. This
observation is consistent with the findings of [308], which report enhanced electrical performance
in carbonaceous materials possessing well-ordered graphite-like structures. Finally, KOH/CM 2:1
appears optimal for both precursors, striking a balance between pore development and retention of

conductive domains, and thereby enabling superior electrical conductivity.

6.4.7 Electrochemical characterization

6.4.7.1 Specific capacity of synthesized activated carbon

The specific capacity of the synthesized activated carbon materials was evaluated using lithium—
carbon coin cells cycled at a rate of C/24. This low charge—discharge rate minimizes parasitic side
reactions and facilitates accurate determination of the intrinsic capacity of the carbon materials. In
these cells, the activated carbon serves as the cathode, lithium metal as the anode, the electrolyte
is LiPF¢, and microporous separator is used. Figure 6.17 presents the charge/discharge profiles and
figure 6.18 displays the corresponding electrochemical curves of a commercial graphite (reference)
electrode under identical conditions. The intersection point between the charge and discharge

curves was used to determine the specific capacity of each sample, as summarized in Table 6.6.

For comparison, the specific capacity obtained for commercial graphite under C/24 cycling
conditions, as shown in figure 6.17, is 362 mAh-g™', which closely aligns with the widely reported
literature value of approximately 372 mAh/g [99].

The specific capacities of the various activated carbon samples vary only slightly, ranging from a
minimum of 330 mAh-g*' for the KOH/MC 5:1 sample (Figure 6.16c) to a maximum of
339 mAh-g! for the KOH/WH 2:1 sample (Figure 6.16e). Despite this minor variation, no
substantial difference in specific capacity is observed between samples derived from millet cob

and water hyacinth, or across different activation ratios.
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Figure 6.17: Charge/discharge (Li/C) at C/24 KOH/MC 1:1, 2:1.5:1 and KOH/WH 1:1, 2:1, 5:1
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Figure 6.18: Charge/discharge (Li/commercial Graphite) at C24

According to the data presented in Table 6.6, samples prepared at KOH/carbon mass ratios of 1:1

and 5:1 exhibit marginally lower capacities, which is likely attributable to differences in pore
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architecture. Although micropores contribute significantly to the overall specific surface area, an
excess of ultra-micropores (<2nm) can hinder lithium-ion penetration, imposing diffusion
limitations. In contrast, a reasonable higher proportion of mesopores facilitates improved ion
accessibility, enabling more efficient lithium-ion transport and deeper intercalation into the carbon

structure.

The specific capacity of carbon materials is governed by a combination of factors, notably pore
size distribution, pore volume and electrical conductivity. Mesopore offers an optimal balance
between surface area and ion diffusion pathways, while adequate electrical conductivity ensures
rapid electron transfer during charge/discharge cycles. Together, these parameters play an

important role in defining the electrochemical performance of biomass-derived activated carbons.

Tableau 6-6: Specific capacity (mAh/g) of the activated carbon based on MC and WH obtained
from different ratios of KOH/CM.

Mixing ratio (KOH/CM) | Mixing ratio (KOH/CM) | Mixing ratio (KOH/CM)

Sample 1.1 2:1 5:1
Millet cob 333 335 330
Water hyacinth 336 339 332

6.4.7.2 EIS study of synthesized activated carbon

To assess the electrochemical performance of the synthesized activated carbons, EIS measurements
were conducted using Li/C half-cells. In this configuration, the cathode consisted of activated
carbon coated onto an aluminum current collector, the anode comprised lithium metal, and the
electrolyte was a solution of lithium hexafluorophosphate (LiPFs). Impedance spectra were
recorded over a frequency range from 100 kHz to 0.1 Hz with a root mean square (RMS) amplitude
of 5mV. Measurements were benchmarked against those obtained from a standard Li/graphite
half-cell. A Solartron 1255B frequency response analyzer coupled with a 273 A potentiostat was

employed for EIS acquisition.

The resulting Nyquist plots, along with their equivalent circuit models generated using ZSimpWin
software, are presented in figure 6.19 for activated carbon samples derived from MC (a, b, ¢) and

WH (d, e, f). Activated carbon samples of KOH/CM 2:1 ratio, derived from both MC and WH,
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exhibit the most favorable electrochemical performance, characterized by significantly lower

R¢t compared to other samples. Samples synthesized at a KOH/CM 1:1 ratio rank next in

performance, while those prepared at a KOH/CM 5:1 ratio show the highest Rt values, indicating

less favorable electrochemical behavior.

These trends are consistent with prior findings, where a combination of moderately enhanced

crystallinity, optimized micro- and mesoporous structure, and elevated electrical conductivity

synergistically contribute to improved impedance characteristics. The KOH/CM 2:1 sample, in

particular, benefits from a balanced pore architecture and preserved graphitic domains, which

collectively facilitate efficient charge transport and reduced interfacial resistance.
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Figure 6.19: Nyquist diagram of EIS of millet cob (a,b,c) and water hyacinth (d,e,f) carbon.

6.4.8 Analysis of the electrochemical performance of the LiFePQ4/C

6.4.8.1 Study of Coulombic efficiency

Coulombic efficiency, defined as the ratio of discharge capacity to charge capacity, is a metric for

assessing electrochemical reversibility.



151

Tableau 6-7: Coulombic efficiency of the first three cycles of LFP/C

Coulombic efficiency (%) +/- 1%
Samples Cycle 1 Cycle 2 Cycle 3
LFP/MC 1:1 95.0 100 99.8
LFP/MC 2:1 95.9 100 99.8
LFP/MC 5:1 95.5 100 99.7
LFP/WH 1:1 96.0 100 99.9
LFP/WH 2:1 96.4 100 100
LFP/WH S5:1 95.9 100 99.8

Table 6.7 summarizes the Coulombic efficiency values for LiFePO4/C half-cells. The LFP/MC 1:1,
2:1, and 5:1 configuration exhibit first-cycle Coulombic efficiencies of approximately 95%, with
the LFP/MC 2:1 sample showing marginally superior performance. Similarly, the LFP/WH 1:1,
2:1, and 5:1 cell achieves efficiencies near 96%, with the LFP/WH 2:1 sample presenting slightly
higher values compared to the others in the WH series.

The improvement in Coulombic efficiency observed during the second cycle is indicative of the
formation of a solid electrolyte interphase (SEI) at the electrode/electrolyte interface. This
nanometric layer forms on the surface of the anode during the initial charge/discharge cycles of Li-
ion batteries and results from the reaction between lithium ions and electrolyte components [309].
During the first charge cycle, a portion of lithium ions is irreversibly consumed to form this
passivating layer, which explains why the initial capacity is not representative of the battery’s true
reversible capacity in subsequent cycles [310]. To investigate SEI formation and evaluate
Coulombic efficiency, the cells were cycled at a C/12 rate for three cycles. A high Coulombic
efficiency reflects minimal parasitic side reactions and efficient lithium-ion cycling [311]. Once
the SEI stabilizes, subsequent cycles demonstrate improved charge retention, highlighting
enhanced electrode—electrolyte compatibility and reduced side reactions [310], [311]. While the
first-cycle SEI formation dominates, long-term growth contributes to additional lithium and
electrolyte consumption, ultimately degrading cell conductivity, capacity, and Coulombic
efficiency over time [312], [41].

6.4.8.2 Study of the discharge of LiFePO4/C at different current rates

The charge/discharge performance of LiFePO4/C (MC, WH) cathodes was conducted at various
current rates C/12, C/6, 1C, and 5C to assess the rate capability and overall electrochemical

behavior of the composite electrodes under different operating conditions. The constant cycling
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current at each applied rate is calculated based on the active mass of the cathode, the C-rate current
value, and the theoretical specific capacity of LiFePO4 (170 mAh/g).

The corresponding discharge profiles, presented in the respective figures, illustrate the reversibility
and rate-dependent behavior of the electrodes. Figure 6.20 depicts the discharge curves for
LiFePO4/C cathodes incorporating MC-derived activated carbon at KOH/MC mass ratios of 1:1,
2:1, and 5:1. These curves exhibit a well-defined voltage plateau around 3.4 V, corresponding to

the Fe**/Fe** redox couple and characteristic of the biphasic transition between FePO4 and LiFePO4
[137].
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Figure 6.20: Discharge curves at different current rates for LFP/C samples from MC
Table 6.8 shows the variation of the specific capacity with the current rate for different activated

carbon based on Millet. It should be noted that the theoretical specific capacity of LiFePOy is

170 mAh-g.

Tableau 6-8: Specific capacities (Sc) of LFP/C samples derived from MC

Current rate | SC (mAh/g) MC 1:1 |SC (mAh/g) MC 2:1 |SC (mAh/g) MC 5:1
C/12 152 160 149
Cl6 148 157 145
1C 140 150 138
5C 102 106 100

The results demonstrate that activated carbon derived from MC at a KOH/MC 2:1 ratio exhibits
the highest specific capacity and electrical conductivity, surpassing those of the KOH/MC 1:1 and
5:1 sample. This trend is supported by the influence of the KOH activation ratio on the resulting
electrochemical and electrical properties of the carbon material.

Figure 6.21 presents the discharge profiles of LiFePO4/C (WH) cathodes with samples KOH/WH
1:1, 2:1, and 5:1. All samples display a well-defined voltage plateau near 3.4 V, characteristic of
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the Fe*/Fe*" redox transition and associated with the biphasic reaction between FePO4 and
LiFePOs4. This behavior agrees with those observed for MC-derived carbon cathodes.

Among the WH-based cathodes, the LFP/WH 2:1 sample delivers the best specific capacity across
multiple current rates. This enhanced performance is attributed to its superior electrical

conductivity and well-optimized porous architecture, which jointly facilitates efficient lithium-ion

diffusion and improved charge transport kinetics.

LiFePO, / WH 1:1

I c12 LiFePO, / WH 2:1 c12 4.2

LiFePO, / WH 5:1
4.0 —C6 4.0

—0C12

—C6 4.0 —C6
18 —1C 18 —1C 18 —1C
7 —5C 1 —5C 1 —5C
_ 36+ _ 36+ 36+
2 2 2
E].A E].A- E!.A
H < <
232 832 8324
e a a
3.0 30

n
o

N

@

|l
o
L n

N
o
L n

»
b
| od
b
[
i

80 100 120 140 160
Specific capacity (mAh/g)

T T T
20 40 60

o

T T T
20 40 60

o

80 100 120 140 160 "o 0 40 60
Specific capacity (mAh/g)

80 100 120 140 160
Spécific capacity (mAh/g)

Figure 6.21: Discharge curves at different current rates for LiFePO4/C samples (water hyacinth)

Tableau 6-9: Specific capacities of LFP/C samples derived from WH

SC (mAh/ SC (mAh/ SC (mAh/g) | SC (mAh/
Current Rate W(H 1:1g) vsSH 2:1g) V\(’E 5:1 ¥ Glgaphiteg )
cii2 158 163 153 167

/6 155 160 149 163

1C 151 157 145 161

5C 108 110 106 120

These results corroborate the preliminary electrical conductivity measurements, which had already
identified the KOH/WH 2:1 sample as the most effective ratio. Owing to its high electrical
conductivity and optimized pore architecture, this material exhibits exceptional electrochemical
performance, particularly under high current densities where efficient ion transport becomes

increasingly necessary.

6.4.8.3 Cycling performance of LiFePO4/C sample

The electrochemical performance of LiFePO./C cathodes was assessed through galvanostatic

discharge cycling at multiple current rates. The corresponding discharge curves, shown in Figure
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6.22, enable a comparative evaluation of the rate-dependent behavior of each carbon source,

highlighting differences in lithium-ion transport efficiency and capacity retention.

LiFePO4/C cathodes incorporating activated carbon derived from MC and water WH exhibit a
typical decline in specific capacity with increasing current rates of well-documented behavior in
lithium-ion battery systems. For MC-based electrodes, this capacity fade becomes more
pronounced at elevated rates (1C and 5C), particularly for the LFP/MC 1:1 and LFP/MC 5:1
sample, likely due to kinetic limitations that hinder effective ion and electron transport. In contrast,
the LFP/MC 2:1 sample demonstrates superior performance across all tested current rates,
benefiting from higher electrical conductivity and improved accessibility to electrochemically

active sites.
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Figure 6.22: Cycling discharge curves at current rates for LFP/C sample

A similar trend is observed among WH-based samples, where the LFP/WH 2:1 formulation
outperforms both LFP/WH 1:1 and LFP/WH 5:1 counterpart, maintaining higher specific
capacities even under high-rate conditions. This enhanced rate capability is attributed to a well-
optimized pore structure and elevated conductivity, which together promotes efficient lithium-ion

diffusion and facilitates rapid charge transfer processes.
6.4.8.4 EIS Analysis of LiFePO4/C cathodes

EIS analysis of LiFePO4/C (MC, WH) is illustrated in the Nyquist plots, which represent the

relationship between the real (Z:) and imaginary (Zim) components of impedance. These spectra
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offer valuable insights into the R¢ and lithium-ion diffusion kinetics. All three spectra
corresponding to the LFP/MC and LFP/WH samples exhibit a similar profile: an absent or poorly
defined semicircle in the high-frequency region followed by an inclined linear segment at low
frequencies (Warburg region), indicative of lithium-ion diffusion within the electrode material, a
typical behavior for Li-ion battery systems [313]. Among the MC-based samples, the LFP/MC 2:1
electrode demonstrates the lowest values of both Re and R, suggesting enhanced electronic
conductivity and more efficient lithium-ion transport. In contrast, the LFP/MC 5:1 sample exhibits
the highest R, indicating less favorable interfacial kinetics, while the LFP/MC 1:1 electrode
displays intermediate behavior. Figure 6.23 presents the Nyquist plots and the corresponding
equivalent circuit models for the LFP/MC cathodes at different KOH/MC mass ratios.
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Figure 6.23: Nyquist plot of EIS for LFP/C (millet cob carbon)

Among the LiFePO4/C cathodes (LFP/WH), EIS reveals that the sample prepared with a KOH/WH
2:1 mass ratio exhibits the lowest resistance values. This reflects enhanced electronic conductivity
and more efficient lithium-ion transport at the electrode—electrolyte interface. Like the trend
observed in MC—derived samples, the LFP/WH 5:1 configuration demonstrates elevated charge

transfer resistance, while the LFP/WH 1:1 sample exhibits intermediate electrochemical behavior.

Figure 6.24 also presents the Nyquist plot for the LFP samples using water hyacinth-derived

activated carbon as a support.

The analysis of the influence of KOH/CM mass ratio reveals that a 2:1 ratio offers the optimal
balance between electronic conductivity and lithium-ion transport. In contrast, excessive KOH (5:1
ratio) leads to significant degradation of electrochemical performance, likely resulting from

structural overactivation and morphological disruption of the carbon framework. Such structural
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alteration reduces interparticle contact and increases Rct. Conversely, a lower ratio (KOH/CM 1:1)
promotes excessive microporosity, which impedes charge carrier mobility by restricting ion

diffusion during cycling.
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Figure 6.24: Nyquist plot of EIS for LFP/C (water hyacinth carbon)

Comparative characterization of LFP/C cathodes from LFP/WH and LFP/MC reveals that the WH-
based composites exhibit intrinsically lower impedance. This enhancement in electrochemical
conductivity may be attributed to differences in the crystalline organization of the carbon matrix.
The WH-derived carbon appears to promote more uniform dispersion of LFP particles and

facilitate improved electronic percolation pathways.

EIS, analyzed through equivalent circuit fitting, enables extraction of the Warburg coefficient using
Equation (6.3) [314]. This parameter provides quantitative insight into lithium-ion diffusion
kinetics. The application of this method highlights the distinct ionic transport behaviors of MC-
and WH-based composites, with WH samples exhibiting superior diffusion characteristics.

Equation (3) is defined as follows [314]:
Zre = Re + Rct + Gg)(J)-l/z (6.3)

Where: Z: is the real impedance, Re is the electrolyte resistance, Rt is the charge transfer
resistance, o is the angular frequency in the low-frequency range, and o, represents the slope of

7 curve as a function of o2,

To determine the slope of the Zr. (0™'"?) 6, in Equation (1), we employed a systematic approach by
plotting the linear relationship between the real impedance component (Z.) and the inverse square

root of low-frequency angular frequencies (o) for the LFP/MC and LFP/WH composites. This
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linear regression analysis provides a quantitative assessment of the materials’ electrochemical
behavior, particularly their ionic diffusion dynamics. The resulting fitting lines, displayed in figure
6.25, reveal distinct trends for each cathode system, highlighting the superior Warburg-type
diffusion characteristics of the WH-derived carbon (LFP/WH) compared to the MC-based
counterpart (LFP/MC). Building on the linear correlations demonstrated in figure 6.25, the lithium-
ion diffusion coefficients (Di;) for the LFP/MC and LFP/WH composites were calculated using
equation (6.4) given by [314]:
Dy =05 (L)2 (6.4)

AxC*0 oy *F?

Where: R = universal gas constant (8.314 J-mol'-K™), 7= absolute temperature (298.5 K), 4 =
electrode surface area (experimental parameter, m?), C is the molar concentration of lithium ions

(mol-m™), F' = Faraday constant (96,500 C-mol™).

This methodology enables an evaluation of ionic mobility within the cathode materials, directly
linking structural properties to electrochemical kinetic performance. The derived Dr; values
underscore the superior ion transport efficiency of the WH-based composite, consistent with its

enhanced charge transfer dynamics observed in earlier analyses (Figure 6.25).
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Figure 6.25: Relationship between Z.. and o '~ at low frequencies of LFP/C
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The key electrochemical parameters derived from EIS analysis, including Re, Re, and Dy, are
systematically compared for the LFP/MC and LFP/WH cathodes in Table 6.10. This quantitative
comparison provides essential insights into the interfacial kinetics and ionic transport efficiency of
the two composite systems, corroborating their distinct electrochemical behaviors observed in

earlier performance evaluations.

Comparative analysis reveals that the LFP/WH 2:1 composite exhibits the lowest ohmic resistance
(Re=2.49 Q) and charge transfer resistance (R¢=91.12 Q) among all tested samples. This
synergistic improvement corresponds to a notably higher lithium-ion diffusion coefficient
(DLi=2.28 x 1073 cm?'s™"), exceeding values obtained for other configurations. The enhanced
ionic transport is attributed to the optimized carbon architecture of the LFP/WH 2:1 electrode,
which reduces diffusion path length through a hierarchically porous network, thereby promoting
lithium-ion mobility. In contrast, the LFP/MC 5:1 composite, whether derived from millet cob or
water hyacinth—exhibits the lowest Di;i values. This limitation is likely due to deficient
microporosity and the dominance of poorly connected macropores, which hinder efficient ion

percolation.

Tableau 6-10: EIS-derived electrochemical parameters for LFP/MC and LFP/WH cathodes

Samples Re (Q) Rct (Q) Dwi (10713 cm?/s)
LFP/MC 1:1 4.4 99.9 1.7
LFP/ MC 2:1 2.7 95.9 1.8
LFP/ MC 5:1 5.7 124.9 1.1
LFP/WH 1:1 2.7 98.6 1.9
LFP/ WH 2:1 2.5 91.1 2.3
LFP/ WH 5:1 3.0 110.4 1.5
LFP/graphite 23 73.8 3.5

Graphite, used as a reference material and tested under identical conditions, displays superior

electrochemical properties compared to synthesize activated carbon sample.

Analysis of the discharge profiles reveals that the LFP/Graphite cathode consistently delivers
slightly higher specific capacities across all tested current rates compared to the LFP/WH 2:1
sample. Specifically, the LFP/Graphite configuration achieves capacities of 167 mAh-g™ at C/12,
163 mAh-g! at C/6, 161 mAh-g* at 1C, and 120 mAh-g* at 5C. The EIS parameters for this
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cathode, summarized in the accompanying table, indicate notably lower values of both Re and Ret
relative to the biomass-derived activated carbon electrodes. As a result, the LFP/Graphite cell
exhibits the highest Dy, with the LFP/WH 2:1 sample ranking second. These findings underscore
the excellent electrochemical kinetics of graphite while highlighting the promising performance of

WH-derived carbon as a viable alternative electrode material.
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Figure 6.26: Discharge curves (a), Nyquist plot (b), Zr (0?) (c) curves of LFP/Graphite
6.5 Correlation between the various results

Galvanostatic charge/discharge tests demonstrate that LiFePO4 cathodes supported by bio-derived
activated carbon achieve specific capacities approaching the theoretical limit of LiFePOg4
(170 mAh-g™), with optimal performance observed in samples activated at a mass ratio KOH/CM
2:1 (Table 6.8, and 6.9). This ratio offers a favorable balance of pore structure and conductivity,
providing pathways for rapid lithium-ion diffusion and efficient electron transport. Notably, carbon
derived from WH with its relatively higher crystallinity, contributes to superior conductive network
formation, enabling enhanced capacity retention across a range of current rates. Furthermore,
Coulombic efficiency stabilizes after the initial cycles, indicating successful formation of a stable
SEI, which is essential for suppressing parasitic reactions and preserving electrode integrity. In
particular, the KOH/WH 2:1 sample display rapid SEI stabilization and sustained high Coulombic
efficiency from the second cycle onward, highlighting their potential as effective conductive

additives in LiFePO4/C systems.

Cycling stability evaluations reveal excellent capacity retention exceeding 96% of the initial value
over multiple cycles for the KOH/MC or KOH/WH 2:1 sample derived from both MC and WH.

These findings underscore the viability of bio-derived activated carbons as cost-effective and



160

environmentally friendly alternatives in lithium-ion battery cathodes. The improved stability is
attributed to the synergistic effect of enhanced electrical conductivity and expanded

electrochemically accessible surface areas imparted by the biomass carbon.

EIS further supports these observations, indicating relatively low R values for LiFePO4/C
cathodes incorporating KOH/MC 2:1 and KOH/WH 2:1 activated carbons. Figure 6.27 presents

the correlation between specific capacity and R as a function of the KOH activation ratio.

Among all samples, the KOH/WH 2:1 exhibits the lowest overall resistance, attributed to its well-
ordered carbon structure and hierarchical porosity. While a high specific surface area dominated
by micropores may limit lithium-ion accessibility, the presence of mesopores is essential for
facilitating efficient transport. For example, the KOH/MC 1:1 and KOH/WH 1:1 sample, despite
their elevated surface areas, but with small pores sizes, display a higher charge transfer resistance
compared to the KOH/CM 2:1 counterpart. These results emphasize the importance of pore size
distribution, not just surface area, in determining electrochemical performance. Beyond the optimal
KOH/CM 2:1 activation ratio, excessive KOH levels lead to structural degradation manifested as

pore over-widening which compromises both capacity and conductivity.
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Figure 6.27: Evolution of capacity and charge transfer resistance as a function of KOH Mass.

EIS enabled precise determination of the lithium-ion diffusion coefficients Dy; for LiFePO4/C
cathodes. Among the samples, the LFP/WH 2:1 composite exhibited the highest diffusion

coefficient (Dri = 2.28 x 10*cm?*'s™!), indicating superior lithium-ion transport kinetics.
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Interestingly, the KOH/WH 2:1 sample achieved this performance despite having a lower specific
surface area than the KOH/WH 1:1 counterpart, emphasizing that Dy, is not solely governed by
surface area. Instead, it reflects a confluence of factors, including the electrical conductivity of the
carbon matrix, elemental composition affecting charge transfer dynamics, and a well-balanced

micro/mesoporous structure that promotes ion mobility.

In cases where microporosity dominates (>80% of total pore volume), diffusion pathways become
constricted, impeding charge carrier mobility and lowering Dii. Conversely, a hierarchical pore
distribution with an approximately balance micro/mesopore, as observed in the LFP/WH 2:1
electrode, facilitates continuous and accessible ion channels. This structural optimization enhances
lithium-ion flux within the composite and reinforces the conclusion that balanced porosity—not

maximal surface area—is essential for achieving high-performance lithium-ion battery cathodes.

Furthermore, the energy density curves support and enrich the previous findings. Figure 6.28, and
Figure 6.29 below present the energy density curves as a function of pore size, pore volume, charge

transfer resistance, and diffusion coefficient.
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Figure 6.28: Energy density curves as a function of pore volume (a), pore size (b), charge transfer

resistance (c) for millet cob

For both studied materials (LFP/MC and LFP/WH), a local maximum in energy density is observed
as a function of each of the four key electrochemical parameters: pore size, pore volume, charge
transfer resistance (Rct), and diffusion coefficient. These curves highlight the presence of optimal

conditions where the balance between ionic accessibility, active surface area, and charge transport

is most favorable.
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Figure 6.29: Energy density curves as a function of pore volume (d), pore size (¢), charge transfer

resistance (f) for water hyacinth

The energy density curves show a maximum energy density relative to the active mass of
544 mWh/g for the LFP/MC 2:1 sample, 554 mWh/g for the LFP/WH 2:1 sample, and 568 mWh/g
for the reference LFP/graphite sample. These energy densities were calculated using the capacities
obtained from Table 6.8, and 6.9 by the operating potential of 3.4 Volts of Li-ion battery based
respectively on KOH/MC, KOH/WH and graphite.
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Figure 6.30: Energy density curves as a function of diffusion coefficient for millet cob (g) and

water hyacinth (h)

Considering these results, it becomes evident that, to obtain high-performance bio-based activated
carbon as a LiFePO4 cathode support, several criteria must be met: a high carbon content, either an

amorphous or highly crystalline structure, a balanced distribution of micropores and mesopores,

and an average pore size greater than 2 nm.
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6.6 Conclusion

This study presents a comprehensive evaluation of LiFePO4 cathodes supported by activated
carbon derived from renewable biomass sources, millet cob and water hyacinth. Electrochemical
characterizations, including galvanostatic charge/discharge testing, cycling stability assessments,
and EIS, collectively revealed outstanding performance, particularly for samples activated at a
mass ratio of KOH/carbon 2:1. The LFP/WH 2:1 cathode achieved a specific capacity of
163 mAh-g' at a C/12 rate and retained 110 mAh-g' at 5C, while the LFP/MC 2:1 sample
demonstrated comparable behavior with 160 mAh-g! at C/12 and 106 mAh-g! at 5C. Across all
current densities, these samples exhibited excellent cycling stability, maintaining high capacity
retention at elevated rates (1C and 5C), further reinforcing their electrochemical robustness.

EIS analysis showed that WH-derived cathodes exhibited lower Ret and Re compared to MC-based
counterparts, confirming the superior electronic conductivity of crystalline carbon obtained from
water hyacinth relative to the predominantly amorphous carbon structure in millet cob. This
enhanced conductivity, coupled with a more favorable porous architecture, contributes to the
superior performance of WH-based cathodes.

Furthermore, activated carbons with moderate specific surface areas and a balance between
micropore/mesopore demonstrated optimal performance as conductive support. The presence of
interconnected mesopores facilitates efficient lithium-ion diffusion and minimizes charge transport
resistance, thereby enhancing overall electrode kinetics. These findings underscore the promise of
biomass-derived activated carbon as sustainable and cost-effective alternatives to conventional
carbon materials, offering a compelling pathway toward high-performance, environmentally

friendly lithium-ion batteries.
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BET

BJH

C

CS

D

Brunauer, Emmett, and Teller

Barrett, Joyner, and Halenda

Carbon, Current Rate
Specific Capacitances
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DMAC Dimethylacetamide

XRD  X-ray Diffraction

EIS

MC

EDS

HCl

HK

Electrochemical Impedance Spectroscopy
Millet Cob

Energy Dispersive Spectroscopy
Hydrogen Chloride

Horvath-Kawazoe

HsPO4 Phosphoric Acid

WH

KOH

Water Hyacinth

Potassium Hydroxide

LiFePO4 or LFP Lithium Iron Phosphate

Li+

Lithium Ion

LiPF6  Lithium Hexafluorophosphate

CM

Carbonaceous Materials
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SEM  Scanning Electron Microscopy
NLDFT Non-Local Density Functional Theory
PVDF  Polyvinylidene Fluoride

Rct Charge Transfer Resistance

Re Electrolyte Resistance
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CHAPITRE 7 DISCUSSIONS

Ce chapitre se consacre a l'analyse approfondie et a l'interprétation des résultats obtenus tout au
long de cette étude, visant a évaluer les performances des cathodes LiFePO4 supportées par du
carbone actif dérivé de I'épi de mil et de la jacinthe d'eau, en comparaison avec le graphite, utilisée
comme référence. L'objectif est de mettre en perspective les résultats en examinant des parameétres
essentiels tels que les propriétés thermiques et cinétiques, la formation de la couche d'interface
d'¢lectrolyte solide, 1'efficacité coulombique, les performances de charge-décharge, la cyclabilité,
la capacité¢ de rétention, et les résultats de l'analyse par impédance électrochimique. Cette
discussion permettra de mieux comprendre les avantages et les limitations des matériaux
biosourcés étudiés, tout en identifiant des pistes d'optimisation pour améliorer les performances

des cathodes LiFePOQOs.

Les performances électrochimiques de la poudre de cathode LiFePO4 sont souvent limitées par sa
faible conductivité électrique et une diffusion ionique restreinte, entrainant une baisse de l'efficacité
de la batterie. Dans cette thése, nous avons cherché a pallier ces limitations en utilisant une méthode
de revétement des particules de la cathode par du carbone actif, synthétisé a partir de biomasses
renouvelables, notamment 1'épi de mil et la jacinthe d'eau. Cette approche visait a augmenter la
conductivité ¢électrique du matériau composite LiFePO4/C et a améliorer la diffusion ionique des

ions lithium au sein de la cathode, contribuant a une meilleure performance globale.

Avant de procéder a la synthese du carbone actif, il était essentiel de comprendre le comportement
thermique des précurseurs, a savoir 'épi de mil et la jacinthe d'eau. L’analyse thermogravimétrique
a mis en évidence un processus de dégradation thermique en plusieurs étapes distinctes pour ces
deux biomasses. Les résultats ont montré que la dégradation se déroule en trois phases principales
a savoir l'évaporation initiale de 1'eau, suivie de la libération de matiéres volatiles, et enfin, la
décomposition thermique des constituants organiques tels que la lignine, la cellulose et

I’hémicellulose.

Les profils de dégradation ont révélé des comportements thermiques similaires entre I'épi de mil et
la jacinthe d'eau, mais avec des variations notables en termes de températures et de pourcentages
de décomposition tout au long du processus. L'épi de mil s'est décomposé plus rapidement que la
jacinthe d'eau, ce qui peut s'expliquer par sa structure plus légére et moins dense. En revanche, la

jacinthe d'eau, issue d'un milieu aquatique, a montré un pourcentage d'eau évaporée
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significativement plus €levé (9,3 %) par rapport a 1'épi de mil (6,6 %), malgré un séchage dans des
conditions identiques. Cette différence souligne la capacité de la jacinthe d'eau a retenir davantage
d'eau en raison de sa croissance en environnement aquatique, ce qui pourrait influencer sa structure

cellulaire et sa teneur en humidité.

En ce qui concerne la composition organique, 1'analyse a montré que 1'épi de mil contient une plus
grande proportion d'hémicellulose, de cellulose et de lignine par rapport a la jacinthe d'eau. Cette
composition se refléte également dans les pourcentages de carbone mesurés par la méthode de
combustion, avec 43,9 % pour 1'épi de mil et 40,6 % pour la jacinthe d'eau. Ces différences dans la
composition chimique influencent directement les températures de décomposition et les profils de
perte de masse, confirmant que 1'épi de mil présente une dégradation plus rapide en raison de sa

teneur plus élevée en matiéres lignocellulosiques.

L'analyse cinétique a joué un réle fondamental dans l'optimisation des conditions de pyrolyse des
précurseurs. En déterminant les énergies d'activation pour chaque biomasse, il a été possible
d'identifier la vitesse de chauffage idéale de 5°C/min pour la synthése du carbone actif. Cette
vitesse de chauffage modérée a été choisie car elle permet une répartition uniforme de la chaleur a
travers les précurseurs, favorisant une pyrolyse controlée et homogéne. A des vitesses plus lentes,
les précurseurs restent plus longtemps dans le four, ce qui permet un transfert thermique plus

efficace et une conversion plus compléte en carbone active.

Ces informations se sont avérées importantes pour optimiser les conditions de synthése du carbone
actif, en maximisant la création de structures poreuses favorables a la conductivité électrique et a
la diffusion des ions. Les profils de dégradation thermique et les résultats de I'analyse cinétique ont
permis de sélectionner des conditions qui non seulement facilitent une conversion thermique

efficace, mais améliorent également la qualité et la performance des carbones actifs obtenus.

La synthese du carbone actif a partir de 1'épi de mil et de la jacinthe d'eau a révélé que des
parametres clés, tels que la température d'activation et le rapport de masse KOH/MC, influencent
directement les propriétés structurelles et électrochimiques des échantillons produits. Les analyses
microscopiques et structurelles par MEB et DRX ont montré que 1'activation a 700°C permet de
générer des structures poreuses mieux développées, propices a une adsorption efficace et a une
diffusion accrue des ions, contrairement aux échantillons activés a 460°C. Cette différence est

principalement due a l'effet de la température sur 'activité chimique du KOH, qui agit de manicre
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plus agressive a 700°C, élargissant les pores et ¢liminant davantage de matieres résiduelles.
L'activation a haute température permet de mieux structurer le réseau de pores en prolongeant
l'activité chimique du KOH, ce qui favorise la création de canaux de diffusion plus efficaces. Les
résultats des images MEB a 700°C confirment ¢galement que 1'augmentation du rapport de masse
KOH/MC entraine une augmentation de la taille des pores, attribuée a l'effet corrosif intense du
KOH sur les parois des micropores, les élargissant pour former des mésopores mais en éliminant
davantage de matiére carbonée. Cette observation souligne I'importance d'une activation chimique
bien calibrée afin de créer un réseau poreux optimal, qui permet d’améliorer la performance
¢lectrochimique des cathodes LiFePO4. Ces résultats sont en accord avec les analyses
thermogravimétriques, qui ont révélé une stabilisation thermique de 1'épi de mil a environ 650°C
et de la jacinthe d'eau a 690°C, des températures idéales pour leur conversion en carbone actif de

haute qualité.

Les résultats de la caractérisation DRX ont révélé que le carbone actif issu de la jacinthe d'eau
présentait une structure plus cristalline comparée a celle de 1'épi de mil. Cette cristallinité
accumulée peut s'expliquer par la présence de sels minéraux (K, Ca) dans la jacinthe d'eau, liés a
son milieu aquatique, qui contribuent a la formation de structures plus ordonnées. Cette structure
cristalline est favorable a une meilleure conductivité €lectrique, comme I'ont montré les tests
¢lectrochimiques. En revanche, le carbone issu de I'épi de mil a montré une structure en majorité

amorphe sous les mémes conditions de synthese.

Les résultats de 1'analyse BET ont confirmé que la surface spécifique varie en fonction du rapport
KOH/MC. A des ratios plus élevés (KOH/MC 5:1), la surface spécifique a diminué en raison de
I'expansion excessive des pores, qui conduit a une réduction de la microporosité, limitant ainsi la
surface disponible pour l'adsorption des gaz et les réactions électrochimiques. Un rapport
intermédiaire (KOH/MC 2:1) s'est révélé optimal, offrant une surface spécifique moyenne qui
favorise une meilleure interface pour les réactions électrochimiques et facilite la diffusion des ions
lithium au sein de la cathode. En parall¢le, le volume de pores a diminué avec 1'augmentation du
rapport KOH/MC, car l'activit¢ chimique intense du KOH détruit les parois des micropores,

générant des pores plus larges mais moins nombreux.

En ce qui concerne la conductivité électrique, les échantillons de carbone actif dérivés de la jacinthe

d'eau ont montré une conductivité plus ¢€levée par rapport a ceux issus de 1'épi de mil. Cette
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différence peut s'expliquer par une structure plus graphique et ordonnée, favorisant une meilleure
mobilité électronique. Néanmoins, il a été observé qu'une activation excessive (rapport KOH/MC
5:1) entralne une désorganisation de la structure poreuse, ce qui réduit la conductivité. Cela
souligne I'importance d'un équilibre dans les conditions de synthése pour obtenir un carbone actif
a la fois poreux et conducteur. Les résultats démontrent de maniére évidente que la possession
d'une grande surface spécifique ne garantit pas nécessairement de meilleures performances
¢lectrochimiques pour le carbone actif. Par exemple, les échantillons KOH/EM 1:1 et KOH/JE 1:1,
qui affichent des surfaces spécifiques respectives de 216,34 m?/g et 413,03 m?/g, ont démontré une
conductivité électrique inférieure par rapport aux échantillons KOH/EM 2:1 (95,75 m?/g) et
KOH/JE 2:1 (83,17 m*/g). Cette observation met en lumiere un point essentiel : une surface
spécifique, souvent liée a une grande quantit¢ de micropores, ne favorise pas toujours la

conductivité et les performances globales du matériau.

L'explication tire son sens dans la proportion élevée de micropores présente dans les échantillons
KOH/MC 1:1, qui représentent environ 81 % de la porosité pour le carbone actif de 1'épi de mil et
85 % pour celui de la jacinthe d'eau. Les micropores, bien qu'ils augmentent la surface spécifique,
créent des chemins trés étroits pour le transport des ions lithium, limitant ainsi la mobilité des
especes ioniques. Cette restriction ralentit la diffusion des ions, ce qui entraine une diminution de

la conductivité ionique et, par conséquent, des performances €lectrochimiques sous-optimales.

En revanche, les échantillons KOH/EM 2:1 et KOH/JE 2:1 présentent un équilibre plus favorable
entre la microporosité et la mésoporosité, avec une réduction de la proportion de micropores au
profit de mésopores plus larges. Ces mésopores jouent un important role en fournissant des canaux
de diffusion plus spacieux et moins obstrués, permettant un transport plus efficace des ions lithium.
Cette structure poreuse équilibrée facilite non seulement la diffusion des ions, mais améliore
¢galement le contact entre les particules de carbone, ce qui se traduit par une meilleure conductivité
¢lectrique et des performances accumulées de la cathode. Les courbes de la figure 7.1 ci-dessous
indique 1’évolution du pourcentage des micropores et des mésopores en fonction du rapport de
masse KOH/MC. L'interprétation de cette figure montre les variations du volume de micropores et
de mésopores en fonction de la quantité de KOH pour les échantillons d'épi de mil et de jacinthe
d'eau. Pour I’échantillon d’épi de mil, on observe une diminution du volume des micropores avec
l'augmentation de la masse de KOH, ce qui suggere que l'ajout de KOH tend a élargir les

micropores en créant des mésopores ou méme des macropores. Parallelement, le pourcentage de
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mésopores augmente progressivement avec la quantit¢ de KOH, indiquant une transformation des
micropores en mésopores sous l'effet de l'activation chimique. Cela pourrait améliorer
l'accessibilité pour les ions dans les applications d'électrodes, mais avec une réduction potentielle
de la surface spécifique totale si les mésopores deviennent trop larges. Pour 1’échantillon de
jacinthe d'eau, le volume des micropores diminue également avec l'augmentation de KOH, mais
dans ce cas, le pourcentage de mésopores augmente jusqu'a un rapport KOH/MC d'environ 2:1,
puis commence a diminuer légerement. Cela suggeére qu'une quantité excessive de KOH peut
entrainer une formation de macropores, diminuant notamment la proportion de mésopores. Cette
diminution des mésopores au-dela du rapport de masse KOH/MC 2:1 pourrait étre due a la
destruction de certaines structures mésoporeuses ou a la fusion des pores sous l'effet d'une

suractivation par le KOH, ce qui réduit également la surface spécifique totale, comme observé pour

I'échantillon KOH/JE 5:1.
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Figure 7.1 : Evolution du taux de micro et méso-pores en fonction de la masse de KOH

En résumé, la figure 7.1 montre que l'activation au KOH affecte la structure poreuse en améliorant
les mésopores au détriment des micropores. Cependant, un exces de KOH peut également conduire
a la formation de macropores, en particulier pour la jacinthe d'eau, ce qui peut réduire I'efficacité
de I'échantillon en tant que support de cathode dans les batteries Li-ion en déséquilibrant le rapport
micro/mésopores. Un rapport KOH/MC optimal semble donc essentiel pour maintenir un équilibre

entre micropores et mésopores, favorable a la performance €lectrochimique de la cathode.
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Ainsi, ces résultats soulignent l'importance de la conception structurale du carbone actif, ou un
compromis entre microporosité et mésoporosité est essentiel pour maximiser les propriétés
¢lectrochimiques. Une surface spécifique excessive, dominée par des micropores, peut
effectivement entrainer les performances si elle ne permet pas une diffusion adéquate des ions,
alors qu'une structure comportant un réseau bien distribué de mésopores peut offrir des résultats
bien plus favorables pour I’amélioration des performances de la cathode LiFePOs. La figure ci-
dessous indique 1’évolution de la conductivité électrique et de la surface spécifique en fonction du

rapport de masse KOH/MC.
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Figure 7.2 : Evolution de la conductivité électrique et de la surface spécifique en fonction de la

masse de KOH

L'interprétation de ces courbes montre les tendances de la conductivité électrique et de la surface
spécifique en fonction de la quantit¢ de KOH utilisée dans 1'activation des échantillons d'épi de mil
et de jacinthe d'eau. La conductivité €lectrique des deux échantillons, augmente initialement avec
la masse de KOH, atteignant un maximum autour du rapport de KOH/MC 2:1. Cela indique que,
jusqu'a ce point, l'augmentation de KOH favorise l'activation et la formation de structures
conductrices dans le matériau carboné. Cependant, au-dela de cette proportion, la conductivité
diminue brusquement, probablement en raison de la suractivation qui peut détruire les structures
conductrices optimales, entrainant une réduction de la conductivité. La surface spécifique, quant a

elle, diminue fortement avec 1'ajout de KOH dans les deux cas, jusqu'a se stabiliser apres le rapport
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de KOH/MC 2:1. Cette diminution peut s'expliquer par la suractivation qui tend a provoquer une
agglomération des pores ou la formation de pores plus larges, notamment la surface spécifique
totale accessible. La stabilisation autour de KOH/MC 2:1 suggere une limite dans I'efficacité de

KOH pour créer des surfaces poreuses supplémentaires au-dela de cette proportion.

Dans la suite des travaux de cette theése, il était nécessaire d’étudier le comportement
¢lectrochimique des différents carbones actifs synthétisés en les utilisant comme support de la
cathode LiFePO4. Pour ce faire, les performances de la cathode LiFePO4/C ont été étudiées en
incluant plusieurs aspects essentiels, notamment la capacité spécifique, la conductivité électrique,

l'efficacité coulombique, la cyclabilité, et la réponse en impédance.

Les tests de charge-décharge ont montré que les cathodes LiFePO4 supportées par du carbone actif
présentaient des améliorations notables en termes de capacité spécifique par rapport au LiFePOg4
pur (littérature). Les échantillons activés avec un rapport de masse KOH/MC 2:1 se sont
démarqués, offrant un équilibre optimal entre porosité et conductivité. Les mésopores présentent
dans ces échantillons une diffusion rapide des ions lithium, tandis que le carbone actif améliore la
conductivité électronique de la cathode. Cette synergie est particulierement marquée pour le
carbone de la jacinthe d'eau, dont la structure plus cristalline favorise une meilleure interconnexion

des réseaux conducteurs, entrainant une rétention de capacité ¢levée a différents taux de courant.

L'efficacité coulombique, qui mesure la réversibilité des cycles de charge-décharge, a montré une
stabilisation apres les premiers cycles, indiquant une formation adéquate de la couche d'interface
solide-¢lectrolyte ou SEI. La formation stable de cette couche est essentielle pour protéger la
surface de I'électrode et limiter les réactions secondaires, contribuant a une meilleure stabilité
cyclique. Bien que les carbones biosourcés présentent de 1égeres différences par rapport au graphite
dans la formation initiale de la SEI, leurs performances restent prometteuses, notamment pour les
¢échantillons KOH/MC 2:1, ou la SEI se stabilise plus rapidement. Cette augmentation progressive
de l'efficacité coulombique, stabilisée des le deuxiéme cycle, confirme la qualité de la SEI formée
sur les échantillons LiFePO4/C, en accord avec les ¢tudes de la littérature sur les systémes a base

de carbone.

La cyclabilité, qui reflete la capacité d'une cathode & maintenir une capacité spécifique élevée sur
un grand nombre de cycles, a démontré des performances remarquables dans cette étude. Les

cathodes utilisant des supports dérivés de matériaux biosourcés, tels que 1'épi de mil et la jacinthe
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d'eau activés avec un ratio KOH/MC de 2:1, ont montré une stabilité cyclique exceptionnelle. En
effet, ces cathodes ont conservé respectivement plus de 98 % et 99 % de leur capacité initiale sur
une vingtaine de cycles, ce qui souligne leur potentiel pour des applications nécessitant une

durabilité élevée.

Lors de tests prolongés sur 200 cycles, les cathodes supportées par les échantillons KOH/JE 2:1
(Figure 7.3a) et KOH/EM 5:1 (Figure 7.3b) ont maintenu respectivement plus de 96 % et 92 % de

leur capacité initiale.
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Figure 7.3: Tests sur 200 cycles des cathodes LiFePO4/C : (a) KOH/JE 2:1 et (b) KOH/EM 5:1

Ces résultats mettent en évidence 1'efficacité des matériaux biosourcés en tant que supports de
cathode, non seulement pour leur performance électrochimique, mais aussi pour leur impact
environnemental réduit et leur colit de production potentiellement inférieur par rapport aux
matériaux traditionnels. Cette viabilité économique et écologique est particulierement pertinente

dans le contexte actuel de transition vers des technologies énergétiques plus durables.

L'amélioration de la rétention de capacité observée peut €tre attribuée aux propriétés du carbone
actif dérivé de ces biomatériaux. Le carbone actif augmente la surface réactive disponible pour les
réactions électrochimiques, tout en optimisant la conductivité électrique de la cathode LiFePOa.
Ces caractéristiques permettent une meilleure diffusion des ions lithium et réduisent les pertes de
capacité au fil des cycles, comme I'ont également rapporté des études similaires de Guan et ses

collaborateurs [266]. De plus, la structure poreuse et la morphologie du carbone actif jouent un
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important role dans la stabilisation de l'interface électrode-électrolyte, ce qui contribue a la
longévité des batteries comme le soutiennent Zhang et ses collaborateurs [315]. Ces résultats
confirment que les matériaux biosourcés, en combinaison avec des procédés d'activation

appropriés, peuvent offrir des alternatives performantes et durables pour les batteries lithium-ion.

Les analyses EIS ont permis de comprendre les mécanismes de résistance au sein des cathodes
LiFePO4/C. Les échantillons utilisant le carbone actif d'épi de mil et de jacinthe d'eau ont montré
des résistances de transfert de charge relativement faibles, particulierement pour les échantillons
utilisant le carbone actif KOH/EM 2:1 et KOH/JE 2:1. L’échantillon utilisant le carbone actif
KOH/JE 2:1 présente la plus faible résistance, donc le meilleur coefficient de diffusion des ions
lithium. Cela confirme la meilleure conductivité des échantillons de structure cristalline issus de la
jacinthe d'eau, qui se comportent de mani¢re comparable au graphite, notamment en raison de leur
structure plus ordonnée. Les résultats montrent également que la grande surface spécifique, surtout
dominée par des micropores, n'améliore pas préalablement les performances de la cathode. Par
exemple, les échantillons utilisant le carbone actif KOH/EM 1:1 et KOH/JE 1:1, avec des surfaces
spécifiques respectives de 216,34 m?/g et 413,03 m?/g, présentent une résistance au transfert de
charge plus ¢levée et de coefficient de diffusion des ions lithium plus faible respectivement par
rapport aux échantillons utilisant le carbone actif KOH/EM 2:1 (95,75 m?/g) et KOH/JE 2:1 (83,17
m?%g). Cela s'explique par la faible accessibilité des micropores pour les ions lithium, contrairement
aux mésopores qui facilitent un transport ionique plus efficace. Les courbes de la figure 7.4
montrent l'influence de la quantité de KOH sur la capacité spécifique et la résistance de transfert

de charge pour les échantillons d'épi de mil et de jacinthe d'eau.
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Pour les deux échantillons, la capacité spécifique augmente initialement avec 1'augmentation de la
quantit¢ de KOH, atteignant un maximum optimal a un rapport de masse KOH/MC 2:1. Cette
augmentation peut étre accordée a la création de structures poreuses favorables, améliorant

l'accessibilité des ions et donc la performance €lectrochimique.

Au-dela du rapport de masse optimal KOH/MC 2:1, la capacité spécifique diminue. Cela peut étre
da a I'¢largissement excessif des pores et a la création de macropores qui réduisent la surface
spécifique utile pour le stockage d'ions, ce qui nuit a la performance de I'échantillon en tant que
cathode. En ce qui concerne la résistance de transfert de charge, elle diminue jusqu'a atteindre un
minimum autour du rapport KOH/MC 2:1, ce qui suggere une meilleure conductivité et une
cinétique de réaction plus rapide a cette proportion de KOH. Une faible résistance de transfert de
charge est bénéfique pour les performances de la batterie car elle facilite le mouvement des
¢lectrons. Pour I’ajout de grande quantité de KOH au-dela du rapport KOH/MC 2:1, la résistance
au transfert de charge augmente, diminuant ainsi le coefficient de diffusion des ions lithium
probablement en raison de la formation de pores plus grands (macropores) qui diminuent

l'efficacité des chemins conducteurs et créent des zones de résistance plus élevées.

En résumé, les deux échantillons présentent une performance optimale a un rapport de masse
KOH/MC 2:1 pour chaque catégorie (EM et JE), avec une capacité spécifique maximale et une
résistance au transfert de charge minimale. Ce rapport semble donc étre le meilleur compromis
pour maximiser les propriétés électrochimiques des cathodes fabriquées a partir de ces matériaux

carbonés activeés.

Le coefficient de Peukert, qui mesure l'efficacité¢ de la batterie a différents taux de décharge, a
également été évalué a I’issu des tests de cyclabilité réalisés. Les échantillons supportés par des
carbones activés avec un rapport de masse KOH/MC 2:1 ont présenté des coefficients proches de
ceux du graphite, ce qui traduit une bonne capacité de rétention de performance méme a des taux
de courant plus ¢levés. Ces résultats révelent que 1'équilibre dans la formation des pores
(micropores vs mésopores) et la structuration cristalline des carbones actifs est nécessaire pour

atteindre une diffusion efficace des ions lithium.
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CHAPITRES8 CONCLUSIONS GENERALES ET
RECOMMANDATIONS

8.1 Conclusions générales

Les études réalisées dans cette thése ont mis en évidence l'influence des conditions d'activation,
notamment la température de carbonisation et le rapport de masse KOH/MC, sur les propriétés
structurales et ¢lectrochimiques des carbones actifs dérivés de 1'épi de mil et de la Jacinthe d'eau.
D'une part, ces analyses ont permis de démontrer comment les choix de température et de
concentration d'agent activant modifient la structure poreuse, la cristallinité et la conductivité du
carbone actif, des éléments qui influencent directement la capacité de diffusion ionique et la
conductivité é€lectrique. D'autre part, elles ont montré comment ces carbones activés peuvent
améliorer les performances é€lectrochimiques des cathodes LiFePO4 dans la batterie au lithium,

comme en témoignent les tests de cyclage.

La premiere étape dans la synthése du carbone actif consiste en une évaluation rigoureuse des
paramétres thermiques et cinétiques de la biomasse utilisée. L'étude thermogravimétrique a
identifi¢ 700°C comme température optimale de carbonisation, avec une vitesse de chauffage de
5°C/min pour favoriser une décomposition controlée des précurseurs organiques et une formation
de porosité efficace. En parallele, un test a 460°C a été effectué¢ pour évaluer l'impact de
températures plus basses sur les propriétés €lectrochimiques du carbone activées. Ces essais ont
révélé que si une température ¢€levée est essentielle pour obtenir une surface poreuse bien
développée, un compromis entre température et rapport KOH/MC est nécessaire pour maximiser

la conductivité du carbone.

Les précurseurs de 1'épi de mil et de la jacinthe d'eau utilisé€s pour la synthése de carbone activeé par
voie chimique par le KOH comme agent activateur, ont révél¢ le role clé du KOH dans I'ouverture

des pores et le développement de la surface spécifique du carbone produit.

Il ressort d’abord que pour une faible concentration de KOH (KOH/MC 1:1), de surfaces
spécifiques €levées sont formées, atteignant 216,34 m*/g pour KOH/EM 1:1 et 413,03 m?/g pour
KOH/JE 1:1, constitués principalement de micropores (D < 2 nm). Ces micropores augmentent la
surface spécifique, mais peuvent restreindre la diffusion ionique en raison de leur taille étroite.

Ensuite, pour une concentration modérée de KOH (KOH/MC 2:1), des surfaces spécifiques
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légérement inférieures a celles obtenues avec KOH/MC 1:1 se forment, mais favorise le
développement de mésopores (2 nm < D < 50 nm). Les surfaces spécifiques obtenues sont de 95,75
m?*g pour KOH/EM 2:1 et de 83,17 m%*g pour KOH/JE 2:1, avec des diameétres moyens de 3,29
nm et 3,72 nm, respectivement. Ces mésopores permettent une meilleure diffusion des ions et une
conductivité plus élevée. Enfin, pour une concentration ¢élevée de KOH (KOH/MC 5:1), la surface
spécifique diminue de fagon drastique jusqu’a 57,79 m?/g pour KOH/EM 5:1 et 18,53 m?/g pour
KOH/JE 5:1. Ces surfaces, dominées ¢galement par des mésopores mais avec des diameétres plus
larges (5,28 nm pour KOH/EM et 8,38 nm pour KOH/JE), indiquant que 1'excés de KOH provoque

une expansion excessive des pores, réduisant ainsi le nombre.

Les études de conductivité électrique ont montré que les échantillons de carbone actif avec un
rapport KOH/MC de 2:1, caractérisés par une surface spécifique moyenne, affichent les meilleures
performances dans leur catégorie : 8,42 x 10 S/cm pour KOH/EM 2:1 et de 14,70 x 10 S/cm
pour KOH/JE 2:1. En revanche, les échantillons KOH/MC 5:1 présentent les conductivités les plus
faibles de leur catégorie, a savoir 4,99 x 10~ S/cm pour KOH/EM 5:1 et 6,40 x 10~* S/cm pour
KOH /JE 5:1. Ces résultats soulignent I'importance de la taille des pores, de leur nombre et de leur
répartition dans le déplacement des porteurs de charge au sein du matériau. Un carbone actif
présentant une grande surface spécifique, dominée par les micropores, se traduit généralement par
une faible conductivité €lectrique. En effet, les micropores offrent des canaux €troits qui peuvent
entraver au déplacement des porteurs de charge, créant ainsi des phénoménes d'embouteillage. En
revanche, les mésopores, plus larges, facilitent la diffusion des charges, ce qui se traduit par une
conductivité améliorée. Ainsi, un équilibre entre surface spécifique et proportion de mésopores

s'avere nécessaire pour optimiser la conductivité du carbone actif.

L'analyse EDS révéle par ailleurs une similitude dans la composition chimique élémentaire entre
le graphite de référence et les échantillons KOH/JE, ce qui peut expliquer la meilleure conductivité
des carbones actifs dérivés de la jacinthe d'eau par rapport a ceux de I'épi de mil. De plus, la
structure cristalline du carbone actif de la jacinthe d'eau, mise en évidence par l'analyse DRX,
contribue également a une conductivité accrue. Cette cristallinité favorise une meilleure mobilité
¢électronique, ce qui est avantageux pour les applications de stockage d'énergie. En conclusion, ces
résultats montrent qu'une structure cristalline et un équilibre poreux, obtenus par un rapport
KOH/MC adéquat, sont essentiels pour maximiser les performances électrochimiques des carbones

actifs biosourcés.



179

L'analyse électrochimique des différents carbones actifs synthétisés a révélé des capacités
spécifiques réversibles remarquables, dépassant largement 300 mAh/g pour tous les échantillons
d'épi de mil, avec des valeurs de 333 mAh/g pour KOH/EM 1:1, 335 mAh/g pour KOH/EM 2:1,
et 330 mAh/g pour KOH/EM 5:1. Pour les échantillons dérivés de la jacinthe d'eau, les capacités
spécifiques réversibles sont toutes supérieures a 330 mAh/g, atteignant 336 mAh/g pour KOH/JE
1:1, 339 mAh/g pour KOH/JE 2:1, et 332 mAh/g pour KOH/JE 5:1. Ces valeurs sont en accord
avec les performances rapportées dans la littérature pour des carbones activés de haute qualité et

démontrent I'efficacité de la méthode de synthése et d'activation employée.

En comparaison, le graphite de référence a affich¢ une capacité réversible de 362 mAh/g,
supérieure aux échantillons biosourcés. Cette performance est attribuable a la pureté et a
l'alignement cristallin du graphite, ainsi qu'a sa conductivité électrique particuliérement élevée, de
l'ordre de 6,72 x 10" S/cm. Cette conductivité supérieure favorise une meilleure mobilité des
¢lectrons et une réactivité accumulée lors des cycles de charge-décharge, contribuant ainsi a une

capacité spécifique élevée.

Ces résultats mettent en évidence que, bien que les carbones actifs de 1'épi de mil et de la jacinthe
d'eau présentent des capacités spécifiques légérement inférieures a celles du graphite, ils
représentent une alternative compétitive et écologiquement viable pour des applications de
stockage d'eau. 'énergie, en particulier dans les batteries lithium-ion, ou des performances €levées

et un faible colt sont requises.

L'évaluation électrochimique des cathodes LiFePO4 supportées par le carbone actif d'épi de mil et
de jacinthe d'eau a montré des résultats cohérents avec les performances attendues des différents
carbones actifs synthétisés. L'ajout de carbone actif a significativement augmenté la capacité
spécifique des cathodes, en particulier pour les échantillons activés avec un rapport KOH/MC de
2:1, qui se sont distingués par des capacités spécifiques élevées comparées aux autres
configurations. A un taux de courant de C/12, I'échantillon KOH/EM 2:1 a atteint une capacité
spécifique d'environ 160 mAh/g, tandis que KOH/JE 2:1 a présenté une capacité légerement

supérieure, a 163 mAh. /g, et le graphite de référence a atteint 166 mAh/g.

Ces résultats indiquent que la performance accumulée des cathodes LiFePO4/C est en grande partie
due a la qualité du carbone actif en tant que support. Celui-ci favorise une meilleure conductivité

¢électrique et facilite la diffusion des ions lithium, contribuant ainsi a l'efficacité des réactions
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¢lectrochimiques au sein du LiFePOs. Ces capacités spécifiques prometteuses sont d'ailleurs
soutenues par des coefficients de Peukert inférieurs a 1,25 pour les échantillons KOH/MC 2:1,
témoignant de leur capacité a maintenir des performances ¢élevées méme a des taux de décharge

plus élevés.

En outre, 'analyse d'impédance électrochimique a révélé¢ une faible résistance au transfert de
charge pour les échantillons KOH/MC 2:1, particulierement pour le KOH/JE 2:1, dont la
performance est proche de celle du graphite de référence. Ce faible niveau de résistance confirme
I'avantage des structures mésoporeuses équilibrées, qui offrent des canaux de diffusion plus larges
et facilitent un transport d'ions efficace. Par conséquent, 1'échantillon KOH/JE 2:1 apparait comme
un support particuliérement performant, combinant conductivité, capacité spécifique élevée, et
faible impédance, faisant de lui un matériau prometteur pour des applications avancées de stockage
d'énergie.

En conclusion, cette thése démontre que 1'activation chimique du carbone par KOH avec un rapport
KOH/MC de 2:1 optimise les propriétés électrochimiques du carbone actif issu des biomasses
locales (épi de mil et jacinthe d’eau). Parmi les échantillons étudiés, KOH/JE 2:1 se distingue par
ses performances optimales, probablement dues a sa structure cristalline conférée par les sels
minéraux aquatiques présents dans la jacinthe d'eau. Cette recherche met ainsi en évidence le
potentiel des résidus agricoles comme source de carbone actif pour les applications de stockage
d'énergie, ouvrant la voie vers des solutions de batteries au lithium plus durables et respectueuses

de l'environnement.

8.2 Recommandations

Du carbone actif a été synthétisé a partir de déchets de biomasse pour servir de support a la cathode
LiFePO4 dans les batteries lithium-ion. Bien que les résultats obtenus pour la cathode LiFePOu,
superficie de carbone actif dérivé de 1'épi de mil et de la jacinthe d'eau, soient encourageants sur le
plan ¢électrochimique, des pistes d'amélioration peuvent étre explorées pour optimiser davantage

Cces performances.

1. Optimisation du pourcentage de carbone actif dans la cathode : d'aprées la littérature, le
pourcentage de carbone dans les cathodes LiFePO4 est généralement limité a 10 % pour

éviter une dégradation de la structure mécanique lors des cycles de charge-décharge. Des
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études futures pourraient ainsi se concentrer sur l'effet des différents pourcentages de
carbone actif d'épi de mil et de jacinthe d'eau, afin de déterminer le seuil optimal qui
maximise les performances tout en assurant la stabilit¢ mécanique de la cathode.
Affinement des paramétres d'activation du carbone : pour optimiser les performances du
carbone actif, une exploration des ratios KOH/MC intermédiaires (par exemple, KOH/MC
1.5:1,2.5:1,3:1,3.5:1, 4: 1, et 4.5:1) serait bénéfique. Cela permettra de trouver le meilleur
équilibre entre surface spécifique et conductivité électrique. En paralléle, 'utilisation de
méthodes d'activation alternatives pourrait €tre envisagée pour minimiser les colits de
production et réduire I'impact environnemental du processus de synthése.

Extension de I'étude a d'autres biomasses : étant donné les résultats prometteurs obtenus
avec I'épi de mil et la jacinthe d'eau, I'exploration d'autres résidus agricoles locaux s'avere
pertinente. Cette démarche pourrait élargir les possibilités de stockage d'énergie durable,
en valorisant des ressources abondantes et renouvelables tout en renforgant les initiatives

locales en matiére de recyclage des biomasses.
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