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1 Einleitung und Motivation 
 

Heutzutage ist der Klimawandel ein allgegenwärtiges Thema, welches nicht nur die deutsche, 

sondern auch die Politik weltweit beschäftigt. Deutschland hat seit dem 01.01.2022 die 

Präsidentschaft der Gruppe der Sieben (G7) für das Jahr 2022 übernommen, zu denen 

Deutschland, Italien, Frankreich, Kanada, Japan, das Vereinigte Königreich und die 

Vereinigten Staaten von Amerika zählen. An allen Treffen nehmen auch Vertreter der 

Europäischen Union (EU) teil. Durch die Übernahme der Präsidentschaft hat Deutschland und 

damit die aktuelle Bundesregierung die Möglichkeit globale Themen international 

mitzugestalten. Unter dem Motto „Fortschritt für eine gerechte Welt“ legt die Bundesregierung 

fünf Schwerpunkte in den Fokus ihrer Legislaturperiode. Dabei beinhalten die Punkte 

„Nachhaltiger Planet“ und „Investitionen für eine bessere Zukunft“ wichtige Themen des 

Klimaschutzes. Aber auch Themen wie die nachhaltige Entwicklung und Infrastruktur und 

damit auch die erneuerbaren Energien stehen im Fokus.[1] Im Europäischen Klima- und 

Energierahmen 2030 wurde das verbindliche EU-Ziel festgelegt den Anteil an erneuerbaren 

Energien bis 2030 auf 27 % zu erhöhen.[2] Der deutsche Endenergieverbrauch im Jahr 2021 

wurde bereits mit 19,7 % aus erneuerbaren Energien gedeckt.[3] Neben den globalen Zielen hat 

die Bundesregierung auch Ziele für die Energiewende in Deutschland durch das Erneuerbare-

Energien-Gesetz (EEG) festgelegt.[4] Danach soll der Anteil an erneuerbaren Energien an der 

Stromversorgung bis 2050 bei 100 % liegen.[5]
  Das Ziel des EEG aus dem Jahr 2014 den Anteil 

bis zum Jahr 2025 auf 40 bis 45 % zu erhöhen, wurde bereits erreicht.[6] Neben dem wichtigen 

Sektor der Stromerzeugung werden erneuerbare Energien auch für die Sektoren Wärme und 

Verkehr immer wichtiger. Eine Übersicht der Anteile der erneuerbaren Energien in diesen drei 

Sektoren aus dem Jahr 2021 ist in Abbildung 1 gezeigt.[3] 

 

 

Abbildung 1: Entwicklung der Anteile der erneuerbaren Energien in den Sektoren Strom, Wärme und 

Verkehr in Deutschland bis zum Jahr 2021.[3] 
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Die Anteile aus den Sektoren Wärme und Verkehr zeigen in den letzten 15 Jahren jedoch nur 

einen geringen Anstieg. Dabei hat der Sektor Verkehr auch einen Einfluss auf den 

Stromverbrauch, denn durch die zunehmende Elektromobilität steigt auch hier der 

Stromverbrauch innerhalb des Verkehrssektor deutlich an.[7] Mit 41,1 % enthält der Sektor 

Strom den größten Anteil an erneuerbaren Energien und ist im Vergleich zu den anderen beiden 

Bereichen in den letzten 15 Jahren stark gestiegen. Im Jahr 2021 übertraf die Stromerzeugung 

aus erneuerbaren Energien, wie auch erstmals im Jahr 2020, die Stromerzeugung aus fossilen 

Energieträgern, wie Kohle, Gas oder Öl. Insgesamt trug der Ausbau dieser, wie auch günstige 

klimatische Bedingungen zu diesem Anstieg bei. Der leichte Rückgang von 45,2 % (2020) auf 

41,1 % ist dabei auf ungünstige Witterungsverhältnisse im Jahr 2021 zurückzuführen. Die 

Stromerzeugung untergliedert sich dabei in die Bereiche Windenergie auf See und auf Land 

(insg. 48,7 %, 113,9 TWh), Photovoltaik (21,4 %, 50,0 TWh), Biomasse (21,6 %, 50,4 TWh) 

und Wasserkraft (8,2 %, 19,1 TWh).[3] Ein Problem der erneuerbaren Energien, vor allem im 

Bereich der Windkraft und der Photovoltaik, ist die limitierende Stromerzeugung aufgrund der 

Wetterverhältnisse wie auch der Tagesabhängigkeit bei der Solarenergie. Diese Problematik ist 

in Abbildung 2 verdeutlich, in der die Nettostromerzeugung für die Kalenderwoche 4 im Jahr 

2022 in Deutschland gezeigt ist.[8] 

 

 

Abbildung 2: Nettostromerzeugung in Deutschland in der Kalenderwoche 4 im Jahr 2022. Die 

schwarze Linie stellt die benötigte Leistung dar.[8] 

 

Anfang der Woche konnten Wind- und Solarenergie nur sehr kleine Beiträge zur 

Gesamtstromerzeugung beitragen, sodass der Strombedarf (schwarze Linie) nur mit Hilfe von 

zusätzlichen fossilen Energieträgern und Kernenergie gedeckt werden konnte. Dahingegen 

wurde ab Mitte dieser Woche durch den hohen Anteil an Windenergie sogar mehr Strom 

erzeugt, als benötigt worden ist. Um diese Schwankungen zu kompensieren und die 
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überschüssige Stromerzeugung an anderen Tagen nutzen zu können, bedarf es einer 

Zwischenspeicherung. Als Speichertechnologien kommen verschiedene Systeme in Betracht, 

zum Beispiel wieder aufladbare Batterien (auch: Akkumulatoren) als elektrochemische 

Speicher, Pumpspeicher oder auch Power-to-Gas-Anlagen. Dabei können Pumpspeicher und 

Batterien eher für den täglichen Lastausgleich und Power-to-Gas-Anlagen zur saisonalen 

Speicherung dienen. Pumpspeicherkraftwerke sind bereits technisch ausgereift und werden in 

Deutschland zur Energiespeicherung aktiv verwendet. Bei Power-to-Gas-Anlagen wird der 

überschüssige Strom dazu genutzt Wasser in Wasserstoff und ggf. Methan umzuwandeln, 

welches dann unter bestimmten Bedingungen in das vorhandene Erdgasnetz eingespeist werden 

kann. Allerdings hat diese Technologie nur einen geringen Wirkungsgrad und ist teuer.[9] 

Batterien als elektrochemische Speicher zeigen hingegen großes Potential. Dabei können sie 

sowohl als stationäre Speicher (bspw. Blei-Batterien) als auch in mobilen Anwendungen 

genutzt werden, wobei dort vor allem Lithiumionen-Batterien (LIB) zum Einsatz kommen.[9,10] 

Neben der mobilen Anwendung in bspw. Laptops oder Handys sind LIB besonders im Hinblick 

auf die erneuerbaren Energien (Sektor Verkehr) ein vielversprechendes System im Bereich der 

Elektromobilität.[10] Auch die Verleihung des Nobelpreises in Chemie im Jahr 2019 an J. B. 

Goodenough, M. S. Whittingham und A. Yoshino stellvertretend für die Entwicklung der 

Lithiumionen-Batterie zeigt die öffentliche Präsenz dieses Themas.[11] 

Die LIB wurde erstmals 1991 von der Firma SONY in Zusammenarbeit mit der ASAHI KASEI 

Corporation kommerziell angeboten und bestand aus einer Kohlenstoff-Anode, einer Lithium-

Kobaltoxid (LCO) Kathode und einem flüssigen Elektrolyten, welcher meist aus organischen 

Carbonaten mit einem Leitsalz besteht.[10,12] Auch heutige LIB sind noch nach diesem Prinzip 

aufgebaut. Dabei gibt es durch den flüssigen Elektrolyten jedoch erhebliche Sicherheitsrisiken, 

die immer wieder mediale Aufmerksamkeit auf sich ziehen, wie bspw. das Problem brennender 

SAMSUNG Smartphones aus dem Jahr 2016.[13,14] Um dieses Sicherheitsrisiko zu minimieren, 

wird an alternativen Materialien für LIB geforscht. Eine besonders vielversprechende 

Alternative stellen Lithium-Festkörperbatterien (ASSB, engl. all-solid-state battery) dar. Diese 

enthalten einen Festkörper als Elektrolyten und bestehen somit nur aus festen Komponenten. 

Diese können nicht auslaufen und sind zudem nicht brennbar. Das damit einhergehende 

verminderte Sicherheitsrisiko bietet nicht nur bei Smartphones, sondern vor allem in der 

Elektromobilität große Vorteile, da dort der Sicherheitsaspekt eine sehr wichtige Rolle 

spielt.[15,16] Ein weiterer Vorteil von Festkörperbatterien ist die Möglichkeit der Steigerung der 

Energiedichte durch die Verwendung von elementarem Lithium als Anode. Allerdings ist die 

Nutzung einer Lithium-Anode praktisch noch nicht anwendbar.[16] Zudem gibt es weitere 

Herausforderungen bei ASSBs wie die Kontaktierung der einzelnen festen Komponenten oder 

die Lithiumionen-Leitfähigkeit des Festelektrolyten. Die Kontaktierung der einzelnen 

Komponenten wird meist nur durch einen hohen Druck gewährleistet, weshalb die 

mechanischen Eigenschaften des Elektrolyten eine wichtige Rolle spielen. In LIB mit flüssigem 

Elektrolyten ist der Kontakt zwischen den Aktivmaterialien und dem Elektrolyten kein 

Problem, da der flüssige Elektrolyt in die porösen Elektrodenmaterialien eindringen und somit 

die Oberfläche des Aktivmaterials benetzen kann. Um diese Kontaktierung zwischen 

Aktivmaterial und Elektrolyt auch in einer Festkörperbatterie zu erreichen, werden meist 

Kompositelektroden verwendet. Diese sind ein Gemisch aus Festelektrolyt-Partikeln und 

Aktivmaterial-Partikeln, sodass eine möglichst große Kontaktfläche zwischen den beiden 
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Materialien erzeugt wird.[16,17] Dazu sollte der Festelektrolyt zum einen eine ausreichend hohe 

ionische Leitfähigkeit haben, um einen schnellen Lithiumionentransport zu gewährleisten, und 

zum anderen für die praktische Anwendung in ASSB auch geeignete mechanische 

Eigenschaften aufweisen, um einen guten Kontakt in der Kompositelektrode zu ermöglichen, 

ohne zu hohen Druck aufwenden zu müssen.[17] Dabei werden meist anorganische 

Festelektrolyte verwendet, denen teilweise ein Polymerelektrolyt sowie ein Binder zugemischt 

werden.[18] In diesem Bereich scheinen Lithium-Thiophosphate aufgrund ihrer soliden 

Leitfähigkeiten und mechanischen Eigenschaften ein vielversprechendes Festelektrolytsystem 

für die Anwendung in ASSBs zu sein.[16,19–21] 

In der folgenden Dissertation liegt der Schwerpunkt auf der Untersuchung des amorphen 

Lithium-Thiophosphat-Festelektrolytsystem (1−x) Li3PS4 + x LiI. Dieses wurde elektro-

chemisch und materialwissenschaftlich charakterisiert und es konnte hierbei eine Steigerung 

der ionischen Leitfähigkeit nach einem Temperprozess festgestellt werden. Die Ursache dieser 

Leitfähigkeitserhöhung sollte im Rahmen dieser Dissertation mit verschiedensten 

Analysemethoden geklärt werden. 

Weiter wurde der Festelektrolyt mit der Stöchiometrie 0,67 Li3PS4 + 0,33 LiI für die 

Anwendung in ASSB untersucht. Dazu wurde zum einen das druckabhängige Verhalten des 

Elektrolyten an elementarem Lithium untersucht. Zum anderen wurde dieser Elektrolyt in 

ASSBs als Separator und als Bestandteil der Kompositkathode verwendet. Dabei wurde die 

Kompositkathode dickenabhängig untersucht, um die Grenzflächenprozesse in den ASSB 

besser zu verstehen. 
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2 Theoretischer Hintergrund und Stand der Forschung 
 

Der Schwerpunkt dieser Dissertation liegt auf der Charakterisierung des sulfidischen 

Festelektrolytsystems (1−x) Li3PS4 + x LiI, sowie dessen Anwendung in Lithium-

Festkörperbatterien. Deswegen wird in den nachfolgenden Kapiteln zunächst das allgemeine 

Funktionsprinzip einer Lithiumionen-Batterie vorgestellt, um dann im Weiteren auf die 

Festkörperbatterie im Detail einzugehen. Dabei werden insbesondere der Festelektrolyt und das 

Kathodenaktivmaterial genauer betrachtet und der aktuelle Stand der Forschung erläutert. 

Außerdem wird auf das Transmission-Line-Modell eingegangen, welches ein Modell zur 

Beschreibung von Kompositelektroden ist. 

 

2.1 Die Lithiumionen-Batterie 

 

Die Lithiumionen-Batterie hat sich im Laufe der letzten Jahre immer weiterentwickelt, 

besonders angespornt durch die bereits oben beschriebenen Entwicklungen im Klimawandel 

und die Umstellung auf erneuerbare Energien. Es gibt verschiedenste Anwendungsbereiche für 

Batterien im Allgemeinen, sodass sie für stationäre aber auch für mobile Anwendungen in 

Betracht kommen. Im Hinblick auf die verschiedenen Anforderungen werden unterschiedliche 

Eigenschaften an die Batterie gestellt. Für stationäre Batterien spielt das Gewicht keine große 

Rolle, wohingegen diese Eigenschaft in der Elektromobilität sehr wichtig ist. Deswegen sind 

vergleichsweise leichte Lithiumionen-Batterien im Bereich der tragbaren elektronischen Geräte 

wie auch der Elektromobilität nicht mehr wegzudenken.[22,23] Zudem haben LIB hohe 

volumetrische und gravimetrische Energiedichten. Dabei bezieht sich die volumetrische 

Energiedichte auf die Energie in Wattstunden pro Volumen in Liter und ist besonders 

interessant für mobile Batterieanwendungen. Die gravimetrische Energiedichte beschreibt die 

Energie in Wattstunden pro Masse in Kilogramm.[10] Eine Übersicht von verschiedenen 

elektrochemischen Speichertechnologien im Vergleich zu ihren praktisch erreichten 

volumetrischen und gravimetrischen Energiedichten ist in Abbildung 3 dargestellt. Es zeigt 

sich, dass sich die höchsten Energiedichten aktuell nur mit Lithiumionen-Batterien erreichen 

lassen. Besonders vielsprechend sind dabei LIB mit metallischem Lithium als Anode, wobei 

420 – 480 Wh∙kg−1 in Kombination mit einem flüssigen Elektrolyten und 370 – 440 Wh∙kg-−1 

mit einem Festkörper-Elektrolyten praktisch erreicht werden können.[24] Auf den genauen 

Unterschied zwischen flüssigen LIB und Festkörperbatterien wird später noch detaillierter 

eingegangen. Zudem ist in Abbildung 3 ein Vergleich der Kosten und Lebenszeit der 

entsprechenden Batteriesysteme bezogen auf das Anodenmaterial angegeben. Die Kosten und 

Verfügbarkeit der Batteriekomponenten ist ein nicht zu vernachlässigender Punkt im Hinblick 

auf die Kommerzialisierung von Batterien. Kommerzielle LIB erreichen aktuell eine 

gravimetrische Energiedichte von 220 – 330 Wh∙kg−1.[24] Im Hinblick auf die Anwendung in 

Elektrofahrzeugen sind hohe Energiedichten, besonders im Zusammenhang mit der Reichweite 

des Fahrzeugs, wichtig. Zudem ist der Sicherheitsaspekt wichtig, der in kommerziellen LIB mit 

einem flüssigen Elektrolyten kritisch ist. 
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Abbildung 3: Vergleich der praktisch erreichten gravimetrischen und volumetrischen Energiedichte 

von verschiedenen elektrochemischen Speichertechnologien.[24] 

 

Im Allgemeinen ist mit einer LIB eine sekundäre Batterie oder auch ein Akkumulator gemeint, 

das heißt diese ist wiederaufladbar.[25] Grundsätzlich hat sich an dem Aufbau einer LIB im 

Vergleich zu der 1991 von der Firma SONY entwickelten Batterie nicht viel geändert. Die 

Batterie besteht aus einer positiven und einer negativen Elektrode, die durch einen Elektrolyten 

und einen Separator elektronisch voneinander getrennt sind. Über einen äußeren Stromkreis 

und den Stromabnehmern können die Elektronen zwischen den Elektroden hin und her 

wandern. Dabei läuft das Entladen einer Batterie freiwillig ab.[22,23,25] In Abbildung 4 ist ein 

schematischer Aufbau der von der Firma SONY entwickelten LIB gezeigt. Die Elektroden dieser 

LIB bestehen aus Interkalationsmaterialien. Als negative Elektrode, auch Anode bezeichnet, 

werden meist Ruße oder Graphit verwendet. Das Kohlenstoffgerüst kann die Lithiumionen 

einlagern, wobei Lithium reduziert wird und es entsteht eine Interkalationsverbindung des Typs 

LixC6 (mit x ≤ 1). Für die positive Elektrode, auch als Kathode bezeichnet, werden in der Regel 

Lithiumübergangsmetalloxide verwendet, wie bspw. Lithium-Kobaltoxid (LiCoO2; LCO) oder 

Lithium-Nickel-Mangan-Kobaltoxid (LiNixMnyCozO2 mit x + y + z = 1; NMC). Dabei 

beziehen sich die Bezeichnungen Anode und Kathode strenggenommen nur auf den freiwillig 

ablaufenden Prozess, also das Entladen der Batterie. Beim Laden würde sich die Benennung 

Anode und Kathode umkehren. In dieser Arbeit wird die Verwendung der Begriffe Anode und 

Kathode jedoch immer in Bezug auf den freiwillig ablaufenden Prozess verwendet. Der ionisch 

leitfähige Elektrolyt besteht aus organischen Lösungsmitteln, zum Beispiel zyklischen und 

offenkettigen Carbonaten, wie Ethylencarbonat, Dimethylcarbonat oder Diethylcarbonat. Um 

eine ausreichende Lithiumionen-Leitfähigkeit zu erreichen ist diesen ein Leitsalz hinzugefügt, 

welches häufig Lithiumhexafluorophosphat (LiPF6) ist. Der zur elektronischen Isolation 

zwischen den beiden Elektroden eingesetzte poröse Separator kann bspw. aus Polyethylen oder 

Polypropylen bestehen. Dieser sorgt dafür, dass kein Kurzschluss innerhalb der Batterie 

entsteht. Die Elektronen werden über die Stromabnehmer, meist Kupfer oder Aluminium, und 

den äußeren Stromkreis transportiert.[22,23,25] 
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Abbildung 4: Schematische Darstellung einer Lithiumionen-Batterie mit Graphit als negativer und 

Lithium-Kobaltoxid als positiver Elektrode, wie von der Firma SONY 1991 entwickelt.[10] 

 

Im Fall des Entladens wandern die in die negative Elektrode (Graphit) interkalierten 

Lithiumionen durch den Separator zurück zur positiven Elektrode und werden dort in das LCO 

eingelagert. Die freiwerdenden Elektronen wandern dabei über den äußeren Stromkreis von der 

negativen zur positiven Elektrode. Somit kann eine Batterie chemische Energie in elektrische 

Energie umwandeln. Beim Laden wird der Prozess umgekehrt und es wird elektrische in 

chemische Energie umgewandelt. Es können jedoch maximal die Hälfte der Lithiumionen aus 

dem LCO entnommen werden, da es sonst zu irreversiblen Strukturänderungen kommt.[23] 

Die ablaufenden Reaktionen im Fall des Ladens und Entladens der gezeigten Lithiumionen-

Batterie sind nochmal in den Reaktionsgleichungen (I) und (II) gezeigt. Dabei nimmt x für 

Graphit maximal den Wert 1 an. Bei LCO gilt wie oben erläutert x ≤ 0,5.[25] 

 LixC6  ⇌  6 C + x Li+ + x e− (I) 

 Li1−xCoO2 + x Li+ + x e−  ⇌  LiCoO2 (II) 

Beim ersten Laden und Entladen einer LIB laufen irreversible Reaktionen ab, die dazu führen, 

dass sich an der negativen Elektrode, der Anodenseite, der Elektrolyt wie auch das Leitsalz 

elektrochemisch zersetzen. Dies führt zur Bildung einer sogenannten solid electrolyte 

interphase (SEI) oder auf Deutsch einer Festelektrolytinterphase und geht mit einem 

Kapazitätsverlust der Batterie einher. Die SEI ist im optimalen Fall eine elektronisch 

isolierende Interphase, die den Transport der Lithiumionen ermöglicht, aber den Transport der 

Elektronen verhindert und damit weitere Zersetzung des Elektrolyten unterbindet. Somit ist die 

Bildung der SEI essenziell für das Funktionieren einer LIB. In der Realität wächst die SEI 

jedoch stetig an, was somit zu einem langsamen aber konstanten Kapazitätsverlust beiträgt und 

die Lebenszeit der Batterie verringert.[26] Das erste Modell einer SEI wurde von Peled et al. im 

Jahr 1979 veröffentlicht, wonach die SEI aus einer einzelnen Schicht bestand.[27] 

Darauffolgende Untersuchungen ließen jedoch auf zwei Schichten schließen.[28] Diese 

Ergebnisse sowie weitere Untersuchungen verschiedener anderer Forschungsgruppen[29–33] 

kombinierte Peled et al. 1997 in dem Mosaik-Modell. Dabei besteht die SEI aus einer dünnen 

harten inneren Schicht, die meist aus anorganischen Zersetzungsprodukten besteht und einer 
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dickeren äußeren porösen Schicht, die hauptsächlich organische Zersetzungsprodukte 

enthält.[34,35] Eine neu aufgelegte Darstellung des Mosaik-Modells nach Peled et al. aus dem 

Jahr 1997 ist in Abbildung 5 gezeigt. 

 

 

Abbildung 5: Schematische Darstellung des Mosaik-Modells nach Peled et al. aus dem Jahr 1997.[36] 

 

Um die Eigenschaften der SEI zu verbessern und optimal nutzen zu können, werden dem 

Elektrolyten Additive zugesetzt, wie bspw. Lithiumbis(oxalato)borat (LiBOB) oder 

Vinylencarbonat (VC). Dies verändert die chemische Zusammensetzung der SEI, wie auch ihre 

Passivierungseigenschaften.[37,38] Da der Elektronen- und Ionentransport bis heute noch nicht 

vollständig verstanden ist, ist dies immer noch ein aktuelles Forschungsthema.[36] 

Der flüssige Elektrolyt in kommerziellen LIB stellt jedoch ein Sicherheitsrisiko dar, wie bereits 

in der Einleitung erläutert. Deswegen ist es wichtig, auch an anderen Materialien für LIB zu 

forschen. In diesem Bereich stellt die Festkörperbatterie eine vielversprechende Alternative dar, 

die im nachfolgenden Abschnitt im Detail besprochen wird. 

 

2.2 Die Lithium-Festkörperbatterie 

 

Lithium-Festkörperbatterien haben den Vorteil, dass sie nur aus festen Komponenten bestehen 

und somit nicht auslaufen können und auch nicht entflammbar sind. Damit sind sie 

vielversprechend für die Anwendung in elektrischen Fahrzeugen, da dort der Sicherheitsaspekt 

besonders wichtig ist.[17,39] Die Lithium-Festkörperbatterie besteht ebenfalls aus einer positiven 

und einer negativen Elektrode sowie einem Elektrolyten, wobei dieser jedoch ein Feststoff ist. 

Der Festelektrolyt muss die Eigenschaft besitzen elektronisch isolierend zu sein und eine hohe 

Lithiumionen-Leitfähigkeit zu besitzen. Dadurch ergibt sich der Vorteil, dass der Festelektrolyt 

auch gleichzeitig als Separator zwischen den beiden Elektroden dient.[17] Eine hohe 

Lithiumionen-Leitfähigkeit war früher ein Problem bei Festelektrolyten, jedoch gibt es 

heutzutage viele Systeme mit hohen Lithiumionen-Leitfähigkeiten, die teilweise sogar 
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Leitfähigkeiten von flüssigen Elektrolyten übersteigen.[40–42] Ein weiterer Vorteil an 

Festkörperbatterien ist die potentielle Verwendbarkeit von elementarem Lithium als 

Anodenmaterial. In flüssigen LIB kann elementares Lithium aufgrund von Dendritenwachstum 

nicht verwendet werden. Allerdings lässt sich das Dendritenwachstum auch bei Festelektrolyten 

nicht vollkommen verhindern, aber es gibt vielversprechende Materialien, die eine gute 

Stabilität gegenüber Lithium aufweisen und somit Dendritenwachstum unterdrücken.[43–45] Als 

weitere Anodenmaterialien für ASSB eignen sich Indium (In) oder Lithiumtitanat (LTO). Dabei 

ist Indium für die kommerzielle Anwendung eher ungeeignet, aufgrund der hohen Kosten. 

Jedoch wird Indium häufig im Labormaßstab als negative Elektrode verwendet, da es sich gut 

dazu eignet die Prozesse an der Kathodenseite besser zu verstehen.[46–49] Als Kathodenmaterial 

kann, wie auch bei flüssigen LIB, LCO oder das Mischoxid NMC verwendet werden.[39,50] Die 

Kathode besteht häufig aus einer Kompositkathode, was eine Mischung aus dem 

Kathodenaktivmaterial-Partikeln (CAM, engl. cathode active material) und Festelektrolyt-

Partikeln (SE, engl. solid electrolyte) ist. Dadurch wird die Oberfläche des Aktivmaterials in 

der ASSB vergrößert. In flüssigen LIB wird dieser Aufbau und damit die große Oberfläche 

automatisch erreicht, da der flüssige Elektrolyt in die Zwischenräume der Aktivmaterial-

Partikel eindringen kann. Durch das Vergrößern der Kontaktfläche zwischen CAM und SE 

können auch höhere Batteriekapazitäten erreicht werden. Häufig werden noch 

kohlenstoffbasierte Leitadditive hinzugefügt, um die elektronische Leitfähigkeit in der 

Kompositkathode zu verbessern. Diese Art von ASSBs werden auch als Volumen-Batterien 

bezeichnet.[51,52] In Abbildung 6 ist eine schematische Darstellung einer Volumen-

Festkörperbatterie mit einer Kompositkathode aus CAM-Partikeln und SE-Partikeln gezeigt. 

 

 

Abbildung 6: Schematische Darstellung einer Volumen-Festkörperbatterie mit einer Kompositkathode 

und einer Lithium-Metall-Anode. 

 

Die Volumen-Festkörperbatterie lässt sich noch unterteilen in die Pellet-Typ Batterie (siehe 

Abbildung 6) und die Sheet-Typ Batterie. Dabei unterscheiden sich diese beiden in ihrer 

Herstellungsart. Bei der Pellet-Typ Batterie wird unter Druck das Pulver der Separator-Schicht 

wie auch der Kompositelektroden-Schicht komprimiert. Bei der Sheet-Typ Batterie wird das 

Kompositgemisch mit Hilfe eines Lösungsmittels zu einem Slurry (Suspension) verarbeitet, auf 

einen Stromabnehmer aufgebracht und die Elektroden-Sheets mittels Walzen komprimiert. 

Auch die Separator-Schicht wird häufig über dieselbe Methode in eine dünne Folie gebracht. 
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Die einzelnen Sheets werden dann miteinander verpresst. Dabei ist die Sheet-Typ Batterie eher 

für die industrielle Anwendung von Interesse, da diese durch ihre dünnen Schichten 

platzsparend und kompakt verarbeitet sind. Auch die großtechnische Herstellung lässt sich 

leichter realisieren. Die Pellet-Typ Batterie wird hingehen eher im Labormaßstab verwendet, 

da dort die Performance der Aktivmaterialien sowie die Charakterisierung der 

Kompositelektroden und damit die Grenzflächen zwischen dem Aktivmaterial und dem 

Festelektrolyten gezielter untersucht werden können.[53,54] 

Neben den Volumen-Festkörperbatterien gibt es auch noch die Dünnschicht Batterie. Die 

Dünnschicht Batterie enthält keine Kompositelektroden, sondern besteht aus dünnen 

Elektrodenschichten, die lediglich aus dem Aktivmaterial bestehen. Die dünnen 

Elektrodenfilme haben in der Regel eine Dicke von weniger als 10 μm.[53] Da in dieser 

Dissertation jedoch die Charakterisierung der Kompositkathoden im Vordergrund stehen, wird 

im weiteren Verlauf nur noch auf die Pellet-Typ Batterie eingegangen. Deswegen wird 

außerdem bei der weiteren Verwendung des Begriffs der Festkörperbatterie von einer Pellet-

Typ Batterie (Volumen-Festkörperbatterie) gesprochen. 

Aber auch die Festkörperbatterie hat ihre Nachteile. Zum einen ist die Kontaktierung der 

einzelnen Materialien ein Problem, da das Kontaktieren der festen Materialien nur durch das 

Anwenden von hohem Druck möglich ist.[55,56] Dabei ist die mechanische Eigenschaft des 

Festelektrolyten von besonderem Interesse, da dieser die Elektrodenmaterialien innerhalb der 

Kompositkathode miteinander verbindet.[57] Auf die Eigenschaften der Festelektrolyte und ihre 

Relevanz in ASSBs wird im nächsten Kapitel 2.3 noch genauer eingegangen. Zum anderen ist 

der Kontakt zwischen dem Festelektrolyten und den Aktivmaterialien problematisch, da diese 

miteinander reagieren und sich Zersetzungsprodukte an den Grenzflächen bilden können. Diese 

Zersetzungsprodukte führen zu Überspannungen und damit zu einem Kapazitätsverlust in der 

Batterie. Somit bildet sich, wie auch bei flüssigen LIB, an der Anode eine SEI. Diese Interphase 

ist auch in Abbildung 6 anhand der roten Schicht zwischen dem Lithium-Metall und dem 

Festelektrolyten gezeigt. Die Zersetzungsprodukte können natürlich auch zwischen dem SE und 

dem Kathodenaktivmaterial auftreten. Dort wird dann von einer cathode electrolyte interphase 

(CEI) oder auf Deutsch Kathodenfestelektrolytinterphase gesprochen.[17,58,59] Um die 

Zersetzung des Festelektrolyten an den Kathodenmaterialien zu verhindern, werden die CAM 

häufig mit einer Beschichtung, einem Coating, versehen. Diese Beschichtung wird in 

Abbildung 6 durch die blaue Schicht um das Aktivmaterial dargestellt. Dabei handelt es sich 

häufig um eine Beschichtung aus Lithiumniobat (LiNbO3), Lithiumzirkonat (Li2ZrO3) oder 

einer Kombination aus Lithiumniobat und Lithiumcarbonat (Li2CO3/LiNbO3).
[60–64] Die 

Beschichtung muss ähnliche Eigenschaften wie der Festelektrolyt haben: Es sollte eine 

möglichst gute Lithiumionen-Leitfähigkeit aufweisen, aber elektronisch isolierend sein. Zudem 

sollte es keine Reaktionen mit dem Festelektrolyten wie auch dem Aktivmaterial eingehen.[60–

66] Weitere Eigenschaften sowie Problematiken von Kompositkathoden werden detaillierter im 

Kapitel 2.4 besprochen. 
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2.3 Festelektrolyte 

 

Festelektrolyte haben neben dem Sicherheitsaspekt einen weiteren Vorteil gegenüber flüssigen 

Elektrolyten, denn in Festelektrolyten ist meist nur eine Ionen Spezies mobil, sodass die 

ionische Leitfähigkeit im Falle eines Lithium-Festelektrolyten direkt der Lithiumionen-

Leitfähigkeit entspricht. Somit haben Festelektrolyte eine Überführungszahl von nahezu Eins. 

In organischen flüssigen Elektrolyten sind hingegen die Kationen und die Anionen mobil, 

sodass diese meist nur eine Überführungszahl von ungefähr 0,4 – 0,5 aufweisen. 

Dementsprechend ist die ionische Leitfähigkeit in einer flüssigen LIB nicht gleich der 

Lithiumionen-Leitfähigkeit.[19,67] Festelektrolyte können in organische und anorganische 

Materialien unterteilt werden, wobei es sich bei organischen Festelektrolyten meist um 

Polymere handelt. Im Weiteren wird der Fokus auf die anorganischen Festelektrolyte gelegt. 

Im Allgemeinen können anorganische Festelektrolyte in zwei Klassen unterteilt werden. Zum 

einen in oxidische und zum anderen in sulfidische Festelektrolyte.[68] Seit 2018 ist eine weitere 

dritte Klasse in den Fokus der Festelektrolyt Forschung für ASSB gerückt, die halidischen 

Festelektrolyte.[69] Alle drei Klassen haben Vor- und Nachteile für die Anwendung in ASSB 

und werden im weiteren detaillierter besprochen, wobei der Fokus auf sulfidische 

Festelektrolyte liegt, da diese in der vorliegenden Dissertation charakterisiert wurden. 

Halidische Festelektrolyte 

Halidische SE sind schon seit den 1930ern bekannt, wobei damals Verbindungen der Klasse 

LiX (mit X = F, Cl, Br, I) untersucht wurden. Allerdings haben die Lithiumhalogenide nur 

geringe Leitfähigkeiten, wobei Lithiumiodid den höchsten Wert aufweist mit        

10−7 S∙cm−1.[70–73] Aufgrund der unterschiedlichen Überführungszahlen zwischen flüssigen 

Elektrolyten und Festelektrolyten, sind bereits Leitfähigkeiten von 10−3 S∙cm−1 in SE 

vergleichbar mit den Leitfähigkeiten in kommerziellen Flüssigelektrolyten, sodass Werte in 

diesem Bereich die Mindestanforderung an einen SE wären. In den darauffolgenden Jahren 

konnten keine deutlich besseren Leitfähigkeiten im Bereich der halidischen Festelektrolyte 

gefunden werden. In den Jahren von 1980 bis 1990 wurde erstmals noch zweiwertige Metall-

Kationen in das Lithiumhalogenid-Gerüst eingebaut, was zu Steigerungen in der Leitfähigkeit 

bei Raumtemperatur (RT) von 10−8 – 10−6 S∙cm−1 führte. Dabei wurden zum einen 

Übergangsmetalle, aber auch Magnesium oder Blei in die Materialien eingebaut. Dadurch 

entstand der Nachteil, dass auch andere Ionen mobile Eigenschaften aufzeigten, sodass nicht 

mehr von einer Überführungszahl von nahezu Eins ausgegangen werden konnte.[74–79] Ende der 

1990er Jahre wurden Elemente der Gruppe 3 und 13, sowie der Lanthanoide in die Struktur mit 

eingebaut, wodurch eine Hochtemperatur(HT)-Phase von Li3InBr6 hergestellt wurde, die eine 

Leitfähigkeit von 10−3 S∙cm−1 bei RT aufweist.[80] Allerdings zersetzt sich diese wieder bei 

−13 °C und wird damit unbrauchbar für die Anwendung in ASSB. Da im Laufe der Zeit die 

Leitfähigkeit nicht signifikant gesteigert werden konnte, waren andere Festelektrolytsysteme, 

wie bspw. sulfidische Materialien, attraktiver und wurden eher Fokus der Festelektrolyt 

Forschung.[69] Dies änderte sich im Jahre 2018 als Asano et al. die halidischen Festelektrolyte 

Li3YCl6 und Li3YBr6 mit einer Leitfähigkeit von 3∙10−2 – 10−3 S∙cm−1 publizierten. Diese 

konnten mittels Kugelmühlen-Synthese und einem HT-Erhitzen des Materials hergestellt 
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werden.[81] Daraufhin wurden verschiedene halidische Festelektrolyte mit guten Leitfähigkeiten 

hergestellt. Diese lassen sich mit der allgemeinen Struktur LiaMXb (mit X = F, Cl, Br, I) 

beschreiben und M kann in drei Klassen unterteilt werden. Die erste Klasse beinhaltet Elemente 

der Gruppe 3 sowie die Lanthanoide (M = Sc, Y, La – Lu), die zweite Klasse enthält Elemente 

der Gruppe 13 (M = Al, Ga, In) und die dritte Klasse umfasst verschiedene zweiwertige Metalle 

(M = Ti, V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni, Cu, Zn, Cd, Mg, Pb).[69] In Abbildung 7 ist eine Übersicht der 

drei Klassen mit verschiedenen Verbindungen und ihren ionischen Leitfähigkeiten bei RT 

gezeigt. 

 

 

Abbildung 7: Zusammenfassung der Leitfähigkeiten verschiedener halidischer Festelektrolyte 

unterteilt in die 3 Klassen nach Li et al.[69] 

 

Aufgrund der guten ionischen Leitfähigkeiten rückten die halidischen Festelektrolyte ab 2018 

wieder in den Fokus der Forschung, sodass auch die Anwendung in ASSB weiter untersucht 

wurde. Dabei sind verschiedene Faktoren, wie die Stabilität gegenüber Kathoden- und 

Anodenmaterialien und darauf bezogen auch die Stabilität an Luft sowie bei verschiedenen 

Temperaturen von Interesse. Zudem ist auch die kommerzielle Anwendbarkeit wichtig und 

dabei auch eine mögliche Herstellung des Festelektrolyten im großen Maßstab. Abbildung 8 

zeigt ein Netzdiagramm der eben genannten Faktoren für halidische SE. Dabei wird zum einen 

zwischen den Eigenschaften der Materialien vor den Forschungsergebnissen aus 2018 

(hellgrün) und danach (grün) verglichen. Zum anderen zeigt die gestrichelte dunkelrote Linie 

einen Vergleich zu halogenidhaltigen Festelektrolyten, die Stickstoff oder Sauerstoff 

enthalten.[69] Es zeigt sich die enorme Potentialsteigerung der halidischen SE. Besonders 

interessant ist hierbei die Herstellung der halidischen Festelektrolyte durch Kugelmühlen-

Synthese, aber auch durch Flüssig-Phasen Synthese, da hierbei Wasser oder ein Wasser/Ethanol 

Gemisch als Lösungsmittel dienen kann, was besonders für die kommerzielle Anwendung sehr 

interessant ist.[81–85] Die Stabilität gegenüber Anoden- und Kathodenmaterialien hingegen ist 

noch eine Herausforderung. Die Stabilität gegenüber oxidischen Kathodenmaterialien ist meist 

recht gut, was durch experimentelle und theoretische Ergebnisse gezeigt wurde.[86–88] 

Allerdings sind hier weitere Untersuchungen in Bezug auf die Grenzflächenreaktionen 

zwischen halidischen SE und oxidischen CAM wünschenswert und erforderlich für eine 
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Anwendung in ASSB.[69] Die Stabilität gegenüber Anodenmaterialien ist jedoch etwas 

kritischer. Die verschiedenen Metall-Atome mit hohem Valenzzustand machen die halidischen 

SE, wie auch die meisten anderen SE, instabil gegenüber elementarem Lithium.[85] Deswegen 

wurde bspw. versucht eine dünne Schicht eines sulfidischen SE zwischen Lithium und den 

halidischen SE aufzubringen, um eine höhere Stabilität zu erreichen, da sulfidische SE häufig 

niederohmige Interphasen an der Grenzfläche zu Lithium bilden.[81] Um die Problematik mit 

elementarem Lithium zu umgehen, werden häufig Lithium-Legierungen als Anode verwendet, 

wobei häufig eine Lithium-Indium-Legierung verwendet wird.[81,89] 

 

 

Abbildung 8: Netzdiagramm der Entwicklung der halidischen Festelektrolyte vor (hellgrün) und nach 

(grün) 2018 im Vergleich. Zudem zeigt die dunkelrote gestrichelte Linie einen Vergleich zu 

halogenidhaltigen Festelektrolyten mit Stickstoff oder Sauerstoff.[69] 

 

Die verschiedenen Untersuchungen zeigen, dass halidische Festelektrolyte ein 

vielversprechendes System für die Anwendung in ASSBs sind, allerdings bedarf es noch 

weiterer Forschung, sodass die erläuterten Probleme gelöst werden können. 

Oxidische Festelektrolyte 

Die Klasse der oxidischen Festelektrolyte überzeugen mit ihrer hohen chemischen, 

elektrochemischen und thermischen Stabilität sowie ihrer moderaten Lithiumionen-

Leitfähigkeiten im Bereich von 10−5 bis 10−3 S∙cm−1. Allerdings sind diese in der Regel auch 

instabil gegenüber elementaren Lithium und weisen einen schlechten Grenzflächenkontakt 

untereinander wie auch mit dem CAM auf, der nur durch eine Temperaturbehandlung minimiert 

werden kann.[90] Die oxidischen SE können wiederum in verschiedene Unterklassen eingeteilt 

werden, den NASICON-Typ, den Granat-Typ, den Perowskit-Typ, den LISICON-Typ und den 

LiPON-Typ.[68,90] Diese fünf Unterklassen werden im Weiteren noch kurz erläutert.  

NASICON steht für die Abkürzung sodium super ion conductor (deutsch: Natriumsuper-

ionenleiter) und bezieht sich auf die allgemeine Summenformel NaM2(PO4)3, wobei M 

verschiedene Elemente darstellen kann. Beispiele sind hierfür Na1−xZr2SixP3−xO12 

(0 ≤ x ≤ 3)[91,92] oder Na3Zr2PSi2O12.
[93] Von diesen Natrium-Ionenleitern leiten sich auch 

Lithiumionenleiter (wie LiZr2(PO4)3) ab, weshalb auch hierfür die Bezeichnung NASICON-

Typ verwendet wird. Die wohl bekanntesten Lithium-Festelektrolyte dieses Typs sind LATP 
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(Li1+xAlxTi2−x(PO4)3) und LAGP (Li1+xAlxGe2−x(PO4)3). LATP hat gute ionische 

Leitfähigkeiten, allerdings wird das Titan bereits ab 2,5 V gegen Li/Li+ reduziert, weshalb es 

ungeeignet für viele Anodenmaterialen mit niedrigen Potentialen ist.[94–96] LAGP hat ebenfalls 

hohe ionische Leitfähigkeiten und weist eine gute elektrochemische Stabilität auf.[97,98] Die 

Zusammensetzung Li1,5Al0,5Ge1,5(PO4)3 weist eine hohe Lithiumionen-Leitfähigkeit von 

5,08∙10−3 S∙cm−1 bei 27 °C auf.[99] Allerdings wird die Verbindung GeO2 als Edukt benötigt. 

Dieses ist teuer, wodurch die kommerzielle Anwendung für dieses Material schwierig ist.[68] 

Oxidische Festelektrolyte vom Granat-Typ sind bereits seit 1968 bekannt und haben die 

allgemeine Zusammensetzung Li3Ln3M2O12 mit M = Te oder W und Ln = Y, Pr, Nd, Sm, Eu, 

Gd, Tb, Dy, Ho, Er, Tm, Yb oder Lu.[100] Die bekannteste Struktur des Granat-Typs ist LLZO 

(Li7La3Zr2O12). LLZO weist eine gute ionische Leitfähigkeit von 3∙10−4 S∙cm−1 bei RT auf und 

ist vielversprechend für die Anwendung in ASSBs. Allerdings sind diese nicht stabil gegenüber 

Wasser und Kohlenstoffmonoxid aus der Luft.[101,102] 

Ein Beispiel für einen Perowskit-Typ ist die Verbindung LLTO (Li3xLa2/3−xTiO3). Diese zeigt 

eine gute Bulk Ionen-Leitfähigkeit mit 10−3 S∙cm−1 bei RT, aber aufgrund des schlechten 

Kontaktes der Kristallite untereinander ergibt sich durch Grenzflächeneffekte zwischen den 

Kristallit-Körnern eine schlechte Gesamt-Ionen-Leitfähigkeit von 10−5 S∙cm−1.[103] LLTO 

enthält auch Titan und ist deswegen instabil ab einem Potential von 1,8 V gegenüber Li/Li+, 

und ist deswegen inkompatibel mit vielen Anodenmaterialien mit niedrigen Potentialen, wie 

auch LATP.[104] 

Die Abkürzung LISICON steht für lithium super ion conductor (deutsch: Lithiumsuper-

ionenleiter) und wurde erstmal von Hong et al. für die Verbindung Li14Zn(GeO4)4 

verwendet.[105] Diese weist eine nicht so gute ionische Leitfähigkeit von 1,3∙10−6 S∙cm−1 bei 

33 °C auf.[106] Auch die Verbindungen vom Typ Li3+xGexV1−xO4 (0 < x < 1) versprechen hohe 

Bulk-Leitfähigkeiten, aber schlechte Gesamt-Leitfähigkeiten im Bereich von 10−5 S∙cm−1 

aufgrund der Grenzflächeneffekte zwischen den Kristallit-Körnern.[107] Trotz ihrer guten 

chemischen und elektrochemischen Stabilität sind auch diese Materialien aufgrund der 

niedrigen Lithiumionen-Leitfähigkeit nicht gut für die Anwendung in ASSBs geeignet.[68] 

Die letzte Unterklasse ist die des LiPON-Typs. Die Abkürzung steht für Lithium-

Phosphoroxidnitrid. Diese unterscheiden sich von den oben genannten oxidischen Elektrolyten, 

da sie eine Art von amorphen Festelektrolyten sind. Bei den bereits vorgestellten oxidischen 

Festelektrolyten handelte es sich um kristalline Verbindungen. LiPON SE werden in dünnen 

Schichten hergestellt. So konnte Bates et al. erstmals eine dünne Schicht aus Li3PO4 herstellen 

und erreichte dabei eine ionische Leitfähigkeit von 2∙10−6 S∙cm−1 bei 25 °C.[108] Durch die 

Zugabe von Li2O konnten noch bessere Leitfähigkeiten (6,4∙10−6 S∙cm−1 bei 25 °C) in den 

dünnen Schichten erreicht werden.[109] Durch die Herstellung in ausschließlich dünnen Filmen 

sowie der schlechten ionischen Leitfähigkeit bei RT können LiPON Festelektrolyte nur in 

Dünnschicht-Batterien verwendet werden und nicht in Volumen-Batterien.[108–110] 
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Oxidische Festelektrolyte eignen sich insgesamt nicht gut für die Anwendung in ASSBs. Ihre 

harten Eigenschaften und der schlechte Kontakt, zum einen innerhalb der Kristallite des 

Festelektrolyten und zum anderen in Kontakt mit den ebenfalls oxidischen CAM, ist 

problematisch. Eine Möglichkeit, um trotzdem ASSB mit oxidischen SE herzustellen, ist die 

Anwendung von Spark-Plasma-Sintering. Dabei handelt es sich um ein Sinterverfahren, ähnlich 

dem Heißpressen, jedoch  ist die Wärmeerzeugung und -übertragung zum Material eine 

andere.[111] 

Sulfidische Festelektrolyte 

Die Klasse der sulfidischen Festelektrolyte hat den großen Vorteil gegenüber den oxidischen 

Festelektrolyten, dass sie deutlich weicher und verformbarer sind und somit ein besserer 

Kontakt zwischen den Partikeln gewährleistet ist. Dies minimiert zudem die 

Grenzflächeneffekte zwischen den Partikeln sowie den CAM und dem SE.[57] Diese guten 

mechanischen Eigenschaften entstehen durch die Substitution der Sauerstoffatome durch 

Schwefelatome, deswegen sind auch einige sulfidische Verbindungen von den oben 

vorgestellten oxidischen SE abgeleitet. Bspw. ist die Verbindung Li3PS4 aus dem LiPON-Typ 

(Li3PO4) oder die Verbindung Li10GeP2S12 vom LISICON-Typ abgeleitet.[41,112,113] Dabei 

können auch die sulfidischen SE in verschiedene Unterklassen eingeteilt werden, sodass 

zwischen kristallinen und glaskeramischen Verbindungen sowie Gläsern unterschieden 

wird.[19,68] 

Kristalline sulfidische Verbindungen zeigen meist sehr hohe Lithiumionen-Leitfähigkeiten, da 

aufgrund der Substitution von Sauerstoff durch Schwefel die Kristallstruktur durch den großen 

Atomradius von Schwefel aufgeweitet wird und somit größere Ionenkanäle für die 

Lithiumionen verfügbar sind.[41,113] Die kristallinen Verbindungen können auch in verschiedene 

Typen eingeteilt werden, wobei hier Argyrodite und der Thio-LISICON-Typ am bekanntesten 

sind. Argyrodite haben im Allgemeinen die Formel Li6PS5X mit X = Cl, Br, I und wurden das 

erste Mal von Deiseroth et al. synthetisiert.[114] Die ionischen Leitfähigkeiten dieser drei 

Strukturen sind sehr vielversprechend mit 1,9∙10−3 S∙cm−1 (Li6PS5Cl), 6,8∙10−3 S∙cm−1 

(Li6PS5Br) und 4,6∙10−7 S∙cm−1 (Li6PS5I) bei RT.[115] Dabei zeigt die Struktur mit Iod als 

Halogenid-Atom die schlechteste Leitfähigkeit, was anhand der Kristallstruktur erklärt werden 

kann. Die S2− Anionen können mit den X− Anionen ausgetauscht werden, was zu einer 

Fehlordnung der ursprünglichen Kristallstruktur führt. Diese Fehlordnung in der 

Kristallstruktur resultiert in einer schnellen Lithiumionen-Dynamik und somit in einer hohen 

Lithiumionen-Leitfähigkeit. Dieser Austausch kann für Brom und Chlor stattfinden, da diese 

Atome klein genug sind. Iod hingegen kann diesen Austausch nicht durchführen, aufgrund 

seines großen Atomradius. Somit zeigt Li6PS5I aufgrund der geordneten Kristallstruktur eine 

deutlich niedrigere Leitfähigkeit.[116,117] In Abbildung 9 a) ist die Kristallstruktur des 

Argyroditen Li6PS5X mit X = Cl, Br, I und in b) die Lithium-Diffusionswege zwischen und 

innerhalb der Gitterkäfige gezeigt. 
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Abbildung 9: a) Kristallstruktur des Argyroditen Li6PS5X mit X = Cl, Br, I. b) Lithium-

Diffusionswege zwischen und innerhalb der Gitterkäfige. Die Sprünge der Lithiumionen sind dabei 

durch die S2− Anionen des nebenstehenden PS4
3− Tetraeders beeinflusst, wobei die Sprungdistanz von 

der Gitterkonstante und dem Halogen-Substituent abhängt.[118] 

 

Für die Anwendung in ASSBs sollte die Synthese der Materialien möglichst einfach sein. 

Argyrodite können über verschiedene Methoden synthetisiert werden, über klassische 

Festphasen-Synthese, Flüssigphasen-Synthese oder über mechanochemische Synthese mittels 

Kugelmühle und anschließender Temperaturbehandlung.[118] Adam et al. untersuchte die 

mechanochemische Synthese durch Kugelmahlen und konnte zeigen, dass die 

kugelgemahlenen Materialien eine Leitfähigkeit im Bereich von 10−5 – 10−4 S∙cm−1 erreichen. 

Nach dem Sintern konnten die oben gezeigten Leitfähigkeiten für Chlor und Brom erreicht 

werden, allerdings erniedrigte sich die Leitfähigkeit für Iod.[115] Die Leitfähigkeiten der 

Argyrodite konnten im Laufe der Jahre durch verschiedene Methoden noch weiter gesteigert 

werden. So entstanden zum Beispiel durch die Substitution der Phosphoratome durch andere 

Elemente neue Elektrolyte wie Li6,6Ge0,6P0,4S5I mit einer Lithiumionen-Leitfähigkeit von 

1,8∙10−2 S∙cm−1 [119] oder Li6,6Si0,6Sb0,5S5I mit einer Lithiumionen-Leitfähigkeit von 

2,4∙10−2 S∙cm−1.[120] Weiter zeigte eine Erhöhung des Halogenid-Anteils eine Steigerung der 

Leifähigkeit auf bis zu 1,2∙10−2 S∙cm−1 in der Verbindung Li5,5PS4,5Cl1,5.
[121] Allerdings können 

diese sehr hohen Leitfähigkeiten häufig nur durch Sintern der Proben erhalten werden.[119,121] 

Eine weitere Möglichkeit der Steigerung der Lithiumionen-Leitfähigkeit konnte durch das 

Einführen zweier Halogenid-Ionen in sogenannten Mischhalogenid-Argyroditen gezeigt 

werden. Dabei zeigte die Verbindung Li6PS5Cl0,5Br0,5 eine Leitfähigkeit von 3∙10−3 S∙cm−1 

auf,[122] währenddessen durch das Erhöhen des Halogenid-Anteils, wie bei der Verbindung 

Li5,3PS4,3ClBr0,7, noch höhere Leitfähigkeiten von 24∙10−3 S∙cm−1 erreicht werden konnten.[123] 

Aber auch die Anwendung von Argyroditen in ASSBs im Hinblick auf die Eigenschaften 

gegenüber Anoden- und Kathodenmaterialien ist wichtig für die Forschung. Aktuelle 

Forschungsergebnisse in Bezug auf die Anwendung in ASSBs sind in einem Review von Yu et 

al. zusammengefasst.[118] Zusammenfassend lässt sich sagen, dass die hohen ionischen 

Leitfähigkeiten der Argyrodite vielversprechend sind. Problematisch dabei ist jedoch die 

Instabilität gegenüber Wasser und Luft.[118] Nichtsdestotrotz konnte SAMSUNG im Jahr 2020 

eine ASSB herstellen mit einer stabilen Performanz von über 1000 Zyklen bei 60 °C. Dabei 

wurde ein Argyrodit sowie eine Lithium-freie Anode (Ag-C Anode) verwendet, was eine 

Anwendung von Argyroditen in diesem Bereich erfolgsversprechend wirken lässt.[124] 
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Der Thio-LISICON-Typ wurde von Kanno et al. im Jahr 2000 in Li2S-GeS2, Li2S-GeS2-ZnS 

und Li2S-GeS2-Ga2S3 Systemen entdeckt, wobei die Abkürzung LISICON wieder für lithium 

super ion conductor steht. Dabei konnten Leitfähigkeiten von bis zu 6,5∙10−3 S∙cm−1 bei RT 

erreicht, sowie die Entstehung stabiler und niederohmiger Interphasen gegenüber Lithium 

gezeigt werden.[125] Im Allgemeinen beschreibt die Summenformel LixM1−yNyS4 mit M = Si 

oder Ge und N = P, Al, Zn, Ga oder Sb die Thio-LISICON Familie, wobei die ionische 

Leitfähigkeit stark von der Größe und der Polarisierbarkeit des Ions oder der Leerstellen in den 

Zwischengitterplätzen abhängt.[112] Im Jahr 2001 wurde ebenfalls von Kanno et al. das Li2S-

GeS2-P2S5 System entdeckt, welches auch zur Thio-LISICON Familie gehört.[113] In dieser 

Publikation wurde die Struktur Li4−xGe1−xPxS4 für 0 ≤ x ≤ 1 untersucht und aufgrund ihrer 

Struktureinheiten in drei verschiedene Regionen eingeteilt. Daraus resultieren die 

orthorhombische Thio-LISICON I Region für x ≤ 0,6, die monokline Thio-LISICON II Region 

für 0,6 < x < 0,8 und die monokline Thio-LISICON III Region für x ≥ 0,8. Dabei konnte die 

höchste Lithiumionen-Leitfähigkeit für Li3,25Ge0,25P0,75S4 (x = 0,75) mit 2,2∙10−3 S∙cm−1 bei RT 

gezeigt werden.[113] Im Jahr 2004 konnte auch das Li2S-P2S5 System der Thio-LISICON 

Familie zugeordnet werden, wobei sich auch hier die Strukturmerkmale der Thio-LISICON I 

Region für x < 0,2 und Thio-LISICON II Region für 0,2 ≤ x ≤ 0,27 in der Struktur Li3+5xP1−xS4 

zeigten. Die höchste Leitfähigkeit konnte hierbei für x = 0,065 mit 1,5∙10−4 S∙cm−1 bei 27 °C 

gezeigt werden.[112] Auf das Li2S-P2S5 System wird später noch genauer eingegangen. Ein 

weiterer vielversprechender Thio-LISICON Typ wurde 2011 von Kamaya et al. entdeckt. Die 

Verbindung Li10GeP2S12 zeigt eine Lithiumionen-Leitfähigkeit von 1,2∙10−2 S∙cm−1 bei 27 °C, 

wobei sich die Kristallstruktur von dem System Li4−xGe1−xPxS4 unterscheidet.[41] Daraufhin 

wurde auch hier die allgemeine Struktur Li10±1MP2X12 mit M = Ge, Si, Sn, Al, P und X = O, S, 

Se publiziert und systematisch untersucht.[126] Im Jahr 2016 konnte die Verbindung 

Li9,54Si1,74P1,44S11,7Cl0,3 hergestellt werden, mit einer Lithiumionen-Leitfähigkeit von 

2,5∙10−2 S∙cm−1 bei RT.[42] Trotz der guten Leitfähigkeiten haben auch die kristallinen 

Verbindungen des Thio-LISICON-Typs Probleme mit der Kontaktierung der Kristallite, da 

auch hier Grenzflächeneffekte zwischen den Korngrenzen entstehen, die nur durch eine 

Temperaturbehandlung minimiert werden können.[127] 

Sulfidische Gläser und Glaskeramiken sind amorphe bzw. teilkristalline Verbindungen, die den 

großen Vorteil gegenüber den kristallinen Verbindungen haben, dass sie keine 

Grenzflächeneffekte durch Korngrenzen ausbilden. Somit ist eine energieaufwendige 

Temperaturbehandlung nicht nötig, was sie zu einer attraktiven Alternative im Hinblick auf die 

Anwendung in ASSBs macht.[57] Auch ein guter Kontakt zwischen den CAM und dem SE kann 

durch simples Kaltpressen der Kompositkathode erreicht werden.[56] Die Herstellung solcher 

Gläser erfolgt meist durch eine mechanochemische Synthese mittels Kugelmühle. Diese 

ermöglicht eine einfache Herstellung.[128,129] Amorphe Systeme wie Li2S-B2S3 und Li2S-SiS2 

wurden für verschiedene Zusammensetzungen untersucht, wobei Lithiumionen-Leitfähigkeiten 

von 10−4 S∙cm−1 bei RT erreicht wurden.[130–132] Das wohl am besten untersuchte amorphe 

System ist das Li2S-P2S5 System. Dieses zeigt eine Steigerung der Lithiumionen-Leitfähigkeit 

mit steigendem Li2S Anteil, wobei eine maximale Lithiumionen-Leitfähigkeit bei 

0,75 Li2S + 0,25 P2S5 mit 2,8∙10−4 S∙cm−1 bei RT erhalten wurde.[133,134] Dietrich et al. konnten 

mit Hilfe von Raman-Spektroskopie und 31P-NMR (Kernspinresonanz, engl. nuclear magnetic 

resonance) Untersuchungen die Struktureinheiten im amorphen Li2S-P2S5 System aufklären. 
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Dabei konnte gezeigt werden, dass PS4
3− Tetraeder sowie unterschiedlich verknüpfte PS4

3− 

Tetraeder (P2S7
4−, P2S6

4− und PS3
− Einheiten) in Abhängigkeit des Li2S Anteils entstehen.[133] 

Die Lithiumionen-Leitfähigkeit des Li2S-P2S5 Systems kann durch die Zugabe von 

Lithiumiodid noch erhöht werden,[132,135,136] wobei zudem die Kompatibilität gegenüber 

elementarem Lithium verbessert werden kann.[45,137–139] Es wurde lange davon ausgegangen, 

dass die ionische Leitfähigkeit in amorphen Materialien häufig höher ist als in kristallinen 

Verbindungen aufgrund des großen freien Volumens, welches durch ungeordnete 

Struktureinheiten, sowie undefinierte Strukturen entsteht.[140] Allerdings konnte bspw. von 

Hayashi et al. im Jahr 2001 gezeigt werden, dass Glaskeramiken noch höhere Leitfähigkeiten 

aufweisen als die Gläser. Eine Glaskeramik entsteht in der Regel durch eine 

Temperaturbehandlung der Gläser, sodass diese neben einem großen amorphen Anteil auch 

kristalline Phasen enthält. Hayashi et al. zeigte, dass sich nach einer Temperaturbehandlung 

kristallines Li7PS6 im amorphen System 0,8 Li2S + 0,2 P2S5 bildet, wodurch die gebildeten 

Kristallite einen positiven Einfluss auf die Leitfähigkeit haben müssen. Weiter konnte jedoch 

gezeigt werden, dass die kristalline Verbindung Li7PS6 eine schlechtere Leitfähigkeit als die 

Glaskeramik und das Glas aufweist.[141] Daraus ergibt sich, dass es unterschiedliche Ursachen 

für einen guten Ionentransport geben muss. Abbildung 10 zeigt drei Ursachen für den schnellen 

Ionentransport ausgehend von amorphen Materialien. Zunächst kann ein schneller 

Ionentransport durch die amorphe Phase (c) erfolgen. Durch eine Temperaturbehandlung 

könnten noch zwei weitere Ursachen hinzukommen. Die entstandenen Kristallite weisen eine 

gute ionische Leitfähigkeit aus und der schnelle Ionentransport erfolgt durch die 

Kristallite[40,128,136,142] (a) oder der schnelle Ionentransport erfolgt an den Grenzflächen 

zwischen Kristalliten und amorpher Phase[143,144] (b). 

 

 

Abbildung 10: Ionentransport in amorphen Festelektrolyten. a) Schneller Ionentransport durch die 

kristalline Phase nach einer Temperaturbehandlung. b) Schneller Ionentransport entlang der 

Grenzflächen zwischen kristalliner und amorpher Phase nach einer Temperaturbehandlung. 

c) Schneller Ionentransport durch die amorphe Phase. 

 

Weitere Untersuchungen an Gläsern bzw. Glaskeramiken zeigten verschiedene superionische 

kristalline Phasen, die in der amorphen Matrix entstehen. Dabei ist das Entstehen dieser Phasen 

von der Temperatur sowie der Zusammensetzung des Glases abhängig.[142] Somit konnte 

gezeigt werden, dass die Leitfähigkeitserhöhung im Festelektrolyten 0,8 Li2S + 0,2 P2S5 

deutlich komplexer ist als zunächst angenommen und bei unterschiedlichen Temperaturen 

verschiedene kristalline Strukturen entstehen. Die Temperaturen wurden entsprechend der 



2 Theoretischer Hintergrund und Stand der Forschung 

 

19 

Glasübergangstemperatur bzw. der Kristallisationstemperatur gewählt, wodurch die 

Temperatur für eine maximale Leitfähigkeit entsprechend angepasst werden muss. Dabei ließen 

sich im Li2S-P2S5 System neue superionische kristalline Phasen aufgrund ihrer Reflexlage 

detektieren, die analog den Thio-LISICON Regionen zugeordnet wurden. Es konnte im System 

0,8 Li2S + 0,2 P2S5 eine analoge Thio-LISICON II Phase und im 0,75 Li2S + 0,25 P2S5 System 

eine analoge Thio-LISICON III Phase ermittelt werden. Weiter konnte bspw. im 

0,7 Li2S + 0,3 P2S5 System eine neue kristalline Struktur entdeckt werden.[134,142,145] Einige 

dieser kristallinen Strukturen konnten im Laufe der Jahre aufgeklärt werden. So bilden sich zum 

Beispiel aus dem amorphen 0,7 Li2S + 0,3 P2S5 System Li7P3S11 Kristallite, die jedoch erst ab 

einer Temperatur von 225 °C entstehen und sich ab einer Temperatur von 280 °C wieder 

zersetzen und Li4P2S6 und β-Li3PS4 entsteht. Weiter konnte gezeigt werden, dass sich im 

0,75 Li2S + 0,25 P2S5 System kristallines Li3PS4 bildet, was auch oberhalb von 280 °C stabil 

vorliegt. Somit konnte die Thio-LISICON III Phase dem kristallinen Li3PS4 zugeordnet 

werden.[133] Jedoch konnten einige Phasen bis heute nicht in reiner kristalliner Form hergestellt 

werden, sodass die Vermutung naheliegt, dass es sich um metastabile Phasen handelt, dessen 

Kristallisationskinetik komplex ist, was auch für die Li7P3S11 Kristallite gezeigt werden 

konnte.[146] Das Potential dieser Systeme zeigt sich in der Leitfähigkeit, denn nach einer 

Temperaturbehandlung im amorphen 0,7 Li2S + 0,3 P2S5 System bei dem Li7P3S11 Kristallite 

entstehen, konnten Lithiumionen-Leitfähigkeiten bis zu 17∙10−3 S∙cm−1 bei RT erreicht 

werden.[147] Eine zusammenfassende Übersicht der metastabilen und stabilen Glaskeramiken 

im Li2S-P2S5 System für einen Li2S Anteil von 60 bis 75 % ist in Abbildung 11 gezeigt. 

 

 

Abbildung 11: Diagramm der lokalen strukturellen Stabilität im Li2S-P2S5 System.[133] 

 

Für die Thio-LISICON II Phase konnte jedoch bis heute keine eindeutige Strukturformel 

gezeigt werden, wodurch auch die exakte Kristallstruktur nicht vollständig aufgeklärt ist. Es 

konnte allerdings mehrfach gezeigt werden, dass die Entstehung der Thio-LISICON II Phase 

wichtig für eine Leitfähigkeitserhöhung ist.[136,145] Auch in Li2S-P2S5-LiI Systemen konnte die 

Thio-LISICON II Phase detektiert werden, was im Einklang mit einer Leitfähigkeitserhöhung 

stand.[148,149] So konnten unterschiedliche kristalline Phasen in Abhängigkeit des Lithiumiodid-

Anteils in (1−x) (0,7 Li2S + 0,3 P2S5) + x LiI und (1−x) (0,8 Li2S + 0,2 P2S5)+ x LiI für 

x = 0 – 0,3 gezeigt werden.[45,136] Weiter wurde das System (1−x) Li3PS4 + x LiI, wobei sich 

Li3PS4 aus 0,75 Li2S + 0,25 P2S5 zusammensetzt, untersucht. Rangasamy et al. hat erste LiI-
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abhängige Untersuchungen mit einer Temperaturbehandlung bei 200 °C an diesem System 

durchgeführt.[137] Jedoch ist eine weitere systematische Untersuchung des LiI-Anteils in Bezug 

auf die Kristallisationstemperaturen der jeweiligen Zusammensetzungen, bis zum heutigen 

Kenntnisstand, noch nicht durchgeführt worden. An den Zusammensetzungen 

0,67 Li3PS4 + 0,33 LiI und 0,7 Li3PS4 + 0,3 LiI wurden temperaturabhängige Messungen 

durchgeführt, wobei die kristallinen Phasen Thio-LISICON II, β-Li3PS4 sowie Li4PS4I entdeckt 

wurden.[148,149] Die Kristallstruktur von Li4PS4I wurde von Sedlmaier et al. aufgeklärt, wobei 

eine geringe Lithiumionen-Leitfähigkeit von 1,2∙10−4 S∙cm−1 bei RT festgestellt wurde.[150] 

Zudem wurden Berechnungen zu Struktur- und Transport-Eigenschaften dieser Verbindung 

durchgeführt, die wiederum eine außerordentlich hohe Leitfähigkeit des Materials mit 

2,28∙10−1 S∙cm−1 bei 27 °C voraussagen.[151] Experimentell konnte diese Leitfähigkeit jedoch 

bis heute nicht gezeigt werden. Auch die unterschiedlichen Modifikationen von Li3PS4 wurden 

bereits untersucht. Dabei konnten die drei Modifikationen α-Li3PS4 (Hoch-Temperatur Phase), 

β-Li3PS4 (Mittlere-Temperatur Phase) sowie γ-Li3PS4 (Niedrig-Temperatur Phase) entdeckt 

werden.[152] Die HT-Modifikation α-Li3PS4 sowie die γ-Phase mit einer Leitfähigkeit von 

3∙10−7 S∙cm−1 bei RT[152] kommen nicht für die Anwendung in ASSBs in Frage. Die 

Verwendung von β-Li3PS4, nanoporösem β-Li3PS4 und amorphem Li3PS4 in ASSBs ist jedoch 

bereits in der Literatur bekannt.[21,53,54,153] Schließlich bleibt die strukturelle Aufklärung der 

Thio-LISICON II Phase weiterhin eine offene Frage. 

Abschließend lässt sich sagen, dass sulfidische Festelektrolyte zwar den Nachteil haben, dass 

sie nicht stabil gegenüber Luft und Wasser sind und sich giftiger Schwefelwasserstoff (H2S) 

bildet, aber die aufgezeigten positiven Eigenschaften der unterschiedlichen kristallinen 

Verbindungen wie auch der Glaskeramiken und der Gläser, verspricht ein großes Potential für 

die Anwendung in ASSBs und vor allem bei der Verwendung von elementarem Lithium als 

Anode.[19]  

 

2.4 Kompositkathoden 

 

In diesem Kapitel werden zunächst Materialien vorgestellt, die als Kathodenaktivmaterial 

verwendet werden können. Zudem wird erläutert welche Anforderungen das 

Kathodenaktivmaterial und der Festelektrolyt leisten müssen. In einer ASSB sind nur feste 

Komponenten vorhanden, wodurch Grenzflächen zwischen den einzelnen Materialien 

entstehen. Es kann primär zwischen den drei Grenzflächen CAM | SE, SE | SE und Anode | SE 

unterschieden werden.[17] Schließlich wird auf die Effekte und die entstehenden Grenzflächen 

in der Kompositkathode genauer eingegangen. 

Wie bereits im Abschnitt zu LIB kurz erwähnt wurde, wird häufig LCO oder ein Mischoxid, 

wie bspw. NMC, als Kathodenaktivmaterial verwendet. Neben diesen beiden Materialien 

finden auch LiMn2O4 (LMO) und LiFePO4 Anwendung in kommerziellen LIB.[154] LCO wurde 

als erstes in kommerziellen LIB verwendet und von J. B. Goodenough für die Verwendung als 

Kathodenaktivmaterial im Jahr 1980 entdeckt.[155] Dabei überzeugt LCO mit hohen 

Arbeitsspannungen, langer Zyklenstabilität und geringer Selbstentladung. Jedoch hat LCO auch 

Nachteile. Da die Kobalt Vorkommen begrenzt sind, ist LCO relativ teuer. Zudem ist Kobalt 
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giftig und umweltschädlich. LCO überzeugt zwar mit hohen theoretischen Kapazitäten von bis 

zu 274 mAh∙g−1, allerdings kann nur die Hälfte der Lithiumionen reversibel entnommen 

werden, was die Kapazität auf ungefähr 140 mAh∙g−1 reduziert.[154,156] Wenn mehr als die Hälfte 

der Lithiumionen deinterkaliert werden, findet eine irreversible Phasenumwandlung statt, 

sodass die Lithiumionen nicht wieder zurück interkaliert werden können, was zu einem 

Kapazitätsverlust führt. Die Optimierung und Verbesserung der Eigenschaften von 

Kathodenaktivmaterialien kann auf verschiedene Weise erfolgen. Zum einen wurde versucht 

die Eigenschaften von LCO zu verbessern. Zum anderen wurde an weiteren Verbindungen mit 

der allgemeinen Struktur LiMO2 für verschiedene Übergangsmetalloxide M im Hinblick auf 

ihre Anwendbarkeit in LIB geforscht.[157] Um die Eigenschaften von LCO zu verbessern, wurde 

bspw. die Oberfläche von LCO mit einem Metalloxid gecoatet und damit eine zyklenstabile 

Kapazität von bis zu 170 mAh∙g−1 erreicht.[158,159] Jedoch überwiegt die mangelnde 

Verfügbarkeit von Kobalt, sodass Alternativen gefunden oder der Anteil an Kobalt reduziert 

werden muss. Andere Materialien wie LiNiO2 (LNO) und LMO wurden ausgiebig untersucht, 

jedoch eignete sich keins der Materialien allein für die kommerzielle Anwendung. Um jedoch 

die guten Eigenschaften der einzelnen Übergangsmetalle auszunutzen, rückten Mischoxide 

dieser Elemente in den Fokus der Forschung.[157] Daraufhin wurde das Kathodenaktivmaterial 

LiNixMnyCozO2 mit x + y + z = 1 entwickelt.[160,161] Dabei wurde die hohe praktische 

spezifische Kapazität von Nickel, die gute Zyklenstabilität von Kobalt und die strukturelle 

Stabilität durch Mangan vereint.[154] Insgesamt sollen eine hohe Entlade-Kapazität, eine gute 

Zyklenstabilität sowie eine möglichst hohe thermische Stabilität der Struktur als optimale 

Eigenschaften für ein Aktivmaterial erreicht werden.[162] Eine Übersicht dieser Eigenschaften 

für unterschiedliche Anteile der Übergangsmetalle in NMC ist in Abbildung 12 

zusammengefasst. 

 

 

Abbildung 12: Vergleich der Entlade-Kapazität, der verbliebenen Kapazität nach 100 Zyklen und der 

thermischen Stabilität für verschiedene Zusammensetzungen von NMC.[162] 
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Um NMC und besonders Nickel-reiche NMC mit hohen Entlade-Kapazitäten als Aktivmaterial 

noch attraktiver zu machen, wurden neben den Untersuchungen zum Verhältnis der 

Übergangsmetalle weitere Methoden zur Verbesserung des NMCs für die Anwendung in LIB 

entwickelt. Eine Möglichkeit ist das Aktivmaterial mit einer Beschichtung zu versehen, wie 

auch schon im Abschnitt zu ASSBs kurz erwähnt wurde. Die Beschichtung ist eine 

Schutzschicht auf der Oberfläche des Aktivmaterials, was Reaktionen zwischen dem 

Aktivmaterial und dem Elektrolyten, also der Bildung einer CEI, sowie eine Verschlechterung 

der elektrochemischen Performanz verhindern soll.[65,66] Als Beschichtungsmaterialien werden 

meist Lithium-Metalloxide verwendet, wobei in letzten Jahren viele verschiedene Materialien, 

wie LiNbO3, Li2ZrO3 oder LiAlO2 untersucht wurden.[60–62,163] Aber auch Materialien wie 

Li3PO4, Li2CO3 und Li3BO3 wurden als Beschichtung verwendet.[164–167] Dabei ist amorphes 

LiNbO3 besonders gut geeignet für die Performanz einer ASSB mit Nickel-reichem NMC als 

CAM, da LiNbO3 eine relativ hohe ionische und niedrige elektronische Leitfähigkeit 

aufweist.[168] Dadurch können Zersetzungen zwischen dem CAM und dem SE verhindert 

werden, sodass eine relativ stabile Batterie Performanz erreicht wird.[169] Weitere 

Verbesserungen können durch eine Hybrid-Beschichtung aus bspw. Li2CO3/LiNbO3 erreicht 

werden. Dieses steigert die Zyklenstabilität in Nickel-reichem NMC noch weiter, was auf eine 

bessere Stabilität zwischen CAM und SE zurückzuführen ist.[63,64] Dabei ist die Dicke der 

Beschichtung ein wichtiger Einflussfaktor. Dieses darf nicht zu dick sein, um eine Abnahme 

der Kapazität zu verhindern. Andererseits darf es nicht zu dünn sein, damit Zersetzungen mit 

dem Elektrolyten verhindert werden.[154] Eine mittlere Beschichtungs-Dicke von 10 nm eignet 

sich besonders gut für die Anwendung.[61,62,64,163] 

Neben einer Beschichtung ist die Kern-Hülle-Struktur eine weitere Möglichkeit die 

Zyklenstabilität in Nickel-reichen NMCs zu verbessern. Dabei befindet sich das Material mit 

der hohen Kapazität im Kern und das Material mit der guten thermischen Stabilität sowie 

Zyklenstabilität als Hülle um den Kern herum. Im Fall von NMC wird eine Anreicherung des 

Nickel-reichen Materials in der Mitte erzeugt und die Hülle zeigt eine erhöhte Mangan 

Konzentration auf.[170] Dadurch kann die Zersetzung des Elektrolyten am CAM abgeschwächt 

werden und es wird zudem ein schnellerer Lithiumionentransport ermöglicht. Ein weiterer 

Vorteil dieser Struktur ist die Unterdrückung von Mikrorissen im NMC.[154] Wenn im 

Allgemeinen von NMC als Aktivmaterial gesprochen wird, ist damit polykristallines NMC 

gemeint. Beim Zyklisieren einer Batterie findet eine Volumenänderung im NMC statt, was dazu 

führt, dass die Sekundärpartikel des polykristallinen Materials Risse erhalten oder sogar 

auseinanderbrechen. Diese Mikrorisse in den Sekundärpartikeln entstehen durch die anisotrope 

Gitter-Volumenänderung in den Primärpartikeln. Dadurch ist die elektronische Verbindung des 

Materials unterbrochen und an der Oberfläche der Mikrorisse können zudem Zersetzungen mit 

dem Elektrolyten erfolgen, wodurch ein schneller Kapazitätsverlust erfolgt.[171–173] Ryu et al. 

konnte zeigen, dass das Auftreten von Mikrorissen in Nickel-reichem NMC problematischer 

ist, als in Nickel-armen NMCs.[172] Neben der Synthese von Kern-Hülle Strukturen von NMC, 

wurde in den letzten Jahren auch viel daran geforscht einkristalline NMC Materialien 

herzustellen, um die Mikrorisse im polykristallinen NMC zu umgehen.[174] Dabei hat 

einkristallines NMC folgende Vorteile gegenüber polykristallinem NMC. Zunächst kann, wie 

schon erwähnt, das Entstehen der Mikrorisse gesenkt werden.[175,176] Außerdem kann durch die 

einzelnen Primärpartikel eine höhere Klopfdichte erreicht werden, woraus eine höhere 
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volumetrische Energiedichte erreicht werden kann.[176,177] Die Klopfdichte beschreibt dabei die 

Dichte, welche durch Klopfen oder Rütteln eines Materials erreicht werden kann. Eine 

Herausforderung hingegen ist die Synthese der einkristallinen Materialien. Diese können über 

verschiedene Methoden wie Festphasen-Reaktionen, Fest-Flüssig-Reaktionen oder dem 

Flussmittelverfahren synthetisiert werden. Dabei werden Unterschiede in der Agglomeration, 

der Größe und der Form der NMC-Partikel erhalten. Eine detailliertere Beschreibung dieser 

Methoden ist in einem Review von Wang et al. zusammengefasst dargestellt.[178] 

Unabhängig von der Wahl des Aktivmaterials bringt eine Kompositkathode einige 

Herausforderungen mit sich. Wie oben schon erwähnt, sind die Grenzflächen in einer ASSBs 

zwischen den einzelnen Komponenten von besonderem Interesse. Dabei wird im Folgenden 

genauer auf die Effekte und Grenzflächen in einer Kompositkathode eingegangen. In 

Abbildung 13 sind die auftretenden Effekte und Grenzflächen in einer Kompositkathode 

schematisch dargestellt. Besonders wichtig sind hierbei die Grenzflächen zwischen 

CAM | SE (d) und SE | SE (a), aber auch die Grenzfläche beider Materialien zum 

Stromabnehmer (c) sollte nicht vernachlässigt werden. Da alle Komponenten Feststoffe sind 

kann es auch zu Hohlräumen innerhalb der Kompositkathode (b) kommen. Diese Hohlräume 

können auch trotz des Anwendens von hohem Druck (≥ 370 MPa) nicht komplett vermieden 

werden.[58] Somit ist immer eine gewisse Porosität in einer Kompositkathode vorhanden, die in 

der Regel im Bereich von 10 bis 40 % liegt.[58] Der Anteil an Porosität hängt dabei stark von 

den mechanischen Eigenschaften des Festelektrolyten sowie des verwendeten Drucks ab. 

Zudem können weitere Hohlräume während des Zyklisierens einer ASSB in der 

Kompositkathode entstehen. Denn bei der Verwendung von NMC können, wie oben 

beschrieben, Mikrorisse entstehen, wodurch neue Hohlräume erzeugt werden.[58] Die 

Hohlräume in der Kompositkathode führen im Allgemeinen dazu, dass der 

Lithiumionentransport sowie der Ladungstransfer zwischen CAM und SE gehindert wird, was 

zu hohen Kontakt-Widerständen in der Batterie führt. Zudem wird das Volumen der Batterie 

erhöht, woraus geringere volumetrische Energiedichten resultieren. Auch der Kontakt zwischen 

dem Stromabnehmer und der Kompositkathode muss gewährleistet sein, da auch hier 

Hohlräume entstehen können.[17] Zudem sind Zersetzungsreaktionen zwischen dem 

Stromabnehmer und dem SE sowie dem CAM zu erwarten, sodass hier Materialien gefunden 

werden sollten, damit keine zusätzlichen Grenzflächen in der ASSB erzeugt werden.[179] 

 

 

Abbildung 13: Schematische Darstellung einer Festkörperbatterie mit einer Kompositkathode und den 

auftretenden Effekten in der Kompositkathode: (a) Grenzfläche zwischen SE | SE, (b) Hohlräume 

innerhalb der Kompositkathode, (c) Grenzfläche zwischen SE und CAM mit dem Stromabnehmer, 

(d) Grenzfläche zwischen CAM | SE. 
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Die Grenzfläche zwischen SE | SE tritt in der Kompositkathode wie auch im Separator auf. 

Diese wird besonders durch die mechanische Eigenschaft des verwendeten Festelektrolyten 

beeinflusst. So ist das Auftreten von Grenzflächeneffekten bei kristallinen SE ausgeprägter, da 

dort zwischen den Kristallit-Körnern sogenannte Korngrenzen-Effekte auftreten, die die 

Gesamt-Leitfähigkeit des SE erniedrigen. Diese Effekte lassen sich in der Regel nur durch 

hohen Druck oder eine Temperaturbehandlung minimieren.[90,127] Bei sulfidischen Gläsern oder 

Glaskeramiken hingegen treten diese Effekte aufgrund ihrer weichen mechanischen 

Eigenschaften in der Regel nicht auf.[57] Neben den mechanischen Eigenschaften ist auch das 

elektrochemische Stabilitätsfenster des Festelektrolyten wichtig. Dieser sollte in einem 

möglichst großen Potentialfenster gegenüber Oxidation wie auch Reduktion stabil sein. Werden 

Potentiale oberhalb oder unterhalb dieses elektrochemischen Stabilitätsbereiches erreicht, 

findet die Zersetzung des Festelektrolyten statt.[17] 

Eine besondere Herausforderung stellt die Grenzfläche zwischen CAM | SE dar. Beim ersten 

Zyklisieren einer Batterie kommt es zu irreversiblen Kapazitätsverlusten, die unter anderem 

damit zusammenhängen, dass irreversible Reaktionen zwischen dem CAM und dem SE 

stattfinden.[52,58] Diese Zersetzungsreaktionen finden statt, da der SE nicht stabil gegenüber dem 

CAM ist. Im Allgemeinen sind sulfidische SE instabiler gegenüber den CAM als bspw. 

halidische SE.[81] Dabei entsteht im Falle der Kathode eine CEI. Diese sollte im Optimalfall 

stabil gegenüber dem SE und dem CAM sein, sodass weitere Zersetzungen vermieden 

werden.[58,66] Eine weitere Möglichkeit diese Zersetzung zu unterbinden, ist die Verwendung 

einer Beschichtung, wie oben bereits erläutert. Dieses ist sozusagen das bewusste Anbringen 

einer CEI auf dem CAM, um die irreversiblen Reaktionen mit dem SE zu unterbinden. 

Allerdings ist dafür eine lückenlose Beschichtung erforderlich, sodass das CAM und der SE 

nicht miteinander in direkten Kontakt kommen.[64,166] Bei einer lückenlosen Beschichtung ist 

jedoch fraglich, ob der elektronische Kontakt zwischen den Aktivmaterial-Partikeln weiterhin 

gewährleistet ist. Die zahlreichen Untersuchungen der entstehenden Interphasen bei der 

Verwendungen von verschiedenen sulfidischen SE und CAM sind im Review von Banerjee et 

al. zusammengestellt worden.[17] 

Eine weitere wichtige Anforderung an eine Kompositkathode ist die Gewährleistung einer 

homogenen Strom-Verteilung beim Zyklisieren einer ASSB, wodurch höhere Energiedichten 

erreicht und Überspannungen vorgebeugt werden. Um dies zu erreichen, muss häufig noch ein 

Leitadditiv zur Kompositkathode hinzugegeben werden. Dabei werden analog zu flüssigen LIB 

Kohlenstoff-basierte Verbindungen als Leitadditive eingesetzt.[180] Dadurch entstehen weitere 

Grenzflächen in der Kompositkathode, wobei die Grenzfläche zwischen SE und Leitadditiv 

eine weitere besondere Herausforderung darstellt. Denn bei der Anwendung von Leitadditiven 

im Zusammenhang mit sulfidischen Festelektrolyten können auch Zersetzungsreaktionen 

stattfinden.[180] Zum einen ist der Anteil an Leitadditiv entscheidend, da mit einem höheren 

Anteil an Leitadditiv eine schlechtere Entlade-Kapazität einhergeht.[181] Zudem ist die Wahl 

des Leitadditivs wichtig. So konnte Strauss et al. zeigen, dass Super C65 Ruß gut geeignet ist 

als Leitadditiv, wohingegen sich die Additive Ketjenblack, Kohlenstoffnanoröhren (engl. 

carbon nanotubes) oder Titancarbid nicht gut eignen.[182] 

Zur Charakterisierung der auftretenden Grenzflächen und Interphasen in Kompositkathoden, 

wie auch in der gesamten ASSB, können verschiedene Untersuchungsmethoden eingesetzt 



2 Theoretischer Hintergrund und Stand der Forschung 

 

25 

werden. Eine viel verwendete Methode zur Aufklärung der physikalischen und chemischen 

Prozesse in ASSBs, ist die elektrochemische Impedanzspektrokopie (EIS). Damit können zum 

Beispiel die oben beschriebenen Grenzflächen in der Kompositkathode, wie aber auch die 

Grenzfläche Anode | SE untersucht werden.[183] Im nächsten Abschnitt wird auf das 

Transmission-Line-Modell (TLM) genauer eingegangen, was ein Modell in der EIS für die 

Beschreibung von Kompositelektroden ist. 

 

2.5 Beschreibung von Kompositelektroden: Transmission-Line-Modell 

 

Informationen über den Innenwiderstand wie auch die Bestimmung von Widerständen in einer 

LIB sind wichtig, da diese die Leistungsdichte der Batterie bestimmen. Die elektrochemische 

Impedanzspektrokopie ist dabei eine hilfreiche Methode zur Analyse von Widerständen.[184,185] 

Durch die Analyse von Impedanzspektren können diese Widerstände bestimmt werden und 

somit detaillierte Informationen zu kinetischen Prozessen wie auch Transport-Prozessen in 

einer elektrochemischen Zelle erhalten werden. Dabei werden Impedanzspektren mit Hilfe von 

geeigneten Äquivalentschaltkreisen beschrieben. Wird bspw. eine Elektrode in einer Elektrolyt-

Lösung getaucht, kann die Grenzfläche zwischen Elektrolyt und Elektrode über einen parallel 

geschalteten Widerstand und einen Kondensator dargestellt werden, wie in Abbildung 14 a) 

gezeigt. Im diesem Fall wäre die Elektrode das Aktivmaterial in einer LIB. Dann beschreibt der 

Widerstand den kinetischen Widerstand 𝑅𝐶𝑇 bei der ablaufenden faradayschen 

Ladungstransfer-Reaktion. Der Kondensator beschreibt die kapazitiven Effekte 𝐶𝐷𝐿, die 

zwischen der Elektrodenoberfläche und dem ionisch leitfähigen Elektrolyten in Form einer 

elektrochemischen Doppelschicht auftreten. Das resultierende Impedanzspektrum hat im 

Nyquist-Plot die Form eines Halbkreises, wobei der Durchmesser des Halbkreises dem 

kinetischen Widerstand entspricht.[186,187] Für nicht ideale Oberflächen wird ein nicht ideales 

Verhalten beobachtet, weshalb anstatt des Kondensators ein constant phase element (CPE) oder 

auf Deutsch Konstante-Phasen-Element verwendet wird. Zur Beschreibung des oben gezeigten 

Beispiels würde dann ein Widerstand parallel zu dem CPE geschaltet werden, wodurch ein 

unterdrückter Halbkreis im Nyquist-Plot entstehen würde.[187] 

 

 

Abbildung 14: Schematische Darstellung a) einer planaren Elektrode und eines Elektrolyten mit dem 

dazugehörigen Äquivalentschaltkreis zur Beschreibung der Grenzfläche und b) einer 

Kompositelektrode mit den auftretenden Widerständen innerhalb der Elektrode, modifiziert von 

Ogihara et al.[188] 
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Da jedoch nicht alle Elektroden in einer LIB mit Hilfe dieses simplen Modells dargestellt 

werden können, gibt es viele verschiedene weitere theoretische Modelle.[183,189] Die 

Kompositkathode in einer ASSB wie auch bspw. eine Graphit-Elektrode in einer flüssigen LIB 

sind deutlich komplexer und können mit Hilfe des Transmission-Line-Modells beschrieben 

werden. In beiden Fällen ist das Aktivmaterial von Elektrolyt umgeben, sodass die 

Lithiumionen zunächst durch den Elektrolyten zum Aktivmaterial hin diffundieren müssen. In 

Abbildung 14 b) sind die auftretenden Innenwiderstände in einer Kompositelektrode 

schematisch dargestellt. Die drei wichtigen Parameter sind dabei der ionische Widerstand des 

Elektrolyten in der Pore 𝑅𝑖𝑜𝑛, die lokale Impedanz 𝑍𝑙𝑜𝑘 des Grenzflächenprozesses und der 

elektronische Widerstand 𝑅𝑒 im Aktivmaterial. Die lokale Impedanz ist dabei ein komplexer 

Widerstand und setzt sich aus dem Ladungstransfer-Widerstand und der Doppelschicht-

Kapazität der Lithiumionen-Interkalation zwischen dem Aktivmaterial und dem Elektrolyten 

sowie der Lithium-Diffusion im Aktivmaterial-Partikel zusammen.[188,190] Sie entspricht somit 

der Impedanz an einer planaren Elektrode, wie in Abbildung 14 a). Das im Folgenden 

vorgestellte Transmission-Line-Modell geht von der Annahme aus, dass der elektronische 

Widerstand deutlich größer ist, als der ionische Widerstand, wodurch der elektronische 

Widerstand 𝑅𝑒 vernachlässigt werden kann. Somit wird im Weiteren nur noch auf den ionischen 

Widerstand und die lokale Impedanz eingegangen. In Abbildung 15 ist der schematische 

Aufbau einer Kompositelektrode mit dem dazugehörigen Äquivalenzschaltkreis nach dem 

TLM gezeigt. Dabei setzt sich der ionische Widerstand 𝑅𝑖𝑜𝑛 im Festelektrolyten aus der Summe 

der einzelnen ionischen Widerstände 𝑟𝑖𝑜𝑛 zusammen. Aus den parallel geschalteten Elementen 

𝑟𝐶𝑇 und 𝑐𝐷𝐿 ergibt sich der gesamte Ladungstransfer-Widerstand 𝑅𝐶𝑇 und die gesamte 

Doppelschicht-Kapazität 𝐶𝐷𝐿.[187] Das TLM kann für flüssige Elektrolyten und Festelektrolyten 

verwendet werden. Da in dieser Doktorarbeit jedoch Kompositkathoden in ASSBs mittels des 

TLMs untersucht wurden, wird die weitere Beschreibung des Modells auch auf 

Kompositkathoden bezogen. 

 

 

Abbildung 15: Schematische Darstellung einer Kompositelektrode sowie der dazugehörige 

Äquivalentschaltkreis zur Beschreibung der Impedanz nach dem TLM. 

 

Um nun kinetische Prozesse wie auch Transportprozesse in einer Kompositkathode mit Hilfe 

des TLMs bestimmen zu können, muss die mathematische Beschreibung der Impedanz einer 

Kompositelektrode nach dem TLM betrachtet werden. Die Gesamt-Impedanz der Kathode 

𝑍𝐾𝑎𝑡ℎ𝑜𝑑𝑒 ist in Gleichung (1) gezeigt.[187,191] 
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𝑍𝐾𝑎𝑡ℎ𝑜𝑑𝑒 = √
𝑍𝑙𝑜𝑘 ∙ 𝑅𝑖𝑜𝑛

𝑎𝑣 ∙ 𝑙𝑆𝐸
∙ coth (√

𝑅𝑖𝑜𝑛 ∙ 𝑎𝑣 ∙ 𝑙𝑆𝐸

𝑍𝑙𝑜𝑘
) (1) 

 

Dabei ist der Parameter 𝑎𝑣 die aktive Fläche pro Volumen in der Kompositkathode und 𝑙𝑆𝐸 die 

effektive Transportlänge. Die aktive Fläche lässt sich über den Volumenanteil des 

Kathodenaktivmaterials 휀𝐶𝐴𝑀 und dem Verhältnis aus Fläche 𝐴𝐶𝐴𝑀 und Volumen 𝑉𝐶𝐴𝑀 des 

CAM bestimmen. Wird dabei von idealen Kugeln als Aktivmaterial-Partikel ausgegangen, 

ergibt sich Gleichung (2). Die effektive Transportlänge berechnet sich nach Gleichung (3) aus 

der Dicke der Kompositkathode 𝑑 und der Tortuosität 𝜏𝐿𝑖+ . Die Tortuosität beschreibt dabei 

den Umweg, den die Lithiumionen in der Kompositelektrode gehen müssen, wobei 𝜏𝐿𝑖+  = 1 für 

einen idealen Weg gilt, in realen Systemen werden jedoch Werte > 1 erhalten. 

𝑎𝑣 = 휀𝐶𝐴𝑀 ∙
𝐴𝐶𝐴𝑀

𝑉𝐶𝐴𝑀
= 휀𝐶𝐴𝑀 ∙

3

𝑟𝐶𝐴𝑀
 (2) 

 

𝑙𝑆𝐸 = 𝜏𝐿𝑖+ ∙ 𝑑 (3) 

 

Der flächenbezogene ionische Widerstand 𝑅𝑖𝑜𝑛 kann dabei mit Gleichung (4) beschrieben 

werden, wobei 휀𝑆𝐸 der Volumenanteil des Festelektrolyten in der Kompositkathode und 𝜎 die 

ionische Leitfähigkeit des Festelektrolyten ist. 

𝑅𝑖𝑜𝑛 =
𝜏𝐿𝑖+ ∙ 𝑑

휀𝑆𝐸 ∙ 𝜎
 (4) 

 

Die lokale Impedanz 𝑍𝑙𝑜𝑘 kann über Gleichung (5) determiniert werden, wobei hier der gesamte 

Ladungstransfer-Widerstand 𝑅𝐶𝑇, die gesamte Doppelschicht-Kapazität 𝐶𝐷𝐿 und die Lithium-

Diffusion im Aktivmaterial-Partikel, wie in Abbildung 15 gezeigt, eingehen. Weiter ist 𝑖 die 

imaginäre Zahl und 𝜔 die Kreisfrequenz. Der Parameter d𝑈 d𝑐𝐿𝑖⁄  beschreibt die Abhängigkeit 

des Elektroden-Gleichgewichtspotentials der Lithiumionen-Konzentration in den CAM und 

𝑌𝐶𝐴𝑀 ist über Gleichung (6) definiert. 

𝑍𝑙𝑜𝑘 = (
1

𝑅𝐶𝑇 + 
d𝑈

d𝑐𝐿𝑖
 ∙ 𝑌𝐶𝐴𝑀

+ 𝑖𝜔𝐶𝐷𝐿)

−1

  (5) 

 

𝑌𝐶𝐴𝑀 =
𝑟𝐶𝐴𝑀

𝐹∙𝐷𝐶𝐴𝑀
∙

tanh(√
𝑖𝜔𝑟𝐶𝐴𝑀

2

𝐷𝐶𝐴𝑀
)

tanh(√
𝑖𝜔𝑟𝐶𝐴𝑀

2

𝐷𝐶𝐴𝑀
)−√

𝑖𝜔𝑟𝐶𝐴𝑀
2

𝐷𝐶𝐴𝑀

  (6) 

 

Dabei ist 𝑟𝐶𝐴𝑀 der Radius der Kathodenaktivmaterial-Partikel, 𝐷𝐶𝐴𝑀 der Diffusionskoeffizient 

der Lithiumionen im CAM und 𝐹 die Faraday Konstante. Der Ladungstransfer-Widerstand 

kann noch weiter über Gleichung (7) beschrieben werden, wobei 𝑅 die ideale Gaskonstante, 𝑇 

die Temperatur und 𝑗0 die Austauschstromdichte ist. 

𝑅𝐶𝑇 =
𝑅 ∙ 𝑇

𝐹 ∙ 𝑗0
 (7) 
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Auch in einer Kompositkathode kann ein nicht-ideales Verhalten vorliegen, da bspw. die 

Oberflächen eine gewisse Rauigkeit aufweisen. Daher wird die Doppelschicht-Kapazität häufig 

auch über ein CPE mit den frequenzunabhängigen Parametern 𝑄𝐷𝐿 und 𝛽 (für 𝛽 < 1) 

spezifiziert, sodass die lokale Impedanz realistischer über Gleichung (8) beschrieben wird. 

Dieses nicht ideale Verhalten des TLM wurde auch in der Literatur schon für andere Systeme 

gezeigt.[187,192] 

𝑍𝑙𝑜𝑘 = (
1

𝑅𝐶𝑇 + 
d𝑈

d𝑐𝐿𝑖
 ∙ 𝑌𝐶𝐴𝑀

+ (𝑖𝜔)𝛽 ∙ 𝑄𝐷𝐿)

−1

  (8) 

 

Mit Hilfe dieser Gleichungen können nun über verschiedene Experimente Informationen über 

die kinetischen Prozesse wie auch die Transportprozesse in einer Kompositelektrode erhalten 

werden. In der Literatur wurde das TLM häufig für die Beschreibung von verschiedenen 

Elektroden in flüssigen LIB verwendet. Ogihara et al. konnten mit Hilfe des TLM und 

Messdaten von symmetrischen Zellen bei unterschiedlichen Temperaturen und Ladezuständen, 

Rückschlüsse auf die Innenwiderstände einer LiNiO2-basierten Elektrode gewinnen.[184] Durch 

die Temperaturabhängigkeit dieser Widerstände konnte eine kinetische Interpretation erfolgen, 

wodurch ein Vergleich zwischen des Ladungstransfers an der Grenzfläche 

Aktivmaterial | Elektrolyt und der Lithiumionen-Leitfähigkeit im Elektrolyten durchgeführt 

werden konnte.[184] Weiter wurden von Ogihara et al. durch dickenabhängige Untersuchungen 

an diesen Elektroden gezeigt, dass sowohl der Ladungstransfer- als auch der ionische 

Widerstand von der Dicke der Elektrode abhängt.[188] Hier zeigte sich ein gegensätzlicher Trend 

für beide Widerstände, denn 𝑅𝑖𝑜𝑛 ist proportional zur Dicke der Elektrode und 𝑅𝐶𝑇 ist 

umgekehrt proportional zur elektronenaktiven Oberfläche.[188] In weiteren dickenabhängigen 

Untersuchungen von Elektroden in flüssigen LIB konnten Cronau et al. zeigen, dass für das 

TLM zwei Grenzfälle entstehen können.[193] Wenn 𝑍𝑙𝑜𝑘 ≪ 𝑅𝑖𝑜𝑛 gilt, ist die Impedanz 

unabhängig von der Dicke der Elektrode. Und wenn 𝑅𝑖𝑜𝑛 ≪ 𝑍𝑙𝑜𝑘 gilt, kann ein 

dickenabhängiges Verhalten in der Impedanz beobachtet werden.[193] Hieraus können Aussagen 

über kinetische- und Transportlimitierungen in Kompositelektroden getroffen werden, wie auch 

von Morasch et al. diskutiert.[187] 

Werden diese beiden Grenzfälle auf die mathematischen Zusammenhänge des oben gezeigten 

TLM für Kompositkathoden angewendet, ergibt sich, unter Berücksichtigung der 

geometrischen Parameter 𝑎𝑣 und 𝑙𝑆𝐸, Folgendes: 

Dominiert die lokale Impedanz wird eine kinetische Limitierung erhalten und der Grenzfall 

𝑅𝑖𝑜𝑛 ≪ 𝑍𝑙𝑜𝑘 (𝑎𝑣 ∙ 𝑑⁄ ) wird betrachtet. Bei diesem Fall wird der Ausdruck im Kotangens 

hyperbolicus in Gleichung (1) sehr klein, sodass sich die Kotangens hyperbolicus Funktion über 

eine Taylor-Reihen Entwicklung mit den ersten beiden Termen beschreiben lässt 

(Gleichung (9)). 

lim
𝑦→0

coth(𝑦) =
1

𝑦
+

𝑦

3
 (9) 

 

Daraus ergibt sich Gleichung (10) für die Impedanz der Kompositkathode. 
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𝑍𝐾𝑎𝑡ℎ𝑜𝑑𝑒 =
𝑅𝑖𝑜𝑛

3
+

𝑍𝑙𝑜𝑘

𝑎𝑣 ∙ 𝑙𝑆𝐸
 (10) 

 

Ist der ionische Widerstand dominierend, wird eine Transport-Limitierung erhalten und es wird 

der zweite Grenzfall 𝑅𝑖𝑜𝑛 ≫ 𝑍𝑙𝑜𝑘 (𝑎𝑣 ∙ 𝑑⁄ ) betrachtet. In diesem Fall wird der Ausdruck im 

Kotangens hyperbolicus sehr groß und es gilt Gleichung (11). 

lim
𝑦→∞

coth(𝑦)  → 1 (11) 

 

Somit ergibt sich Gleichung (12) für die Impedanz der Kompositkathode. 

𝑍𝐾𝑎𝑡ℎ𝑜𝑑𝑒 = √
𝑍𝑙𝑜𝑘 ∙ 𝑅𝑖𝑜𝑛

𝑎𝑣 ∙ 𝑙𝑆𝐸
 (12) 

 

Dickenabhängige Untersuchungen in Kompositelektroden mit einem SE zur Bestimmung der 

Tortuosität zeigen bspw. Kaiser et al. oder Kato et. al.[194,195] Jedoch werden in der Literatur 

keine systematischen, dickenabhängigen Untersuchungen von ASSBs mit Hilfe des TLM 

interpretiert. 

Kinetische Prozesse können auch durch detaillierte morphologische Analysen untersucht 

werden. Kroll et al. haben bspw. eine kinetische Limitierung in Dünnschicht ASSBs mit zwei 

unterschiedlichen SEs beobachtet, wodurch Anzeichen für einen dominierenden 

Ladungstransfer-Widerstand gefunden werden.[54] 
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3 Kumulativer Teil 
 

Im kumulativen Teil dieser Dissertation werden die im Rahmen der Doktorarbeit entstandenen 

Publikationen im Folgenden zusammengefasst sowie der Eigenanteil diskutiert. Da die 

Veröffentlichungen in englischsprachigen Fachzeitschriften erschienen sind, werden diese 

übersetzt. Die originalen Publikationen bzw. die Manuskripte, für diese der 

Veröffentlichungsprozess bei Abgabe der Dissertation noch nicht abgeschlossen war, befinden 

sich in voller Länge im Anhang. 

 

3.1 Erzeugung einer außergewöhnlich hohen Lithiumionen-Leitfähigkeit im 

amorphen Elektrolyten 0,33 LiI + 0,67 Li3PS4 durch temperinduzierte 

Bildung von Leerstellen 
 

Solid State Ionics 341, 2019, 1-7 

Annealing-induced vacancy formation enables extraordinarily high Li+ Ion   

conductivity in the amorphous electrolyte 0.33 LiI + 0.67 Li3PS4 

S. Spannenberger, V. Miß, E. Klotz, J. Kettner, M. Cronau, A. Ramanayagam, F. di Capua, 

M. Elsayed, R. Krause-Rehberg, M. Vogel, B. Roling 

 

 

3.1.1 Einleitung zur Publikation 

 

In der aktuellen Forschung zeigen viele kristalline sulfidische Festkörperelektrolyte ionische 

Leitfähigkeiten im Bereich von 10 – 25 mS∙cm−1. Allerdings ist die gesamte Lithiumionen-

Leitfähigkeit dieser oft durch resistive Korngrenzen-Effekte bestimmt, welche nur mittels 

langer Behandlung bei hohen Temperaturen gemindert werden können. Eine Alternative dazu 

stellen Lithium-Thiophosphat-Lithiumiodid-(LPSI)-Gläser dar, die durch die Zugabe von 

Lithiumiodid noch höhere Leitfähigkeiten als Lithium-Thiophosphat-(LPS)-Gläser erreichen. 

Zudem zeigen diese eine gute Kompatibilität gegenüber metallischem Lithium und können 

durch eine einfache Synthese, bspw. durch mechanochemisches Kugelmahlen, hergestellt 

werden. Allerdings ist die beste bislang publizierte ionische Leitfähigkeit in komplett amorphen 

LPSI-Gläsern nur 1,8 mS∙cm−1. Durch eine Temperaturbehandlung kann die Leitfähigkeit 

dieser Gläser häufig noch gesteigert werden. Dabei kann zum einen die Bildung von 

superionischen Li7P3S11 Kristalliten oder einer hoch-leitenden Thio-LISICON II Phase in der 

amorphen Matrix für verantwortlich sein. Zum anderen kann ein schneller Ionentransport an 

den Grenzflächen zwischen der kristallinen und der amorphen Phase dazu führen. Dabei 

beruhen alle drei Möglichkeiten auf dem Effekt, dass Kristallite in der amorphen Phase 

entstehen. 
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In der nachfolgend dargestellten Veröffentlichung zeigen wir einen neuen Mechanismus zur 

Leitfähigkeitserhöhung durch Erhitzen von LPSI-Gläsern, der weder durch entstehende 

Kristallite noch durch guten Ionentransport an den Grenzflächen bestimmt wird, sondern durch 

schnelleren Ionentransport in der amorphen Phase entsteht. Wir zeigen, dass in der Kugelmühle 

synthetisiertes 0,33 LiI + 0,67 Li3PS4 durch einen einzelnen Temperschritt eine 

Leitfähigkeitserhöhung von 0,8 mS∙cm−1 auf 6,5 mS∙cm−1 erreicht, ohne dass eine signifikante 

Kristallisation im Glas zu beobachten ist. Nach unserem Kenntnisstand ist 6,5 mS∙cm−1 die 

bislang höchste Lithiumionen-Leitfähigkeit in anorganischen amorphen Lithiumionenleitern. 

In einer Kombination aus elektrochemischer Impedanzspektroskopie, 7Li-NMR-Messungen 

und Positronen-Annihilation-Lebenszeit-Spektroskopie (PALS) wird gezeigt, dass die 

Lithiumionen-Leitfähigkeitserhöhung durch eine temperinduzierte Bildung von Leerstellen in 

der amorphen Bulk-Phase des Materials entsteht. 

 

3.1.2 Zusammenfassung der Publikation 

 

In der Kugelmühle synthetisiertes 0,33 LiI + 0,67 Li3PS4 wurde bei einem Druck von 276 MPa 

zu Presslingen mit einem Durchmesser von 6 mm gepresst. Die Lithiumionen-Leitfähigkeit des 

Ausgangsmaterials sowie der Probe nach einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C wurden 

mittels temperaturabhängiger elektrochemischer Impedanzspektroskopie bestimmt. In 

Abbildung 16 a) werden die Impedanzspektren des Materials vor wie auch nach dem Erhitzen 

auf 180 °C bei −120 °C gezeigt. Zudem ist der zum Fitten verwendete Ersatzschaltkreis gezeigt. 

Die Lithiumionen-Leitfähigkeit sowie die Kapazität des Prozesses kann mit Hilfe des parallel 

geschalteten Widerstandes mit dem constant-phase element berechnet werden. Dabei konnten 

Kapazitäten von 28 pF∙cm−2 für das Ausgangsmaterial und 39 pF∙cm−2 für die erhitzte Probe 

ermittelt werden, welche in beiden Fällen einem Bulk-Prozess entsprechen. Die Lithiumionen-

Leitfähigkeit bei 25 °C wird mittels der in Abbildung 16 b) gezeigten Arrhenius-Auftragung 

bestimmt. Dabei lässt sich eine Erhöhung der Leitfähigkeit nach einem einzelnen Temperschritt 

von 0,8 mS∙cm−1 auf 6,5 mS∙cm−1 beobachten. Wird die Probe hingegen mehrmals auf 180 °C 

erhitzt und wieder abgekühlt, verringert sich die anfänglich hohe Leitfähigkeit kontinuierlich 

bis auf Werte um 1 mS∙cm−1. Dieser Zusammenhang ist in Abbildung 16 c) gezeigt, wobei 

insgesamt 18 Temperschritte durchgeführt wurden, die einer Haltezeit von 9 h bei 180 °C 

entsprechen. Die maximale Leitfähigkeit variiert dabei zwischen 4,5 mS∙cm−1 und 6,5 mS∙cm−1 

für identische experimentelle Bedingungen. 
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Abbildung 16: a) Nyquist Plot der frequenzabhängigen Impedanz für das amorphe Elektrolytsystem 

0,33 LiI + 0,67 Li3PS4 (schwarze Quadrate) und für dieselbe Probe nach einem einzelnen 

Temperschritt auf 180 °C (rote Kreise). Die Spektren wurden bei einer Temperatur von −120 °C 

aufgenommen. Auf der rechten Seite ist der Äquivalentschaltkreis gezeigt, welcher zum Fitten der 

Impedanzspektren verwendet wurde. b) Arrhenius Auftragung der ionischen Leitfähigkeit des 

amorphen Ausgangsmaterial (schwarze Quadrate) und für dieselbe Probe nach einem einzelnen 

Temperschritt auf 180 °C (rote Kreise). Die Linien zeigen den besten möglichen linearen Fit. 

c) Lithiumionen-Leitfähigkeit bei Raumtemperatur des LPSI Glases gegen die Anzahl der 

Temperschritte, welche insgesamt einer Haltezeit von 9 Stunden bei 180 °C entsprechen.  

 

Im nächsten Schritt wurde sich das Kristallisationsverhalten des Ausgangsmaterials sowie der 

Probe nach einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C und nach 18 Temperschritten genauer 

analysiert. Dazu wurden Röntgenpulverdiffraktogramme aufgenommen, welche in Abbildung 

17 dargestellt sind. Zudem werden die Referenz-Diffraktogramme der möglichen kristallinen 

Strukturen Li4PS4I, γ-Li3PS4 und β-Li3PS4 gezeigt. Zunächst lässt sich zeigen, dass das 

Ausgangsmaterial (schwarz) vollständig amorph ist, somit war die Synthese erfolgreich. Die 

Probe nach einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C (rot) ist auch hauptsächlich amorph, es 

lassen sich lediglich im 2ϴ-Bereich von 19 – 21° leichte Bragg-Reflexe erkennen. Im Vergleich 

dazu zeigt die Probe nach 18 Temperschritten (blau) deutliche Bragg-Reflexe bei 21° und 28°, 

welche kristallinem Li4PS4I (grün) zugeordnet werden können. Li4PS4I wurde von Sedlmaier 

et al. charakterisiert und die Lithiumionen-Leitfähigkeit betrug 0,12 mS∙cm−1. Die 
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vergleichsweise schlechte Leitfähigkeit des kristallinen Li4PS4I erklärt damit die 

Leitfähigkeitsabnahme der Probe nach 18 Temperschritten. Im amorphen System 

0,33 LiI + 0,67 Li3PS4 könnte neben Li4PS4I auch Li3PS4 kristallisieren. Die beiden möglichen 

kristallinen Phasen γ-Li3PS4 und β-Li3PS4 sind ebenfalls in Abbildung 17 aufgetragen. Jedoch 

zeigt sich, dass keine Bragg-Reflexe dieser kristallinen Strukturen in der Probe nach 

18 Temperschritten auftauchen. Da jedoch die Bildung von Li3PS4 erwartet wird, muss 

amorphes Li3PS4 mit einer Lithiumionen-Leitfähigkeit von 0,124 mS∙cm−1 vorliegen. Somit 

sollte die Lithiumionen-Leitfähigkeit in Abbildung 16 c) nach sehr langem Erhitzen auf einen 

Wert von 0,12 mS∙cm−1 abfallen. 

 

Abbildung 17: Röntgenpulverdiffraktogramm des Ausgangsmaterials (σ = 0,8 mS∙cm−1), der Probe 

nach einem einzelnen Temperschritt (σ = 6,5 mS∙cm−1), der Probe nach 18 Temperschritten 

(σ = 1 mS∙cm−1), von kristallinem Li4PS4I, von kristallinem γ-Li3PS4 und von kristallinem β-Li3PS4. 

 

Um diesen Effekt der Leitfähigkeitserhöhung, bei dem scheinbar nicht die kristalline Phase für 

die hohe Lithiumionen-Leitfähigkeit verantwortlich ist, genauer zu untersuchen, wurde die 

Lithiumionen-Dynamik mittels 7Li-NMR-Messungen detaillierter betrachtet. Dazu sind in 

Abbildung 18 a) temperaturabhängige 7Li-NMR-Messungen des Ausgangsmaterials (links) und 

der Probe nach einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C (rechts) aufgetragen. Daraus lässt 

sich quantitativ erkennen, dass die Bewegungsverschmälerung bei der Probe mit einem 

einzelnen Temperschritt ausgeprägter ist, als beim Ausgangsmaterial. Es handelt sich hierbei 

um eine Verschmälerung des Zentralpeaks infolge einer erhöhten Beweglichkeit der Moleküle. 

Diese bewirkt eine Verringerung der Korrelationszeit und damit eine Verlängerung der Spin-

Spin-Relaxationszeit, somit wird diese annähernd so lang wie die Spin-Gitter-Relaxationszeit. 

Um diesen Trend noch genauer spezifizieren zu können, wird in Abbildung 18 b) die 

temperaturabhängige Linienbreite des Zentralpeaks für beide Proben gezeigt. Es zeigt sich eine 

ähnliche Form beider Kurven über einen großen Temperaturbereich. Hier lässt sich keine 

bimodale Verteilung von Sprungraten der Lithiumionen für das Ausgangsmaterial, als auch für 

die Probe mit einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C erkennen, woraus sich schließen lässt, 

dass nur die Bulk-Phase die Lithiumionen-Bewegung beeinflusst. Zudem zeigt die 
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Verschiebung des Wendepunktes (Sterne in Abbildung 18 b)) die Erhöhung der Lithiumionen-

Dynamik in der Probe mit einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C, was gut mit den zuvor 

gezeigten Beobachten übereinstimmt.

 

 

Abbildung 18: a) Temperaturabhängige 7Li-NMR-Spektren des amorphen Ausgangsmaterials (links) 

und der Probe nach einem einzelnen Temperschritt (rechts). b) Temperaturabhängige Linienbreite der 

Zentrallinie in den 7Li-NMR-Spektren des amorphen Ausgangsmaterials und der Probe nach einem 

einzelnen Temperschritt. Die Temperaturverschiebung zwischen den Wendepunkten beider Kurven 

beträgt 25 K und ist mit Sternen markiert. 

 

Um diesen Sachverhalt noch weiter zu quantifizieren, wurden 7Li-NMR-Messungen mittels 

stimuliertem Echo aufgenommen und die Korrelationsfunktion F2(tm) des amorphen 

Ausgangsmaterials und der Probe nach einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C in Abbildung 

19 aufgetragen. Die Korrelationsfunktionen zeigen für das Ausgangsmaterial bei −113 °C und 

die Probe nach einem einzelnen Temperschritt bei −133 °C sehr ähnliche Charakteristika. Auch 

hier zeigt sich die beschleunigte Lithiumionen-Dynamik in der Probe mit einem einzelnen 

Temperschritt durch die Temperaturverschiebung von 20 °C. Insgesamt lässt sich beim 

Vergleich der beiden Korrelationsfunktionen bei −113 °C für beide Proben kein bimodaler 

Abfall erkennen, was ein Hinweis auf eine unterschiedlich schnelle Ionen-Dynamik in der 

amorphen und der kristallinen Phase wäre. 

a) 

b) 
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Abbildung 19: Korrelationsfunktion F2(tm) des amorphen Ausgangsmaterials (gemessen bei −113 °C) 

und nach einem einzelnen Temperschrittes (gemessen bei −133 °C und −113 °C). 

 

Um abschließend eine Erklärungsmöglichkeit für die Lithiumionen-Leitfähigkeitserhöhung in 

der amorphen Bulk-Phase zu finden, wurden Positronen-Annihilation-Lebenszeit (PAL) 

Messungen durchgeführt. In Tabelle 1 sind die relativen Intensitäten I und die Lebenszeiten τ 

bezogen auf zwei Komponenten in den PAL-Spektren für das Ausgangsmaterial und die Probe 

nach einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C gegeben. Zwei-Komponenten PAL-Spektren 

können häufig zur Interpretation von einzelnen Defekt-Arten im Rahmen eines Modells für 

Positronen-Einfang verwendet werden. 

 

Tabelle 1: Fitparameter der PAL-Spektren vom amorphen Ausgangsmaterial 0,33 LiI + 0,67 Li3PS4 

und der Probe nach einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C. 

Intensity I1 

(%) 

Intensity I2 

(%) 

Lifetime τ1 

(ps) 

Lifetime τ2 

(ps) 

as-prepared 

35,3 ± 3,6 64,8 ± 3,6 287 ± 12 428 ± 6 

after single annealing step 

13,7 ± 1,0 86,3 ± 1,0 205 ± 13 405 ± 2 

 

In diesem Zusammenhang ist es interessant sich die Defekt-Einfangrate 𝜅𝐷 anzuschauen. Diese 

kann über die Gleichung (13) für die Lebenszeit 𝜏1 und Gleichung (14) für das 

Intensitätsverhältnis 𝐼2 𝐼1⁄  beschrieben werden. 

𝜏1 =  
1

𝜆𝐵 + 𝜅𝐷 
 (13) 

 

𝐼2

𝐼1
=  

𝜅𝐷

𝜆𝐵 − 𝜆𝐷 
 (14) 
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Dabei ist 𝜆𝐵 die Positronen-Annihilations-Rate im defektfreien Material und 𝜆𝐷 die Positronen-

Annihilations-Rate im Defekt. Diese können wiederum über folgende Zusammenhänge aus den 

Fitparametern berechnet werden. 

𝜏2 =  
1

𝜆𝐷 
 (15) 

 

𝜆𝐵 =
1

𝜏𝐵
=  

𝐼1

𝜏1 
+

𝐼2

𝜏2 
 (16) 

 

𝜏𝐵 ist dabei die Positronen-Bulk-Lebenszeit im defektfreien Material. Mit Hilfe der 

Gleichungen (13) und (14) berechnet sich eine durchschnittliche Defekt-Einfangrate für das 

Ausgangsmaterial von 7,5∙10-4 ps−1 und der Probe nach einem einzelnen Temperschritt auf 

180 °C von 2,1∙10-3 ps−1. Da diese Rate nun proportional zur Defekt-Konzentration ist, zeigt 

sich eine Defekterhöhung von einem Faktor 2,8 im Material nach einem einzelnen 

Temperschritt auf 180 °C. Weiterhin kann aus dem Verhältnis von 𝜏𝐵 𝜏2⁄  der Defekt-Typ 

erhalten werden, wobei es sich für beide Proben um Monovakanzen handelt. Diese Erhöhung 

der Leerstellen im Elektrolytsystem 0,33 LiI + 0,67 Li3PS4 nach einem einzelnen Temperschritt 

auf 180 °C kann die Lithiumionen-Mobilität erhöhen, wodurch die Leitfähigkeitserhöhung in 

der amorphen Bulk-Phase erklärt werden könnte. 

Zusammenfassend konnten wir in dieser Publikation zeigen, dass sich die Lithiumionen-

Leitfähigkeit im amorphen Elektrolytsystem 0,33 LiI + 0,67 Li3PS4 durch einen einzelnen 

Temperschritt von 0,8 mS∙cm−1 auf 6,5 mS∙cm−1 erhöht und dabei eine Kristallit Bildung 

keinen Einfluss hat. Die Leitfähigkeitserhöhung ist weder auf hochleitende Kristallite noch auf 

eine erhöhte Grenzflächen-Leitfähigkeit zwischen Kristallit und amorpher Phase 

zurückzuführen. Die Bildung von Leerstellen in der amorphen Matrix konnten nach dem 

Temperschritt nachgewiesen werden, sodass dies als Grund für die Leitfähigkeitserhöhung 

anzuführen ist. Diese temperaturinduzierte Bildung von Monovakanzen in der amorphen Bulk-

Phase und die damit einhergehende schnelle Lithiumionen-Dynamik in den Leerstellen, wurde 

erstmals vorgestellt. 

 

3.1.3 Erklärung des Eigenanteils 

 

Die Synthese des zur Untersuchung verwendeten Festelektrolyten, sowie die Charakterisierung 

dieses mittels Röntgenpulverdiffraktometrie und elektrochemischer Impedanzspektroskopie 

wurden gemeinsam von Herrn Spannenberger und mir durchgeführt. Ebenfalls wurde die 

Auswertung der Messergebnisse in gleichen Teilen von Herrn Spannenberger und mir 

durchgeführt. Herr Spannenberger hat in der Anfangsphase verstärkt agiert und den 

temperaturinduzierten Effekt entdeckt, sowie das Kristallisationsverhalten untersucht. Dabei 

standen Frau Ramanayagam, Herr Kettner und Herr Cronau im Rahmen von 

Forschungspraktika Herrn Spannenberger unterstützend zur Seite, wobei diese zu jeder Zeit 

unter seiner praktischen und wissenschaftlichen Anleitung standen. Im weiteren Verlauf 

übernahm ich die vertiefende Untersuchung und die Optimierung der Temperaturbehandlung. 
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Die Konzeption, Durchführung sowie Diskussion der elektrochemischen Ergebnisse erfolgte 

unter der wissenschaftlichen Betreuung von Herrn Prof. Roling.  

Die 7Li-NMR-Messungen wurden gemeinsam von Frau Klotz und Herrn di Capua an der 

Technischen Universität in Darmstadt unter der wissenschaftlichen Betreuung von Herrn Prof. 

Vogel durchgeführt. Die Kommunikation und die Probenvorbereitung für die NMR-Messungen 

wurden von Herrn Spannenberger übernommen.  

Die Positronen-Annihilation-Lebenszeit Messungen wurden von Herrn Elsayed an der Martin-

Luther-Universität Halle Wittenberg durchgeführt. Die Konzeption, Durchführung und 

Koordination erfolgten unter der wissenschaftlichen Betreuung von Herrn Prof. Krause-

Rehberg. 

Die Anfertigung und Ausarbeitung des Manuskripts erfolgte durch Herrn Spannenberger, Herrn 

Prof. Roling und mich. Die Textpassagen zu den 7Li-NMR-Messungen erfolgten durch Frau 

Klotz. Das Einreichen des Manuskriptes bei der Fachzeitschrift Solid State Ionics wurde von 

Herrn Prof. Roling übernommen, der auch die Korrespondenz mit dem Editor sowie den 

Gutachtern übernahm. 
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3.2 7Li-NMR-Studien von kurz- und langreichender Lithiumionen-Dynamik 

in wärmebehandelten Lithiumiodid-haltigen Lithium-Thiophosphat-

Gläsern mit hoher ionischer Leitfähigkeit 
 

The Journal of Physical Chemistry C 124, 2020, 28614−28622 

7Li NMR Studies of Short-Range and Long-Range Lithium Ion Dynamics in a Heat-

Treated Lithium Iodide-Doped Lithium Thiophosphate Glass Featuring High Ion 

Conductivity 

E. Winter, P. Seipel, V. Miß, S. Spannenberger, B. Roling, M. Vogel 

 

 

3.2.1 Einleitung der Publikation 

 

Der in Publikation 3.1 vorgestellte Mechanismus zur Leitfähigkeitserhöhung nach einem 

einzelnen Temperschritt im amorphen sulfidischen Festelektrolytsystem 0,67 Li3PS4 + 0,33 LiI 

wurde mit verschiedenen elektrochemischen und materialwissenschaftlichen Methoden, wie 

bspw. auch 7Li-NMR, untersucht. Dabei sind 7Li-NMR-Messungen im Allgemeinen eine 

wertvolle Methode für die Charakterisierung der Lithiumionen-Dynamik in Festelektrolyten. 

Diese Methode setzt darauf, dass die 7Li Kernspins verschiedene lokale Interaktionen erfahren 

und damit unterschiedliche Resonanzfrequenzen an den erreichbaren Stellen der Festkörper-

Matrix aufweisen. Wenn die Lithiumionen von einer Position zu einer anderen springen, wird 

eine zeitabhängige Resonanzfrequenz erhalten. 7Li-NMR-Experimente, die die Dynamik auf 

unterschiedlichen Zeitskalen untersuchen, wurden zur Ermittlung dieser Frequenzänderungen 

entwickelt. Somit bietet eine passende Kombination dieser Techniken die Möglichkeit 

Lithiumionen-Dynamik auf verschiedenen Zeit- und Längenskalen zu bestimmen. Solch ein 

breiter Ansatz erweist sich als besonders hilfreich in der Forschung von Lithium-

Festelektrolyten mit inhomogener Struktur und damit heterogener Ionen-Dynamik, 

insbesondere auch an Glaskeramiken. In der Literatur konnten damit bereits erfolgreich            
7Li-NMR-Untersuchungen an kristallinen und amorphen Li3PS4 Bestandteilen durchgeführt 

werden. 

 

3.2.2 Zusammenfassung der Publikation 

 

In dieser Publikation wurde sich nun das Festkörperelektrolytsystem 0,67 Li3PS4 + 0,33 LiI 

basierend auf den bereits in Publikation 3.1 veröffentlichten 7Li-NMR-Daten noch detaillierter 

bezüglich der Lithiumionen-Dynamik angeschaut. In der ersten Veröffentlichung konnte 

gezeigt werden, dass sich die Lithiumionen-Leitfähigkeit nach einem einzelnen Temperschritt 

von 0,8 mS∙cm−1 auf 6,5 mS∙cm−1 erhöht. Die erhaltenen Ergebnisse lieferten starke Hinweise 

darauf, dass die Leitfähigkeitserhöhung nicht durch Kristallite oder einen schnelleren Transport 

an den Grenzflächen zwischen amorpher Phase und den Kristalliten durch den Temperschritt 

entsteht. Die Röntgenpulverdiffraktogramme der Probe nach einem einzelnen Temperschritt 

zeigten einen kleinen Anteil an Li4PS4I-Einheiten, jedoch konnte unter anderem mit 7Li-NMR-
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Untersuchungen festgestellt werden, dass dies nicht der Grund für die Leitfähigkeitserhöhung 

ist. Es deutet sich an, dass die Leitfähigkeitserhöhung vermutlich durch eine Erhöhung der 

Lithium-Leerstellen in der amorphen Phase entsteht. 

Um den Festelektrolyten 0,67 Li3PS4 + 0,33 LiI nach einem einzelnen Temperschritt auf 

180 °C in der Ionen-Dynamik weiter zu untersuchen, wurden hier verschiedene 7Li-NMR-

Methoden miteinander kombiniert. Es wurden 7Li Spin-Gitter-Relaxation (SLR) Messungen 

sowie eine Linien-Form-Analyse (LSA) durchgeführt, um die lokale Sprung-Bewegung der 

Lithiumionen zu ermitteln. Zudem wurde 7Li Field-Cycling (FC) Relaxometrie durchgeführt, 

da diese einen unkomplizierten Zugriff auf die Spektraldichte und die dynamische 

Empfindlichkeit dieser Bewegungen in einem breiten Frequenz- und Temperaturbereich gibt. 

Außerdem wurden statische Feldgradient (SFG) Techniken angewandt, um den Selbst-

diffusionskoeffizienten der Lithiumionen auf Mikrometer-Skalen zu bestimmen. Mit Hilfe 

dieser Methoden konnten Informationen über die lang- und kurzreichende Lithiumionen-

Dynamik erhalten werden. 

Die FC Studien zeigten, dass die lokalen Lithiumionen-Sprünge im Festelektrolyten nach einem 

einzelnen Temperschritt durch eine temperatur-unabhängige Gaußverteilung von 

Aktivierungsenergien g(Ea) beeinflusst werden, welche wiederum durch Mittelwerte von 

~0,40 eV und einer Standardabweichung von ~0,08 eV beschrieben werden. Diese breite 

Barrierenverteilung resultiert besonders bei niedrigen Temperaturen in stark heterogener Ionen-

Dynamik, was sich in einer sehr breiten NMR-Empfindlichkeit äußert. Jedoch zeigt die Analyse 

keine Hinweise auf eine bimodale Ionen-Sprungbewegung, welche aus größeren amorphen und 

kristallinen Regionen mit klar unterschiedlicher Ionen-Mobilität resultieren würde. 

Die mit Hilfe der SFG-Experimenten bestimmten Selbstdiffusionskoeffizienten der 

Lithiumionen lassen sich gut mit dem Modell der dreidimensionalen freien Diffusion 

beschreiben. Dabei liegt der Selbstdiffusionskoeffizient der Lithiumionen bei 10−12 m2∙s−1 bei 

Raumtemperatur. Dieser Wert ist im Einklang mit dem erwarteten Wert aus der berechneten 

Sprung-Dynamik, welche von einer Zufallsbewegung (Random-Walk) ausgeht. Somit 

charakterisiert der FC Ansatz die elementaren Sprünge des Diffusionsprozesses. Nochmal 

anders ausgedrückt, bestimmt die temperatur-unabhängige Gaußverteilung von 

Aktivierungsenergien g(Ea) der lokalen Sprünge den makroskopischen Transport. Dennoch ist 

ein detaillierter Vergleich der Temperaturabhängigkeit der Korrelationszeiten und 

Diffusionskoeffizienten durch limitierende Temperatur- und Zeit-Fenster erschwert. 

Schließlich bestätigen wir, dass es ein herausforderndes Problem ist, die temperaturabhängigen 

ionischen Leitfähigkeiten aus der Aktivierungsenergie-Verteilung g(Ea) der Ionen-Sprünge zu 

erhalten. Die Beobachtung, dass die Aktivierungsenergie aus den temperaturabhängigen 

Messungen Edc = 0,28 eV signifikant kleiner ist als die mittlere Aktivierungsenergie aus der 

Gaußverteilung (~0,40 eV), zeigt einen nicht trivialen Zusammenhang im Elektrolyten nach 

einem einzelnen Temperschritt. Es kann spekuliert werden, dass die hohe ionische Leitfähigkeit 

und die niedrige Aktivierungsenergie Edc von hochmobilen Lithiumionen kommt, welche z.B. 

in einer schnell leitenden kristallinen Phase sind, die durch den Temperschritt entstanden ist. 

Allerdings schließen die Ergebnisse dieser Publikation die Existenz einer solch maßgeblichen 

Ionen-Phase aus, welche eine schnellere Ionen-Dynamik aufzeigt als die von der 

Gaußverteilung g(Ea) erwartete. Werden die Erkenntnisse mit der vorausgehenden 

Publikation 3.1 nun mit dieser Studie zusammengefasst, lässt sich Folgendes sagen. Die 

Ergebnisse, dass die Leitfähigkeit und die Diffusion über die Nernst-Einstein-Gleichung 
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verbunden werden kann und daraus ein typisches Haven Verhältnis von 0,65 resultiert, sowie 

die in dieser Studie gefundenen Ergebnisse, dass die Diffusion wiederum mit der Sprung-

Dynamik der Gaußverteilung übereinstimmt, lässt vielmehr schlussfolgern, dass die günstigen 

Transportbedingungen im Elektrolyten nach einem einzelnen Temperschritt aus einer 

überwiegend amorphen Phase im Material resultieren, wodurch die zuvor postulierte Annahme 

eines schnelleren Ionentransportes in der amorphen Phase weiter bestätigt wird. 

 

3.2.3 Erklärung des Eigenanteils 

 

Die Vorarbeiten zu dieser Publikation wurden von Herrn Spannenberger und mir durchgeführt. 

Dabei wurde die Synthese des Festelektrolyten sowie die elektrochemische und 

röntgenographische Untersuchung von uns beiden durchgeführt. Die elektrochemischen 

Untersuchungen erfolgten unter der wissenschaftlichen Betreuung von Herrn Prof. Roling. Die 

Probenvorbereitung und die Kommunikation für die NMR-Messungen wurden von Herrn 

Spannenberger und in der weiterführenden Kooperation auch von mir übernommen. 

Die Hauptarbeiten dieser Publikation, also die Messung und Auswertung des Festelektrolyten 

mit den verschiedenen 7Li-NMR-Methoden wurden von Frau Winter und Herrn Seipel an der 

Technischen Universität in Darmstadt durchgeführt. Die wissenschaftliche Betreuung erfolgte 

durch Herrn Prof. Vogel. 

Die Anfertigung des Manuskripts erfolgte durch Frau Winter und Herrn Prof. Vogel. Das 

Einreichen des Manuskripts sowie die Korrespondenz mit dem Editor und den Gutachtern der 

Fachzeitschrift The Journal of Physical Chemistry C wurde von Herrn Prof. Vogel 

übernommen. 
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3.3 Temperinduzierte Leitfähigkeitserhöhung in sulfidischen 

Festelektrolyten: Welche Rolle haben die Thio-LISICON II Phase und 

andere nanokristalline Phasen? 
 

Submitted to Chemistry of Materials, 2022. 

Annealing-Induced Conductivity Enhancement in Sulfide-Based Solid Electrolytes: 

What is the Role of the Thio-LISICON II Phase and of other Nanoscale Phases? 

V. Miß, S. Neuberger, E. Winter, J. O. Weiershäuser, D. Gerken, Y. Xu, S. Krüger, F. di 

Capua, M. Vogel, J. Schmedt auf der Günne, B. Roling 

 

 

3.3.1 Einleitung zur Publikation 

 

Die Leitfähigkeitserhöhung in amorphen LPSI-Systemen nach einer Temperaturbehandlung, 

kann auf verschiedene Ursachen zurückgeführt werden. Wie bereits vorgestellt, kann die 

Leitfähigkeitserhöhung durch die Bildung von Kristalliten herrühren oder durch einen 

schnelleren Ionentransport in der amorphen Phase. Dabei wurde in Publikation 3.1 für das 

Festelektrolytsystem 0,67 Li3PS4 + 0,33 LiI ein schnellerer Ionentransport in der amorphen 

Phase vorgestellt. Der Lithiumionentransport in diesem System wurde dahingehend mittels     
7Li-NMR-Messungen noch weiter in Publikation 3.2 untersucht. Jedoch wurde der neue 

Mechanismus zur Leitfähigkeitserhöhung des Festelektrolyten 0,67 Li3PS4 + 0,33 LiI in der 

amorphen Phase noch nicht ganz verstanden, sodass in der folgenden Publikation das 

Elektrolytsystem (1−x) Li3PS4 + x LiI zusammensetzungsabhängig charakterisiert wurde. 

Dahingehend wurde das Festelektrolytsystem sowohl auf einen schnellen Ionentransport in der 

amorphen Phase, wie auch eine Leitfähigkeitserhöhung durch die Entstehung von Kristalliten, 

bspw. durch die Thio-LISICON II Phase, untersucht. Es wurde das Elektrolytsystem 

(1−x) Li3PS4 + x LiI für x = 0 – 0,5 vor und nach einer Temperaturbehandlung betrachtet. Dazu 

wurde eine Kombination aus elektrochemischer Impedanzspektrokopie (EIS), Röntgenpulver-

diffraktometrie (XRD), Raman-Spektroskopie, 7Li-NMR Linien-Form-Analyse sowie 

hochauflösender multidimensionaler 31P Festkörper NMR-Messungen durchgeführt, um die 

strukturellen Änderungen nach der Temperaturbehandlung mit der Leitfähigkeitserhöhung in 

Einklang zu bringen. 
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3.3.2 Zusammenfassung der Publikation 

 

Zur Bestimmung der Kristallisationstemperaturen des Elektrolytsystems (1−x) Li3PS4 + x LiI 

wurden zunächst differenzkalorimetrische Messungen (DSC, engl. differential scanning 

calorimetry) für alle Zusammensetzungen durchgeführt. In Abbildung 20 sind die 

Thermogramme für die verschiedenen Zusammensetzungen von (1−x) Li3PS4 + x LiI gezeigt. 

Die beiden Randzusammensetzungen zeigen nur einen Kristallisationspeak, wobei für x = 0 die 

Kristallisation zu β-Li3PS4 und für x = 0,5 die Kristallisation zu Li4PS4I zu beobachten ist. Alle 

anderen Zusammensetzungen zeigen zwei Kristallisationspeaks. 

 

 

Abbildung 20: DSC Thermogramme des Elektrolytsystems (1−x) Li3PS4 + x LiI, welche mit einer 

Heizrate von 15 °C∙min−1 aufgenommen wurden. 

 

Im Nachfolgenden wurde für alle Zusammensetzungen die ionische Leitfähigkeit mittel EIS 

bestimmt. Dabei wurden die Leitfähigkeiten für alle Zusammensetzungen direkt nach dem 

Kugelmahlen und nach einem einzelnen Temperschritt auf 10 K unterhalb des ersten 

Kristallisationspeaks aus den differenzkalorimetrischen Messungen ermittelt. Zur Bestimmung 

der ionischen Bulk-Leitfähigkeit wurde jeweils der Hochfrequenz-Halbkreis mit einer 

Kapazität von 10−11 F∙cm−2 verwendet. In Abbildung 21 ist die ionische Leitfähigkeit vor 

𝜎𝑏𝑒𝑓𝑜𝑟𝑒 und nach einem einzelnen Temperschritt 𝜎𝑎𝑓𝑡𝑒𝑟 gegen den LiI Anteil x aufgetragen. 

Die ionische Leitfähigkeit direkt nach dem Kugelmahlen 𝜎𝑏𝑒𝑓𝑜𝑟𝑒 steigt kontinuierlich mit 

steigendem LiI Anteil x an. Das steht in guter Übereinstimmung mit der Literatur. Die 

Leitfähigkeit nach einem einzelnen Temperschritt 10 K unterhalb des ersten 

Kristallisationspeaks 𝜎𝑎𝑓𝑡𝑒𝑟 zeigt ein kein monotones Verhalten. Die Leitfähigkeit 𝜎𝑎𝑓𝑡𝑒𝑟 steigt 

auch für x = 0 – 0,15 kontinuierlich an. Zwischen einem LiI Anteil von x = 0,15 und x = 0,2 

steigt die Leitfähigkeit jedoch stark an und erhöht sich weiter im Bereich von x = 0,2 – 0,4. 

Danach nimmt die Leitfähigkeit zwischen x = 0,4 und x = 0,45 wieder stark ab und bleibt bei 

einem konstanten Wert für x = 0,45 und x = 0,5. 
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Abbildung 21:Ionische Leitfähigkeit des Festelektrolytsystems (1−x) Li3PS4 + x LiI vor und nach 

einem einzelnen Temperaturschritt auf 10 K unterhalb des ersten Kristallisationspeaks aus den DSC 

Thermogrammen (gestrichelte Linien: optische Hilfslinien). 

 

Um die strukturellen Änderungen bei der Temperaturbehandlung analysieren zu können, 

wurden im nachfolgenden Röntgenpulverdiffraktogramme aufgenommen, sowie                        
31P-Festkörper-NMR und Raman-spektroskopische Messungen durchgeführt. In Abbildung 22 

sind die Röntgenpulverdiffraktogramme a) direkt nach dem Kugelmahlen und b) nach einem 

einzelnen Temperschritts auf 10 K unterhalb des ersten Kristallisationspeaks gezeigt. Alle 

Zusammensetzungen des Elektrolytsystems (1−x) Li3PS4 + x LiI direkt nach dem Kugelmahlen 

sind amorph und zeigen somit keine Reflexe im Röntgenpulverdiffraktogramm. Nach dem 

einzelnen Temperschritt auf 10 K unterhalb des ersten Kristallisationspeaks zeigen die 

Diffraktogramme unterschiedliche Reflexe auf und lassen sich in drei Gruppen einteilen. Die 

erste Gruppe mit x = 0,45 und x = 0,5 zeigen Bragg-Reflexe von mikrokristallinem Li4PS4I. 

Dabei lässt sich für die Haupt-Reflexe bei 20,9° und 27,8° eine mittlere Kristallit Größe mit 

Hilfe der Scherrer Gleichung im Bereich von 20 – 30 nm bestimmen. Die ionische Leitfähigkeit 

von mikrokristallinem Li4PS4I wurde von Sedlmaier et al. bestimmt und ist mit 0,12 mS∙cm−1 

bei RT sehr gering. Die zweite Gruppe von x = 0 – 0,15 zeigt Bragg-Reflexe von 

mikrokristallinem β-Li3PS4, wobei sich auch hier eine mittlere Kristallit Größe für die Haupt-

Reflexe bei 17,5°, 18,1° und 29,8° im Bereich von 30 – 50 nm mit Hilfe der Scherrer Gleichung 

bestimmen lies. Die ionische Leitfähigkeit von mikrokristallinem β-Li3PS4 ist sehr gering mit 

10-6 S∙cm−1 bei RT. Die dritte Gruppe bilden die Zusammensetzungen von x = 0,2 – 0,4, wobei 

Bragg-Reflexe der sogenannten Thio-LISICON II Phase zu beobachten sind. Die mittlere 

Kristallit Größe für die Haupt-Reflexe bei 20°, 23,5° und 40,7° liegt im Bereich von 

10 – 50 nm. Dabei ist die Intensität der Thio-LISICON II Reflexe bei x = 0,2 am größten und 

nimmt mit steigendem LiI Anteil kontinuierlich ab. 
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a) 

 

b) 

 
 

Abbildung 22: a) Röntgenpulverdiffraktogramme des Elektrolytsystems (1−x) Li3PS4 + x LiI direkt 

nach dem Kugelmahlen. b) Röntgenpulverdiffraktogramme des Elektrolytsystems (1−x) Li3PS4 + x LiI 

nach einem einzelnen Temperschritt auf 10 K unterhalb des ersten Kristallisationspeaks. 

 

Tabelle 2:Werte der isotropen chemischen Verschiebung im 31P-NMR für verschiedene Lithium-

Thiophosphate. 

compound building unit δiso / ppm 

β-Li3PS4 PS4
3– 86.5 

γ-Li3PS4 PS4
3– 88.4 

Li4PS4I PS4
3– 82.5 

LT-Li7PS6 PS4
3– 84.7 

 PS4
3– 86.9 

HT-Li7PS6 PS4
3– 87.8 

Li6PS5I PS4
3– 96.3 

Li7P3S11 PS4
3– 86 

 P2S7
4– 90.8 

Li4P2S7 (glassy) P2S7
4– 90 

Li2P2S6 P2S6
2– 54.9 

Li4P2S6 P2S6
4– 107.3 

 P2S6
4– 109.1 

 P2S6
4– 109.4 

 

Um die strukturellen Änderungen quantitativ bestimmen zu können, wurden Festkörper            
31P-MAS-NMR-Messungen am Elektrolytsystem (1−x) Li3PS4 + x LiI für x = 0, 0,2, 0,33 und 

0,5 direkt nach dem Kugelmahlen wie auch nach einem einzelnen Temperschritt 10 K unterhalb 

des ersten Kristallisationspeaks und weiteren Temperaturen durchgeführt. Diese sind in 

Abbildung 23 gezeigt. Festkörper 31P-MAS-NMR erlaubt dabei die quantitative Bestimmung 

von amorphen und kristallinen Komponenten. Die 31P-NMR-Peaks der Zusammensetzungen 

direkt nach den Kugelmahlen fallen in den Bereich von verschiedenen Polysulfidophosphate, 

die in Tabelle 2 gezeigt sind. In einem chemischen Verschiebungsbereich zwischen 82,5 und 

96,3 ppm kann Lithiummonotetrasulfidophosphat(V) PS4
3− beobachtet werden, was auch nach 

der mittleren Zusammensetzung zu erwarten ist. Dies stimmt gut mit der chemischen 



3 Kumulativer Teil 

 

45 

Verschiebung des dominanten Haupt-Peaks der Proben direkt nach dem Kugelmahlen überein. 

Dabei weisen breite Peaks auf amorphe oder sehr fehlgeordnete kristalline Verbindungen hin. 

Weiter ist ein breiter Peak bei δ = 106 ppm zu beobachten, der in typische Bereiche für 

Sulfidophosphate(V) wie PS4
3− und P2S7

4− fällt. Mit Hilfe von 31P-Doppelquanten-NMR 

können P(IV) Atome von P2S6
4− Einheiten eindeutig zugeordnet werden. Um die 

Oxidationsstufen des Phosphors eindeutig zuordnen zu können, wurden 

Doppelquanten/konstante Zeit (DQCT, engl. double-quantum constant-time) Experimente 

durchgeführt (Abbildung 24 b)). Dabei zeigt sich eine dipolare Kopplungskonstante von            

νP-P = –1,78 kHz für das Signal bei δ = 106 ppm, was einem P-P Abstand von rP-P = 2,2 Å 

entspricht, wobei eine geringe Unsicherheit von ca. 10 % für die effektive Kopplungskonstante 

aufgrund der anisotropen 31P-31P j-Kopplung berücksichtigt werden muss. Somit kann das 

Signal bei δ = 106 ppm zweifelsfrei P(IV) Atomen von P2S6
4− Einheiten zugeordnet werden, 

weil eine P-P Bindungslänge von 2,241 Å für kristallines Li4P2S6 berichtet wurde und die 

kürzeste Distanz zwischen P-Atomen in verschiedenen Komplex-Anionen oder in P2S7
4− 

Einheiten oder zwischen PS4
3− größer als 3,4 und 4,8 Å wären. Weitere 2D 

Doppelquanten/Einquanten (DQ-SQ) Korrelations-Spektren konnten eine Korrelation der 

P2S6
4− Einheiten und dem Signal der PS4

3− Einheiten zeigen, was eine kurze Distanz (im             

Å-Bereich) zwischen den beiden Einheiten zeigt. Diese Beobachtung deutet darauf hin, dass 

mit dem Kugelmahlen Redox-Reaktionen einhergehen, was dazu führt, dass in die gesamte 

amorphe Phase P2S6
4− Einheiten eigebettet sind. 

 

 

Abbildung 23: Signale der 31P-MAS-NMR-Spektren des Elektrolytsystems (1–x) Li3PS4 + x LiI für 

x = 0, 0,2, 0,33 und 0,5 direkt nach dem Kugelmahlen und nach verschiedener Temperaturbehandlung 

bei νrot = 20 kHz. Die Positionen der gestrichelten Linien entsprechen den Peak-Positionen von 

Li4PS4I und β-Li3PS4. 
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Nach dem einzelnen Temperschritt auf 10 K unterhalb des ersten Kristallisationspeaks (180 °C 

für x = 0,33 und 196 °C für x = 0,2) verringert sich das Signal bei δ = 106 ppm (Li4P2S6 Phase) 

deutlich und es können zwei neue Signale bei δ = 78 ppm und δ = 88 ppm beobachtet werden 

(Abbildung 23). Diese beiden Signale in den 31P Spektren lassen sich als eine Überlagerung der 

Thio-LISICON II Phase zuordnen. Ein weiteres scharfes Signal bei δ = 82 ppm für 

verschiedene Zusammensetzungen x = 0,2, 0,33 und 0,5 lässt sich der Li4PS4I-Phase zuordnen, 

wie in Tabelle 2 gezeigt. Die Interpretation der Thio-LISICON II Phase lässt sich auch durch 

die systematische relative Änderung der Peakflächen bestätigen, sowie durch die Beobachtung 

der 2D Korrelationssignale in Abbildung 24 a) zwischen δ = 78 ppm und δ = 88 ppm. Dies 

belegt, dass die Peaks, die durch die 31P Kerne entstehen, nur wenige Å voneinander entfernt 

sind. Weiter zeigen diese beiden Signale der Thio-LISICON II Phase, dass zwei 

unterschiedliche Phosphorumgebungen PA und PB mit einem Verhältnis von 1:2 vorliegen, 

wobei das 2D DQ-SQ Korrelationsspektrum in Abbildung 24 a) zudem zeigt, dass die Lage 

zwischen PB-PB und PA-PB näher ist als zwischen PA-PA Atomen. Die beobachtete Linienbreite 

steht in guter Übereinstimmung mit einer stark ungeordneten Phase. Dabei ist eine P2S7
4− 

Gruppe neben einer PS4
3− Gruppe eine mögliche Erklärung für das Kopplungsmuster, was auch 

zu den Peakflächen und den isotropen chemischen Verschiebungswerten für die Thio-

LISICON II Phase passt. 

 

a) 

 

 

b) 

 

 

 

 

 

 
 

Abbildung 24: a) 31P-31P DQ-SQ Kohärenz MAS-NMR-Spektrum von 0,8 Li3PS4 + 0,2 LiI 

nach einem einzelnen Temperschrittes auf 196 °C bei νrot = 20 kHz. Die Korrelations-Peaks 

sind durch Konturlinien gezeigt. Die 1D Projektion des Ein-Puls Experiments ist über dem 2D 

Spektrum gezeigt. Die diagonale Linie bezieht sich auf die hypothetische Peak Position von 

zwei isochronen Spins. b) Doppelquanten Anregungskurve von kugelgemahlenem 

0,8 Li3PS4 + 0,2 LiI mit steigender Anregungslänge für das Signal bei δ = 106 ppm. Das 

Maximum der DQ Anregungskurve entspricht der dipolaren Kopplungskonstante von          

νP-P = –1,78 kHz, was wiederum einem P-P Abstand von rP-P = 2,2 Å entspricht. 
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Nach einer Temperaturbehandlung oberhalb des ersten Kristallisationspeaks der 

Zusammensetzungen x = 0,2 (226 °C) und x = 0,33 (230 °C) ist das Signal bei δ = 106 ppm 

(Li4P2S6 Phase) nicht mehr nachweisbar. Für x = 0,2 sind auch die Signale der Thio-

LISICON II Phase komplett verschwunden und es bleiben hauptsächlich Signale von Li4PS4I 

und β-Li3PS4 in einem Peakflächen Verhältnis, welches zur Zusammensetzung passt, übrig. 

Aus dieser Beobachtung lässt sich schließen, dass die 31P-NMR-Experimente quantitativ alle 

chemischen Prozesse während der Temperaturbehandlung erfassen konnte und kein Material 

beim Tempern verdampft ist. Im Fall der Zusammensetzung für x = 0,33 kann die Thio-

LISICON II Phase auch nach einer Temperaturbehandlung 50 °C oberhalb des ersten 

Kristallisationspeaks (230 °C) beobachtet werden. Allerdings führt ein Altern der Probe für 

17 Tage zu einer Umwandlung in kristalline Li4PS4I und β-Li3PS4 Phasen. Diese Ergebnisse 

zeigen, dass die Thio-LISICON II Phase nur in einem relativ kleinen Temperaturbereich 

kinetisch stabil ist. 

 

a) 

 

b) 
 

 
 

Abbildung 25: a) Raman-Spektren des Elektrolytsystems (1−x) Li3PS4 + x LiI nach einem einzelnen 

Temperschritts auf 10 K unterhalb des ersten Kristallisationspeaks. b) Die Wellenzahl der P-S 

Streckschwingung im PS4
3− Tetraeder ist gegen den LiI Anteil x aufgetragen (gestrichelte Linie: 

optische Hilfslinie). 

 

In Abbildung 25 a) sind Raman-Spektren von (1−x) Li3PS4 + x LiI nach einem einzelnen 

Temperschritt auf 10 K unterhalb des ersten Kristallisationspeaks gezeigt. Der intensivste 

Raman-Peak ist in einem Wellenzahl Bereich von 419 – 424 cm−1 zu beobachten und kann der 

P-S Streckschwingung des PS4
3− Tetraeders zugeordnet werden. Abbildung 25 b) zeigt die 

Wellenzahl dieser Schwingung gegen den LiI Anteil x. Zum Vergleich ist zudem die 

Wellenzahl aus den amorphen Ausgangsmaterialien (422 cm−1), von kristallinem β-Li3PS4 

(421 cm−1) und von kristallinem Li4PS4I (425 cm−1) gezeigt. Aus den Beobachtungen der 

Wellenzahl, lassen sich die Zusammensetzungen in dieselben drei Gruppen einteilen, wie bei 

den Röntgenpulverdiffraktogrammen. Für die Zusammensetzungen x = 0,45 und x = 0,5 liegt 

die Wellenzahl nahe der von kristallinem Li4PS4I. Bei den Zusammensetzungen x = 0 – 0,15 

liegen die Wellenzahlen zwischen denen von kristallinem β-Li3PS4 (421 cm−1) und dem 

Material direkt nach dem Kugelmahlen (422 cm−1). Für die Zusammensetzungen x = 0,2 – 0,4 

liegen die beobachteten Wellenzahlen zwischen 418 cm−1 und 420 cm−1, also deutlich unterhalb 
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der anderen Zusammensetzungen. Demnach korreliert eine hohe gemessene ionische 

Leitfähigkeit mit einer niedrigen Wellenzahl der P-S Streckschwingung im PS4
3− Tetraeder. 

Um weitere Informationen zur Lithiumionen-Dynamik zu erhalten, wurden 7Li-Festkörper-

NMR-Messungen durchgeführt. Dabei wurde das Elektrolytsystem (1−x) Li3PS4 + x LiI für die 

Zusammensetzungen x = 0, 0,2 und 0,33 untersucht. Mit Hilfe von temperaturabhängigen        
7Li-NMR-Messungen konnten für die Proben direkt nach dem Kugelmahlen dipolare und 

quadrupolare Wechselwirkungen der 7Li-Kerne gezeigt werden. Die Wechselwirkungen 

unterscheiden sich für unterschiedliche Lithiumionen-Positionen. Die NMR-Interaktionen sind 

verantwortlich für eine Linienverbreiterung über eine gemittelte Lithium-Bewegung. Hier lässt 

sich bei einer Temperaturerhöhung eine Linienverschmälerung beobachten. Weiter wurde die 

temperaturabhängige Linienbreite der Zentrallinie in den 7Li-NMR-Spektren für die 

kugelgemahlenen Zusammensetzungen und denen nach einem einzelnen Temperschritt auf 

10 K unterhalb des ersten Kristallisationspeaks miteinander verglichen. Für x = 0,2 und 

x = 0,33 nach der Temperaturbehandlung tritt die Linienverschmälerung bei niedrigeren 

Temperaturen direkt nach dem Kugelmahlen auf, was auf eine schnellere Lithiumionen-

Dynamik hindeutet. Die Temperaturbehandlung bei x = 0 zeigt hingegen kaum einen Effekt. 

Diese Beobachtungen stimmen gut mit den beobachteten Leitfähigkeiten dieser drei 

Zusammensetzungen überein. Insbesondere für die Materialien nach einem einzelnen 

Temperschritt auf 10 K unterhalb des ersten Kristallisationspeaks verschiebt sich die 

Linienverbreiterung zu niedrigeren Temperaturen, was eine schnellere Lithiumionen-Dynamik 

mit steigendem LiI Anteil x zeigt. Auch diese Beobachtung stimmt gut mit den Ergebnissen aus 

den Leitfähigkeitsuntersuchungen überein. 

Zusammenfassend über all diese experimentellen Beobachtungen lassen sich folgende 

Schlussfolgerungen ziehen. Zum einen zeigt sich durch die 31P-NMR-Spektren, dass die 

Zusammensetzungen x = 0,2 und x = 0,33 ihre amorphe Struktur mit den eingelagerten P2S6
4− 

Einheiten einer kompletten Strukturänderung nach einem einzelnen Temperschritt auf 10 K 

unterhalb des ersten Kristallisationspeaks unterzogen werden. Dabei entsteht eine Thio-

LISICON II Phase für x = 0,2 und eine Thio-LISICON II Phase und eine Li4PS4I-Phase für 

x = 0,33. Demnach ist die Hypothese eines schnellen Lithiumionentransports in der amorphen 

Phase aus der Publikation 3.1 nicht weiter tragbar. Zum anderen steigt die ionische Leitfähigkeit 

sowie die Lithiumionen-Mobilität von x = 0,2 nach x = 0,4, obwohl der Anteil der Thio-

LISICON II Phase abnimmt und der relative Anteil an Li4PS4I zunimmt. Das zeigt starke 

Hinweise darauf, dass die Thio-LISICON II Phase nicht ausschließlich für die 

Leitfähigkeitserhöhung bei der Temperaturbehandlung verantwortlich ist, wenn auch diese 

vermutlich den starken Anstieg der Leitfähigkeit zwischen den Zusammensetzungen x = 0,15 

und x = 0,2 verursacht. Stattdessen weisen diese Ergebnisse darauf hin, dass in den 

Zusammensetzungen von x = 0,2 – 0,4 eine nanokristalline Li4PS4I-Phase entsteht, die die 

Leitfähigkeit der Thio-LISICON II Phase noch übersteigt. Diese nanokristalline Li4PS4I-Phase 

muss dabei stark fehlgeordnet sein und sich deutlich von der Li4PS4I-Phase in den 

Zusammensetzungen x = 0,45 und x = 0,5 unterscheiden, da diese wesentlich schlechter ionisch 

leitfähig ist. Diese Hypothese von unterschiedlichen Li4PS4I-Phasen zeigt sich auch in den 

Röntgenpulverdiffraktogrammen sowie den Raman-Spektren. Die Röntgenpulver-

diffraktogramme für die Zusammensetzungen von x = 0,2 – 0,4 zeigen keine Bragg-Reflexe 

von Li4PS4I, aber bei den Zusammensetzungen x = 0,45 und x = 0,5 lassen sich diese Bragg-
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Reflexe detektieren. Die Wellenzahl der P-S Streckschwingung im PS4
3− Tetraeder liegt für die 

Zusammensetzungen von x = 0,2 – 0,4 bei 419 cm−1, wobei die Wellenzahl für die 

Zusammensetzungen x = 0,45 und x = 0,5 deutlich höher ist und nahe der von kristallinem 

Li4PS4I (425 cm−1) liegt. Schließlich lässt sich sagen, dass die Thio-LISICON II Phase eine 

hohe ionische Leitfähigkeit hat, aber auch andere nanokristallinen Phasen existieren, die eine 

ähnliche oder sogar höhere ionische Leitfähigkeit aufweisen. Anzumerken ist zudem, dass sich 

bereits bei den Randzusammensetzungen x = 0 und x = 0,5 eine Leitfähigkeitserhöhung 

beobachten lässt, obwohl die Thio-LISICON II Phase nicht nachweisbar ist.  

Um diese Hypothese von unterschiedlichen hoch-leitenden nanokristallinen Phasen weiter zu 

unterstützen, wurden Impedanzspektren auch oberhalb des ersten Kristallisationspeaks 

analysiert. Für die Zusammensetzung x = 0,2 konnte in den 31P-NMR-Spektren gezeigt werden, 

dass sich bereits bei 226 °C die Thio-LISICON II Phase komplett umwandelt in die beiden 

Phasen β-Li3PS4 und Li4PS4I. Diese Umwandlung konnte auch mittels 

Röntgenpulverdiffraktometrie nachgewiesen werden. Dennoch zeigt sich bei der Analyse des 

Hoch-Frequenz Halbkreises der Impedanzspektren bei höheren Temperaturen (218 °C und 

228 °C) ein deutlich niedrigerer ionischer Widerstand im Vergleich zu dem kugelgemahlenem 

Material (siehe Abbildung 26). Obwohl ein zusätzlicher Niederfrequenz Halbkreis entsteht, 

zeigt die Existenz des Hoch-Frequenz Halbkreises kleine Widerstände, woraus eine hohe lokale 

Leitfähigkeit auch bei Temperaturen von 218 °C und 228 °C resultiert, obwohl sich die Thio-

LISICON II Phase umgewandelt hat in β-Li3PS4 und Li4PS4I. 

 

 

Abbildung 26: Resistivitäts-Spektrum der Zusammensetzung x = 0,2 für unterschiedlich Temper-

Temperaturen. Aufgrund der leicht unterschiedlichen Dicken der Proben, wurde die Impedanz 𝑍 in 

eine Resistivität 𝜌 = 𝑍 ∙
𝐴

𝑑
 umgeformt, die auf Proben Fläche 𝐴 und Dicke 𝑑 normiert wurde. 

 

In einer weiterführenden Arbeit müsste die strukturelle und chemische Zusammensetzung der 

Thio-LISICON II Phase aufgeklärt werden. Dabei müssten die beiden unterschiedlichen 

Phosphor Umgebungen mit einem gemittelten Verhältnis von 2:1 aus den 2D DQ-SQ NMR-

Messungen mit einbezogen werden. Zudem bedarf es einer weiteren Aufklärung der hoch 

fehlgeordneten Li4PS4I-Phase. 
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3.3.3 Erklärung des Eigenanteils 

 

Die Synthese der unterschiedlichen Zusammensetzungen des Festelektrolytsystems 

(1−x) Li3PS4 + x LiI, sowie die Charakterisierung dieses mittels Differenzkalorimetrie, 

Röntgenpulverdiffraktometrie, Impedanzspektroskopie und Raman-Spektroskopie wurde von 

mir durchgeführt. Auch die Auswertung der Messdaten wurde von mir übernommen. Die 

Arbeiten am Elektrolytsystem (1−x) Li3PS4 + x LiI wurden von Frau Gerken und Herr Xu im 

Rahmen ihrer Bachelorarbeiten unterstützt. Herr Weiershäuser hat im Rahmen seiner 

Bachelorarbeit die Arbeiten an den temperaturabhängigen Messungen am Elektrolytsystem 

0,8 Li3PS4 + 0,2 LiI unterstützt. Dabei erfolgte die praktische und wissenschaftliche Anleitung 

zu jeder Zeit durch mich. Die Konzeption und Diskussion der elektrochemischen Ergebnisse, 

sowie das Zusammenführen aller Ergebnisse erfolgte durch die wissenschaftliche Betreuung 

von Herrn Prof. Roling. 

Die verschiedenen 31P-NMR-Messungen sowie die Auswertung dieser wurden von Herrn 

Neuberger an der Universität in Siegen durchgeführt. Die wissenschaftliche Betreuung wurde 

von Herrn Prof. Schmedt auf der Günne übernommen. Die Synthese der unterschiedlichen 

Elektrolytsysteme sowie die Kommunikation wurde von mir übernommen.  

Die 7Li-NMR-Messungen wurden von Frau Winter in Zusammenarbeit mit Herrn di Capua und 

Frau Krüger an der Technischen Universität in Darmstadt durchgeführt. Diese erfolgten unter 

der wissenschaftlichen Betreuung von Herrn Prof. Vogel. Die Kommunikation und die 

Probenvorbereitung der verschiedenen Elektrolyt-Zusammensetzungen für die 7Li-NMR-

Messungen wurde von mir übernommen. 

Die Anfertigung und Ausarbeitung des Manuskripts erfolgte durch Herrn Prof. Roling und 

mich. Die Textpassagen zu den 31P-NMR-Messungen wurden von Herrn Neuberger und Herrn 

Prof. Schmedt auf der Günne übernommen. Die Textpassagen zu den 7Li-NMR-Messungen 

erfolgten durch Frau Winter und Herrn Prof. Vogel. Das Einreichen des Manuskriptes bei der 

Fachzeitschrift Chemistry of Materials wurde von Herrn Prof. Roling übernommen. 
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3.4 Welche Austauschstromdichten können in Kompositkathoden für 

Volumen-Festkörperbatterien erreicht werden? Eine vergleichende Studie 
 

Submitted to ACS Applied Materials & Interfaces, 2022. 

Which Exchange Current Densities can be achieved in Composite Cathodes of Bulk-

Type All-Solid-State Batteries? A Comparative Case Study 

V. Miß, A. Ramanayagam, B. Roling 

 

 

3.4.1 Einleitung zur Publikation 

 

Informationen über die Grenzflächen in einer Festkörperbatterie sind für das Verständnis dieser 

unabdingbar. Um Volumen-Festkörperbatterien mit niedrigen Widerständen herzustellen, muss 

ein guter Kontakt zwischen den Kathodenaktivmaterial-Partikeln und den Festelektrolyt-

Partikeln in der Kompositkathode gewährleistet sein. In der Kompositkathode wird der ionische 

Widerstand 𝑅𝑖𝑜𝑛 durch die Grenzfläche SE | SE und der Ladungstransfer-Widerstand 𝑅𝐶𝑇 durch 

die Grenzfläche CAM | SE bestimmt. Der ionische Widerstand kann mittels elektrochemischer 

Impedanzspektrokopie an symmetrischen Zellen mit dem Aufbau Kathode | SE | Kathode oder 

Li | SE | Kathode | SE | Li ermittelt werden. Dagegen ist die Bestimmung des Ladungstransfer-

Widerstands aufgrund der komplexen Morphologie der Kompositkathode deutlich schwieriger. 

Impedanzmessungen von Kompositelektroden können mit Hilfe des Transmission-Line-

Modells interpretiert werden. In der Literatur wurden bereits einige Untersuchungen mit Hilfe 

des TLMs an Kompositelektroden in LIB mit flüssigem Elektrolyten durchgeführt. Dabei 

wurde der Ladungstransfer-Widerstand gemessen und daraus eine Austauschstromdichte 𝑗0 für 

die Grenzfläche Aktivmaterial | Elektrolyt bestimmt. So konnte mittels dickenabhängigen 

Impedanzmessungen für eine Graphit-Elektrode eine Austauschstromdichte im Bereich von 

1 – 6 A∙m−2 bestimmt werden. Für LiCoO2 als Aktivmaterial konnte eine Austauschstromdichte 

von 0,4 A∙m−2 und für LiNi0,6Mn0,2Co0,2O2 abhängig vom Ladezustand eine 

Austauschstromdichte von 2 – 4 A∙m−2 ermittelt werden. Nach unserem Wissenstand sind 

bisher keine Studien mit Hilfe des TLM an Kompositkathoden in ASSBs durchgeführt worden, 

sodass nur wenig Informationen über Austauschstromdichten in ASSBs existieren. Alternative 

Bestimmungen erfolgten bspw. durch galvanostatischen Lade- und Entladekurven in 

Kombination mit Finite-Element-Simulationen von elektrochemischen Prozessen unter 

Berücksichtigung der Kathoden-Morphologie. Dabei konnte eine Austauschstromdichte 

abhängig vom Ladezustand von 0,1 A∙m−2 an der Grenzfläche LiNi0,6Mn0,2Co0,2O2 | Li6PS5Cl 

erhalten werden. 

In dieser Publikation wurden dickenabhängige Kompositkathoden in ASSBs mittels 

elektrochemischer Impedanzspektroskopie untersucht und eine vergleichende Studie an 

Kompositkathoden basierend auf den einkristallinen Aktivmaterialien LiCoO2 (LCO) und 

LiNi0,83Mn0,06Co0,11O2 (NMC) zur Bestimmung der Austauschstromdichte durchgeführt. Die 
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Aktivmaterialien waren mit einer LiNbO3-Beschichtung versehen. Als Festelektrolyt in der 

Kompositkathode wie auch in der Separator-Schicht wurde 0,67 Li3PS4 + 0,33 LiI (LPSI) und 

als Anode wurde Indium verwendet. Impedanzmessungen an unterschiedlich dicken 

Kompositkathoden sind hilfreich, um zwischen ionischen Widerstand und Ladungstransfer-

Widerstand unterscheiden zu können. Dabei steigt der ionische Widerstand bei zunehmender 

Elektrodendicke und der Ladungstransfer-Widerstand sinkt mit zunehmender Elektrodendicke 

aufgrund der größeren Grenzfläche zwischen CAM-Partikeln und SE-Partikeln. Desweiteren 

wurden Impedanzmessungen an symmetrischen Zellen In−Li | SE | In−Li durchgeführt, um den 

Grenzflächenbeitrag der Grenzfläche Anode | SE in der ASSB zu bestimmen. Schließlich 

wurden mit Hilfe des TLMs Austauschstromdichten für beide Aktivmaterialien erhalten und 

diese mit Literaturwerten für LCO und NMC als CAM in flüssigen Lithiumionen-Batterien 

verglichen. 

 

3.4.2 Zusammenfassung zur Publikation 

 

Die Festkörperbatterien mit unterschiedlicher Kathodendicke und CAM wurden bei einer 

Laderate von 0,1 C und einem angelegten Druck von 389 MPa zyklisiert. In Abbildung 27 ist 

der erste galvanostatische Lade-/Entlade-Zyklus der LCO-basierten Kompositkathode mit einer 

Dicke von 52 μm (siehe a)) und der NMC-basierten Kompositkathode mit einer Dicke von 

57 μm (siehe b)) gezeigt. Die Entladekapazität der LCO-basierten Kathode mit 

180 – 200 mAh∙g−1 wie auch die der NMC-basierten Kathode mit 190 – 200 mAh∙g−1 sind in 

guter Übereinstimmung mit praktisch gefundenen Kapazitäten in der Literatur. 

 

a) 

 

b) 

 
 

Abbildung 27: Erster galvonostatischer Lade-/Entlade-Zyklus der a) Festkörperbatterie mit LCO als 

CAM (Dicke der Kompositkathode: 52 μm) und b) Festkörperbatterie mit NMC als CAM (Dicke der 

Kompositkathode: 57 μm). Beide Batterien wurden mit einer Laderate von 0,1 C zyklisiert. 

 

Im zweiten Zyklus der Festkörperbatterien mit unterschiedlicher Kathodendicke und CAM 

wurden Impedanzspektren in einem Ladezustand (SOC, engl. state of charge) von 50 % in 

einem Frequenzbereich von 0,1 Hz bis 5∙10−4 Hz aufgenommen. Diese sind in Abbildung 28 
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gezeigt, wobei zur besseren Vergleichbarkeit der Hochfrequenz-Widerstand, welcher dem 

Separator-Widerstand zugeordnet werden kann, abgezogen wurde. Es wurde dabei eine relativ 

dicke Separator-Schicht mit ungefähr 400 μm verwendet, um Kurzschlüsse in der ASSB zu 

vermeiden. Für die kommerzielle Anwendung würden deutlich dünnere Separatoren verwendet 

werden, jedoch hat die Dicke des Separators keinen Einfluss auf das Impedanzverhalten der 

Kompositkathode. Die Impedanzspektren der LCO-basierten Kompositkathoden mit 

unterschiedlicher Dicke sind in Abbildung 28 a) gezeigt. Diese zeigen zwei Halbkreise sowie 

ein Warburg-artiges Verhalten bei niedrigen Frequenzen. Die beiden Halbkreise haben 

insgesamt Widerstände zwischen 12 Ωcm2 und 18 Ωcm2, wie in der Vergrößerung zu sehen. 

Weiterhin sinkt der erste Halbkreis bei zunehmender Dicke der Kompositkathode, wohingegen 

der zweite Halbkreis vom optischen Eindruck her unabhängig von der Dicke ist. In Abbildung 

28 b) sind die dickenabhängigen Impedanzspektren der NMC-basierten Kompositkathode 

gezeigt. Diese weisen ebenfalls zwei Halbkreise und ein Warburg-artiges Verhalten bei 

niedrigen Frequenzen auf. Jedoch sind die Widerstände der beiden Halbkreise hier mit Werten 

zwischen 90 Ωcm2 und 200 Ωcm2 insgesamt deutlich höher. Weiter kann, im Gegensatz zu den 

LCO-basierten ASSBs, beobachtet werden, dass der erste Halbkreis unabhängig von der Dicke 

der Kompositelektrode ist, wohingegen der zweite Halbkreis mit steigender Dicke sinkt. 

 

a) 

 
b) 

 
 

Abbildung 28: Impedanzspektren der ASSBs mit a) der LCO-basierten Kathode und b) der NMC-

basierten Kathode mit verschiedenen Kathodendicken (siehe Legende). Die Impedanzspektren wurden 

in einem Frequenzbereich von 0,1 MHz bis 5∙10−4 Hz aufgenommen bei einem Ladezustand von 50 % 

im zweiten Zyklus. Der Hochfrequenz-Widerstand stellt den Separator-Widerstand dar und wurde zur 

besseren Vergleichbarkeit der Spektren abgezogen. 
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In der Literatur wird auch häufig von zwei Halbkreisen bei Impedanzspektren von ASSBs 

berichtet, wobei die Identifizierung dieser Halbkreise zu den Anoden- und Kathoden-Prozessen 

noch nicht aufgeklärt ist. Um bei den oben gezeigten Impedanzspektren zwischen den Beiträgen 

der Anode und der Kathode unterscheiden zu können, wurden zur Bestimmung des Anoden-

Anteils symmetrische Zellen In−Li | LPSI | In−Li gemessen. Bei den lithiierten Indium Anoden 

wurde ein Lithium-Anteil von 40 % gewählt, um eine stabile Grenzfläche In−Li | LPSI zu 

gewährleisten. In Abbildung 29 ist das Impedanzspektrum der symmetrischen Zelle 

In−Li | LPSI | In−Li in einem Frequenzbereich von 0,1 MHz bis 0,01 Hz gezeigt. Auch hier 

wurde der Separator-Widerstand abgezogen. Eine detaillierte Interpretation dieses 

Impedanzspektrums übersteigt den Rahmen dieses Paper, weshalb zunächst nur die 

Widerstände genauer betrachtet werden. Es sind klar zwei Halbkreise zu erkennen, die 

Widerstände von 3 Ωcm2 im hochfrequenten Bereich und 9 Ωcm2 im mittleren Frequenzbereich 

aufweisen. Bei niedrigen Frequenzen kann ein weiterer Halbkreis identifiziert werden, der 

einen Widerstand im Bereich von 15 Ωcm2 hat. 

 

 

Abbildung 29: Impedanzspektrum der symmetrischen Zelle In−Li | LPSI | In−Li in einem 

Frequenzbereich von 0,1 MHz bis 0,01 Hz. Das molare Verhältnis von In:Li in den Elektroden war 

60:40. Der Hochfrequenz-Widerstand des Separators LPSI wurde abgezogen. 

 

Um nun den Anoden-Anteil bei den dickenabhängigen Impedanzmessungen der ASSBs zu 

subtrahieren, wurden 50 % der Impedanz der symmetrischen Zelle von den Impedanzsprektren 

der ASSBs abgezogen. Es wurden nur 50 % genommen, da die symmetrische Zelle zwei 

Grenzflächen In−Li | LPSI besitzt. In Abbildung 30 a) ist der Bode-Plot des Realteils 𝑍′ und 

der negative Imaginärteil −𝑍′′ der Impedanz der LCO-basierten ASSB mit einer Dicke von 

52 μm vor und nach dem Abzug des Anoden-Anteils gezeigt. Bei hohen Frequenzen von 105 Hz 

bis 103 Hz wird die Impedanz der ASSB vor der Subtraktion des Anoden-Anteils quasi nicht 

beeinflusst. Im Bereich niedriger Frequenzen hingegen zeigt sich eine starke Beeinflussung der 

Impedanz der ASSB vom Abzug des Anoden-Anteils. Zusammen mit der Beobachtung, dass 

der erste Halbkreis bei hohen Frequenzen dickenabhängig ist, deutet dies stark darauf hin, dass 

der Halbkreis bei hohen Frequenzen durch den ionischen Widerstand 𝑅𝑖𝑜𝑛 und 

Ladungstransfer-Widerstand 𝑅𝐶𝑇 der Kompositkathode definiert ist. In Abbildung 30 b) sind 

die Impedanzspektren der dickenabhängigen LCO-basierten ASSBs nach Abzug des Anoden-

Anteils in einem Frequenzbereich von 0,1 MHz bis 300 Hz im Nyquist-Plot gezeigt.  
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a) 

 

b) 

 
 

Abbildung 30: a) Bode-Plot der komplexen Impedanz der LCO-basierten Kompositkathode mit einer 

Dicke von 52 μm vor und nach der Subtraktion der halben Impedanz der symmetrischen Zelle 

In−Li | LPSI | In−Li. b) Nyquist-Plot der Hochfrequenz-Impedanz (0,1 MHz bis 300 Hz) der LCO-

basierten Kompositkathode bei verschiedenen Dicken nach dem Abzug der halben Impedanz der 

symmetrischen Zelle In−Li | LPSI | In−Li. 

 

Das Abziehen des Anoden-Anteils wurde auch bei den dickenabhängigen NMC-basierten 

ASSBs durchgeführt. In Abbildung 31 a) ist der Bode-Plot des Realteils 𝑍′ und des 

Imaginärteils −𝑍′′ der Impedanz der NMC-basierten ASSB bei 57 μm gezeigt. Aufgrund der 

deutlich höheren Widerstände der NMC-basierten ASSBs, lässt sich ein deutlich geringerer 

Einfluss des Abziehens des Anoden-Anteils beobachten. Nur im Bereich von 0,1 Hz ist ein 

Einfluss des Anoden-Anteils im Imaginärteil der Impedanz zu erkennen. Abbildung 31 b) zeigt 

die dickenabhängigen Impedanzspektren der NMC-basierten ASSBs im Nyquist-Plot nach dem 

Abzug des Anoden-Anteils in einem Frequenzbereich von 0,1 Hz bis 0,01 Hz. Diese sind sehr 

ähnlich zu den Impedanzspektren der gesamten ASSBs in Abbildung 28 b). Da auch der erste 

Halbkreis bei hohen Frequenzen in Abbildung 31 b) nach dem optischen Eindruck unabhängig 

von der Dicke der Kompositkathode ist, lässt sich schlussfolgern, dass dieser ein Grenzflächen-

effekt ist, der vermutlich durch die Grenzfläche zwischen Stromabnehmer und NMC-Partikeln 

bestimmt wird. Der zweite Halbkreis bei mittleren Frequenzen hingegen ist dickenabhängig 

und sinkt mit steigender Dicke, weshalb dieser dem ionischen Widerstand 𝑅𝑖𝑜𝑛 und der 

Ladungstransfer-Widerstands 𝑅𝐶𝑇 in der Kompositkathode zugeordnet werden kann. 
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a) 

 

b) 

 
 

Abbildung 31: a) Bode-Plot der komplexen Impedanz der NMC-basierten Kompositkathode mit einer 

Dicke von 57 μm vor und nach der Subtraktion der halben Impedanz der symmetrischen Zelle 

In−Li | LPSI | In−Li. b) Nyquist-Plot der Impedanz (0,1 Hz bis 0,01 Hz) der NMC-basierten 

Kompositkathode bei verschiedenen Dicken nach dem Abzug der halben Impedanz der symmetrischen 

Zelle In−Li | LPSI | In−Li. 

 

Im nächsten Schritt soll das dickenabhängige Verhalten der Impedanzspektren der ASSBs nach 

dem Abzug des Anoden-Anteils mit Hilfe von Impedanzspektren, die nach dem Transmission-

Line-Modell (TLM) für Kompositkathoden mit niedrigen elektronischen Widerständen 

simuliert wurden, verglichen werden. Das hier verwendete TLM wurde bereits in Kapitel 2.5 

vorgestellt, wobei sich die Impedanz der Kathode mit der folgenden Gleichung (1) beschreiben 

lässt. 

𝑍𝐾𝑎𝑡ℎ𝑜𝑑𝑒 = √
𝑍𝑙𝑜𝑘 ∙ 𝑅𝑖𝑜𝑛

𝑎𝑣 ∙ 𝑙𝑆𝐸
∙ coth (√

𝑅𝑖𝑜𝑛 ∙ 𝑎𝑣 ∙ 𝑙𝑆𝐸

𝑍𝑙𝑜𝑘
) (1) 

 

Eine Voraussetzung für die Verwendung des TLMs ist, dass der elektronische Widerstand der 

Kompositkathode deutlich kleiner sein muss als der ionische Widerstand. In den gemessenen 

ASSBs ist der Volumen-Anteil der elektronisch leitenden CAM und der ionisch leitenden SE 

in der Kompositkathode ungefähr gleich groß. Somit lässt sich die Voraussetzung des TLMs 

damit gleichsetzen, dass die elektronische Leitfähigkeit der Kompositkathode deutlich größer 

sein muss als die ionische Leitfähigkeit. Die ionische Leitfähigkeit des Festelektrolyten 

0,67 Li3PS4 + 0,33 LiI beträgt 0,8 mS∙cm−1. Für LCO ist die elektronische Leitfähigkeit für 

unterschiedliche Ladezustände in der Literatur bereits untersucht worden. Dabei hat LCO im 

SOC von 50 % eine elektronische Leitfähigkeit von ungefähr 0,1 S∙cm−1. Somit ist die 

elektronische Leitfähigkeit rund zwei Größenordnungen höher als die ionische Leitfähigkeit, 

womit die Voraussetzung für das TLM erfüllt ist. Für die elektronische Leitfähigkeit von NMC 

im SOC von 50 % sind keine Untersuchungen in der Literatur bekannt, weshalb die 

elektronische Leitfähigkeit für NMC im SOC von 0 % bestimmt wurde. Dazu wurde ein 

Impedanzspektrum der Kompositkathode in einem symmetrischen Aufbau 

Metall | Kompositkathode | Metall aufgenommen und der elektronische Widerstand im SOC 

von 0 % ermittelt. Es zeigte sich, dass der elektronische Widerstand deutlich kleiner ist als der 
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ionische Widerstand. Da der elektronische Widerstand mit steigendem Ladezustand sinkt, ist 

somit auch die Voraussetzung des TLMs auch für die NMC-basierte Kompositkathode erfüllt. 

Daraufhin wurden Impedanzspektren unter Verwendung des TLMs simuliert und diese mit den 

experimentell bestimmten Impedanzspektren für die LCO- und die NMC-basierten ASSBs 

verglichen. Dabei wurde festgestellt, dass zwei Modifikationen des TLMs notwendig sind, um 

die experimentellen Daten mit den Simulationen in Einklang zu bringen. Die erste Modifikation 

wurde bereits im Kapitel 2.5 vorgestellt. Die lokale Impedanz 𝑍𝑙𝑜𝑘 kann nicht mit einer idealen 

Doppelschicht-Kapazität beschrieben werden, sodass diese durch ein contant-phase-element 

ersetzt werden muss, woraus Gleichung (8) für die lokale Impedanz resultiert. 

𝑍𝑙𝑜𝑘 = (
1

𝑅𝐶𝑇 + 
d𝑈

d𝑐𝐿𝑖
 ∙ 𝑌𝐶𝐴𝑀

+ (𝑖𝜔)𝛽 ∙ 𝑄𝐷𝐿)

−1

  (8) 

 

Die zweite Modifikation betrifft den Faktor 𝑎𝑣 ∙ 𝑙𝑆𝐸 aus Gleichung (1). Dieser beschreibt die 

Grenzfläche zwischen CAM und SE, welche auf die nominelle Fläche der Kompositkathode 

normiert wurde. Allerdings ist die Tortuosität 𝜏𝐿𝑖+  in der effektiven Transportlänge dieses 

Faktors 𝑎𝑣 ∙ 𝑙𝑆𝐸 = 𝑎𝑣 ∙ 𝜏𝐿𝑖+ ∙ 𝑑 auf die Abbildung der 3D Morphologie der Kompositelektrode 

in 1D Transportpfade mit Tortuositäten > 1 zurückzuführen. Jedoch ist in einer 3D 

Kompositelektrode die Grenzfläche CAM | SE normiert auf die nominelle Fläche der 

Kompositkathode besser repräsentiert durch 𝑎𝑣 ∙ 𝑑 , woraus sich Gleichung (17) ergibt: 

𝑍𝐾𝑎𝑡ℎ𝑜𝑑𝑒 = √
𝑍𝑙𝑜𝑘 ∙ 𝑅𝑖𝑜𝑛

𝑎𝑣 ∙ 𝑑
∙ coth (√

𝑅𝑖𝑜𝑛 ∙ 𝑎𝑣 ∙ 𝑑

𝑍𝑙𝑜𝑘
) (17) 

 

Mit Hilfe dieser beiden Modifikationen können daraufhin dickenabhängige Impedanzspektren 

simuliert werden. Die Parameter des TLMs sind zum Teil bekannt und können somit einem 

festen Wert zugeordnet werden. Die festgelegten Parameter für die TLM Simulationen der 

LCO- und NMC-basierten Kompositkathode sind in Tabelle 3 aufgelistet. Der Partikelradius 

der beiden CAM wurde mit Hilfe von Sekundärelektronenmikroskopie (SEM) bestimmt. Es 

wurden SEM-Bilder des jeweiligen Aktivmaterial-Pulvers und SEM-Bilder in Kombination mit 

energiedispersiven Röntgenspektroskopie (EDX) von Querschnitten der Kompositkathode 

aufgenommen. Dabei konnte eine gute Übereinstimmung mit den Herstellerangaben der 

Partikelgröße gefunden werden. In Tabelle 4 sind die restlichen variablen Parameter gezeigt. 

Dabei wurden für die Tortuosität des Ionentransports 𝜏𝐿𝑖+ , den Lithium-Diffusionskoeffizient 

in den CAM-Partikeln 𝐷𝐶𝐴𝑀 und den Parameter d𝑈 d𝑐𝐿𝑖⁄  Startwerte für die Simulationen 

gewählt, die aus anderen Messungen bestimmt wurden. Der Startwert von 7 für die Tortuosität 

des Ionentransports in der Kompositelektrode mit einem Volumen-Anteil von 50 % für den SE 

wurde aus der Literatur entnommen. Auch die Startwerte für die Lithium-

Diffusionskoeffizienten in LCO und NMC wurden über Literaturdaten ermittelt. Für den 

Parameter d𝑈 d𝑐𝐿𝑖⁄  wurden die Startwerte für beide CAM aus der Steigung der Lade- und 

Entladekurven aus langsamen galvanostatischen Zyklisierungen mit einer Laderate von 1/30 C 

berechnet. Somit sind nur die Austauschstromdichte 𝑗0 und die Parameter 𝛽 und 𝑄𝐷𝐿 der nicht 

idealen Doppelschicht-Kapazität frei wählbar. 
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Tabelle 3: Festgelegte Parameter in den TLM Simulationen. 

Parameter Symbole Value Unit 

Ionic conductivity of SE 𝜎 0.08 S∙m−1 

Temperature 𝑇 25 °C 

Area of the ASSB cell  𝐴 1.13∙10−4 m2 

LCO 

Thickness of the composite cathode 𝑑 variable m 

Volume fraction of SE particles 휀𝑆𝐸 0.505 - 

Volume fraction of CAM particles 휀𝐶𝐴𝑀 0.495 - 

Average radius of the CAM particles 𝑟𝐶𝐴𝑀 2.5∙10−6 m 

NMC 

Thickness of the composite cathode 𝑑 variable m 

Volume fraction of SE particles 휀𝑆𝐸 0.491 - 

Volume fraction of CAM particles 휀𝐶𝐴𝑀 0.509 - 

Average radius of the CAM particles 𝑟𝐶𝐴𝑀 2.5∙10−6 m 

 

 

Tabelle 4: Variable Parameter in den TLM Simulationen. 

Parameter Symbole LCO NMC Unit 

Tortuosity of ion transport 𝜏𝐿𝑖+  6.1 6.8 - 

Exchange current density 𝑗0 25.8 0.11 A∙m−2 

Dependence of equilibrium potential 

on Li concentration in CAM d𝑈 d𝑐𝐿𝑖⁄  

 

−2.65∙10−5 

 

−3.59∙10−5 

 

Vm3∙mol−1 

Prefactor of double layer CPE 𝑄𝐷𝐿 0.4 0.04 F∙m−2∙sβ−1 

Exponent of double layer CPE 𝛽 0.78 0.87 - 

Li diffusion coefficient Li in CAM 𝐷𝐶𝐴𝑀 3.9∙10−15 3.8∙10−16 m2∙s−1 

 

In Abbildung 32 sind die TLM Simulationen der dickenabhängigen Impadanzspektren der 

NMC-basierten Kompositkathode in einem Frequenzbereich von 0,1 MHz bis 5∙10−4 Hz 

gezeigt. Diese werden nun mit den experimentellen Impedanzspektren nach Abzug des 

Anoden-Anteils aus Abbildung 31 b) verglichen. Der experimentell beobachtete erste Halbkreis 

bei hohen Frequenzen, welcher einem Grenzflächeneffekt zugeordnet wurde, ist auch bei den 

Simulationen berücksichtigt worden. Dazu wurden die experimentellen Impedanzspektren 

gefittet und der erste Halbkreis mit Hilfe eines parallel geschalteten Widerstandes und CPE 

(R || CPE) bestimmt. Dieses Schaltelement (R || CPE) wurde mit dem Schaltelement des TLMs 

in Serie geschaltet. Die erhaltenen TLM Simulationen der dickenabhängigen Impedanzspektren 

in Abbildung 32 stimmen gut mit den experimentellen Impedanzspektren nach Abzug des 

Anoden-Anteils für die unterschiedlichen Dicken der Kompositkathoden aus Abbildung 31 b) 

überein. Die für die Simulationen verwendeten Parameter sind in Tabelle 4 aufgelistet. Die 

Austauschstromdichte nimmt einen Wert von 0,11 A∙m−2 an. Dieser Wert ist mehr als eine 

Größenordnung kleiner als die publizierte Austauschstromdichte für NMC-basierte Kathoden 

mit Flüssigelektrolyten (𝑗0 = 2 – 4 A∙m−2). Zur Interpretation der Dickenabhängigkeit der 

Kompositkathoden sind in Tabelle 5 der ionische Widerstand 𝑅𝑖𝑜𝑛 und der normierte 
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Ladungstransfer-Widerstande 𝑅𝐶𝑇 (𝑎𝑣 ∙ 𝑑)⁄  aus den TLM Simulationen gegeben. Mit Hilfe der 

in Kapitel 2.5 vorgestellten Grenzfälle des TLMs kann das dickenabhängige Verhalten des 

zweiten Halbkreises erklärt werden. Der Übergang des Grenzfalles 𝑅𝑖𝑜𝑛 < 𝑅𝐶𝑇 (𝑎𝑣 ∙ 𝑑)⁄  für die 

dünne Elektrode hin zu dem Grenzfall 𝑅𝑖𝑜𝑛 > 𝑅𝐶𝑇 (𝑎𝑣 ∙ 𝑑)⁄  der dicken Elektrode verursacht 

ein Abnehmen des zweiten Halbkreises bei steigender Dicke der Kompositkathode. 

 

 

Abbildung 32: TLM Simulation der dickenabhängigen Impedanzspektren der NMC-basierten 

Kompositkathode. Die Simulationsparameter sind in Tabelle 3 und Tabelle 4 gegeben. 

 

Tabelle 5: Ionischer Widerstand 𝑅𝑖𝑜𝑛 und normierter Ladungstransfer-Widerstand 𝑅𝐶𝑇 (𝑎𝑣 ∙ 𝑑)⁄ , 

welche aus den TLM Simulationen erhalten wurden. 

Thickness / μm 𝑹𝒊𝒐𝒏 / Ωcm2 𝑹𝑪𝑻 (𝒂𝒗 ∙ 𝒅⁄ ) / Ωcm2 

LCO 

32 48.3 0.52 

52 78.5 0.32 

113 170.6 0.15 

219 330.7 0.08 

NMC 

31 53.7 120.1 

57 98.7 65.3 

108 187 34.5 

221 382.6 16.8 

 

Schließlich wurden auch TLM Simulationen für die Impedanzspektren der LCO-basierten 

dickenabhängigen Kompositkathoden durchgeführt, welche in Abbildung 33 zu sehen sind. 

Diese wurden mit den experimentellen Impedanzspektren nach Abzug des Anoden-Anteils in 

Abbildung 30 b) verglichen. Um diese kleinen experimentell beobachteten Widerstände des 

ersten Halbkreises bei hohen Frequenzen von 4 – 8 Ωcm2 zu erhalten, muss eine deutlich 

höhere Austauschstromdichte als bei den NMC-basierten Kompositkathoden gewählt werden. 

Beim Vergleich des ionischen Widerstandes 𝑅𝑖𝑜𝑛 mit dem normierten Ladungstransfer-

Widerstandes 𝑅𝐶𝑇 (𝑎𝑣 ∙ 𝑑)⁄  in Tabelle 5 zeigt sich, dass für alle Dicken 𝑅𝐶𝑇 (𝑎𝑣 ∙ 𝑑)⁄  deutlich 

kleiner ist als 𝑅𝑖𝑜𝑛. Somit gilt für alle Dicken der Grenzfall 𝑅𝑖𝑜𝑛 > 𝑅𝐶𝑇 (𝑎𝑣 ∙ 𝑑)⁄ . Mit einer 

Austauschstromdichte von 25,8 A∙m−2 können solch kleine Werte für 𝑅𝐶𝑇 (𝑎𝑣 ∙ 𝑑)⁄  im Bereich 
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von 0,08 – 0,52 Ωcm2 erhalten werden. Allerdings führt dieser Grenzfall zu einer 

Unabhängigkeit von der Dicke der Kompositkathode, was sich auch in den simulierten 

Impedanzspektren in Abbildung 33 bestätigt. Jedoch ist in den experimentellen 

Impedanzspektren eine Dickenabhängigkeit zu beobachten. Die Ursache für diese Diskrepanz 

zwischen experimentellen und simulierten Impedanzspektren ist bislang unklar. 

Nichtsdestotrotz lässt der Vergleich der dicksten LCO-basierten Kompositkathode mit der 

dicksten NMC-basierten Kompositkathode, die sich beide im selben Grenzfall des TLMs 

befinden, zweifelslos eine deutlich höhere Austauschstromdichte für die LCO-basierten 

Kompositkathoden feststellen. 

 

 

Abbildung 33: TLM Simulation der dickenabhängigen Impedanzspektren der LCO-basierten 

Kompositkathode. Die Simulationsparameter sind in Tabelle 3 und Tabelle 4 gegeben. 

 

Besonders auffallend ist der Wert der Austauschstromdichte der LCO-basierten 

Kompositkathode mit 25,8 A∙m−2, welcher mehr als eine Größenordnung höher ist, als in der 

Literatur publizierte Werte von LCO-basierten Kathoden mit einem Flüssigelektrolyten 

(0,4 A∙m−2). Die in dieser Studie ermittelten Austauschstromdichten weisen darauf hin, dass die 

Austauschstromdichten in ASSBs mit einem hohen angelegten Druck von ungefähr 400 MPa 

vergleichbare Werte von Austauschstromdichten aus Kathoden mit einem Flüssigelektrolyten 

annehmen oder diese sogar überschreiten. In weiterführenden Arbeiten sollte der Einfluss des 

angelegten Druckes auf die Austauschstromdichte detailliert untersucht werden, um 

Informationen über einen minimal notwendigen Messdruck für hohe Austauschstromdichten in 

ASSBs zu erhalten. 
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3.4.3 Erklärung des Eigenanteils 

 

Die Synthese des Festelektrolyten sowie die Herstellung der Kompositkathodenmaterialien 

wurden von mir übernommen. Weiter wurden die dickenabhängigen Festkörperbatterien von 

mir gebaut und die elektrochemischen Messungen durchgeführt. Die Untersuchung des 

Kathodenaktivmaterial-Pulvers mittels SEM und die Querschnitte der Kompositkathoden und 

anschließende Charakterisierung mittels SEM und EDX wurden auch von mir übernommen. 

Der Bau der symmetrischen Zellen In−Li | LPSI | In−Li wie auch die elektrochemische 

Untersuchung dieser wurde von Frau Ramanayagam im Rahmen ihrer Masterarbeit in der 

Arbeitsgruppe Roling durchgeführt. Die Auswertung und Interpretation der Impedanzspektren, 

der Abzug des Anoden-Anteils bei den experimentellen Impedanzspektren wie auch die TLM 

Simulationen der dickenabhängigen Impedanzspektren wurden von mir durchgeführt. Die 

Konzeption, die Durchführung, die Diskussion der elektrochemischen Messungen und 

Simulationen erfolgte unter der wissenschaftlichen Betreuung von Herr Prof. Roling.  

Die Anfertigung und Ausarbeitung des Manuskripts erfolgte durch Herrn Prof. Roling und 

mich. Das Einreichen des Manuskriptes bei der Fachzeitschrift ACS Applied Materials & 

Interfaces wurde von Herrn Prof. Roling übernommen. 
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3.5 Verständnis der Lebensdauer von Batteriezellen basierend auf dem 

Festelektrolyten Li6PS5Cl im Zusammenhang mit Lithium-Metallelektroden 
 

ACS Applied Materials & Interfaces 12, 2020, 20012−20025 

Understanding the Lifetime of Battery Cells Based on Solid-State Li6PS5Cl Electrolyte 

Paired with Lithium Metal Electrode 

R. Schlenker, D. Stępień, P. Koch, T. Hupfer, S. Indris, B. Roling, V. Miß, A. Fuchs, 

M. Wilhelmi, H. Ehrenberg 

 

 

3.5.1 Einleitung zur Publikation 

 

Festkörperbatterien bieten eine sichere Alternative zu kommerziellen flüssigen Lithiumionen-

Batterien. Die dabei verwendeten Festelektrolyte werden in der Forschung intensiv untersucht, 

besonders im Hinblick auf das Erreichen höherer spezifischer Batterie-Kapazitäten und 

Lebenszeiten. Ein Beispiel zum Steigern der spezifischen Kapazität auf Werte bis zu 

3860 mAhg−1 ist die Verwendung von Silizium-basierten Graphit-Elektroden als negative 

Elektrode, jedoch ist hier die Volumenausdehnung des Siliziums während des Zyklisierens ein 

Problem. Ein weiteres vielversprechendes Material ist elementares Lithium, was das leichteste 

Metall mit einer hohen spezifischen Kapazität ist und damit hohe gravimetrische und 

volumetrische Energiedichten verspricht. In den letzten 50 Jahren wurde viel an LIB mit 

elementarem Lithium als Anode geforscht, jedoch ist die Bildung von Lithium-Dendriten ein 

großes Problem. Diese können durch den Elektrolyten wachsen und sorgen somit für einen 

Kurzschluss der Batterie. 

In dieser Veröffentlichung wird die Grenzfläche zwischen elementarem Lithium und 

sulfidischer Festkörperelektrolyte untersucht. Die Bildung einer möglichen Festelektrolyt-

Interphase (SEI) an der Grenzfläche wird mittels Röntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS) 

analysiert. Es ist allgemein bekannt, dass eine höhere Stromdichte zu einem schnelleren 

Lithium-Dendritenwachstum führt. Nach aktuellem Kenntnisstand wurde jedoch noch nicht 

untersucht, wie sich die Menge des abgeschiedenen Lithiums bei Stripping und Plating 

(Auflösen und Abscheiden) Experimenten mit einer konstanten Stromdichte auf das 

Dendritenwachstum auswirkt. Dieses Verhalten sowie die daraus resultierende 

Lebenszeiterwartung einer Batterie soll mit Hilfe von elektrochemischer 

Impedanzspektroskopie und Flugzeit-Sekundärelektronen-Massenspektrometrie (ToF-SIMS) 

untersucht werden. 
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3.5.2 Zusammenfassung der Publikation 

 

Im ersten Schritt wurde sich das Verhalten der Spannung beim Anlegen einer konstanten 

Stromdichte an symmetrische Zellen mit Li | Li6PS5Cl | Li über mehrere Zyklen angeschaut. 

Dabei wurden zwei unterschiedliche Stromdichten (0,15 mA∙cm−2 für 60 min und 

0,30 mA∙cm−2 für 5 min) angelegt und die steigende Überspannung während des Haltens der 

konstanten Stromdichte miteinander verglichen. In der Literatur ist bekannt, dass die positive 

und negative Überspannung beim Anlegen einer konstanten Stromdichte in symmetrischen 

Zellen mit anderen Festelektrolyten symmetrisch steigt. Im Gegensatz dazu kann hier gezeigt 

werden, dass die positive und negative Überspannung für die symmetrische Zelle mit Li6PS6Cl 

symmetrisch wie auch unsymmetrisch zunimmt. Die negative Überspannung zeigt einen 

Anstieg beim Auflösen (Stripping) und Zyklisieren. Daraus resultiert die Vermutung, dass 

dieser Anstieg ein entscheidender Punkt für das Verständnis der Lebenszeit einer Batterie und 

dem Mechanismus des Lithium-Dendritenwachstums ist. Nach dem Ohmschen Gesetz ist die 

Spannung proportional zum Widerstand. Im weiteren Verlauf der Publikation wird dieses 

Verhalten genauer untersucht. 

Wie auch in der Literatur berichtet wird, ist ein möglicher Grund für einen steigenden 

Widerstand eine SEI Bildung. Dafür ist es wichtig sich die Grenzfläche zwischen dem 

Festelektrolyten und der Lithium-Metall-Elektrode genauer anzuschauen. Dazu wurden XPS 

Messungen an der Lithium-Metall-Fläche sowie der Elektrolyt-Fläche nach dem Entfernen 

beider voneinander gemacht. Diese ergaben jedoch keine klaren Hinweise auf eine SEI Bildung 

an der Grenzfläche zwischen dem Elektrolyten und Lithium. Es konnten lediglich an der 

Lithium-Oberfläche Rückstände gefunden werden, die auf eine mögliche SEI hindeuten. 

Jedoch konnten dort keine Beweise für eine SEI Bildung während der Zyklisierung gefunden 

werden. 

Mit einem anderen Ansatz wurde das Grenzflächenverhalten zwischen Festelektrolyt und 

Lithium weiter untersucht. Dazu wurde eine symmetrische Zelle aus Li | Li6PS5Cl | Li mit einer 

Referenzelektrode entwickelt. In der Mitte des Elektrolyt Presslings der symmetrischen Zelle 

befindet sich ein mit Gold beschichteter Wolframdraht (siehe Abbildung 34 b)), der zunächst 

mit Lithium beschichtet wurde, um ein konstantes Potential der Referenzelektrode zu erhalten. 

Danach wurde eine konstante Stromdichte (0,30 mA∙cm−2) angelegt und einmal die 

Grenzfläche an der Seite der Lithium-Auflösung und einmal an der Seite der Lithium-

Abscheidung mittels Impedanzspektroskopie untersucht. In Abbildung 34 a) sind die 

Impedanzspektren zwischen der Seite der Lithium-Auflösung (Stripping) und der 

Referenzelektrode zu sehen, wobei die Menge an abgelöstem Lithium variiert und mit Hilfe der 

Faradayschen Gesetze bestimmt wurde. Zudem ist der Äquivalentschaltkreis gezeigt, mit dem 

die Impedanzspektren gefittet wurden. Der Widerstand R1 beschreibt dabei den Elektrolyt-

Widerstand. Über die Abschätzung der Kapazitäten mit Hilfe der Brug Formel folgt, dass der 

erste Halbkreis (R2 || CPE2) Korngrenzen-Prozesse (10−10 F∙cm−2) des Elektrolyten 

widerspiegelt. Der zweite Halbkreis (R3 || CPE3) kann der Grenzfläche zwischen Lithium und 

dem Festelektrolyten (10−7 F∙cm−2) zugeordnet werden und der dritte Halbkreis (R4 || CPE4) 

zeigt eine chemische Kapazität (10−4 F∙cm−2). Im Tieffrequenzbereich kann ein Warburg-Short-

Verhalten beobachtet werden. Weiterhin zeigt sich, dass der Elektrolyt-Widerstand wie auch 
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der Widerstand des Korngrenzen-Prozesses des Elektrolyten konstant bleibt mit steigender 

Menge an abgelöstem Lithium. Der Grenzflächen-Widerstand R3 zwischen Lithium und 

Elektrolyt hingegen steigt. Dieser Grenzflächen-Widerstand repräsentiert wiederum den 

durchschnittlichen Kontakt-Widerstand zwischen Lithium und Elektrolyt, somit geht mit einem 

steigenden Grenzflächen-Widerstand eine sinkende Kontaktfläche einher. Diese sinkende 

Kontaktfläche kann folgende Erklärungsmöglichkeiten haben. Zum einen könnte sich eine 

ionisch isolierende SEI bilden, sodass eine verringerte Kontaktfläche durch entstandene 

Zersetzungsprodukte zwischen Lithium und Elektrolyten entsteht. Zum anderen könnte ein 

erhöhter Widerstand mit Leerstellen im Lithium an der Grenzfläche einhergehen, da somit der 

Grenzflächenkontakt verringert wird (siehe Abbildung 35). Im Weiteren lässt sich beobachten, 

dass die Beiträge der chemischen Kapazität sowie des Warburg-Short-Verhaltens deutlich 

zunehmen mit steigender Menge an Lithium. Das deutet darauf hin, dass ein Einfluss eines 

zusätzlichen Effekts noch für die Erhöhung des Widerstandes verantwortlich ist. 

a) 

 

b) 

 

Abbildung 34: a) Impedanzspektren an der Grenzfläche der Seite der Lithium-Auflösung (Stripping) 

und der Referenzelektrode während dem Anlegen einer konstanten Stromdichte von 0,30 mA∙cm−2. 

Die Menge an abgelöstem Lithium wurde mit Hilfe der Faradayschen Gesetze bestimmt und in der 

Legende aufgeführt. Zudem ist der zum Fitten verwendete Äquivalentschaltkreis gezeigt. Der Pfeil 

symbolisiert die Zunahme des Widerstandes R3. b) Impedanzspektren an der Grenzfläche der Seite der 

Lithium-Abscheidung (Plating), welche einen besseren Kontakt andeuten. Zudem ist der schematische 

Aufbau der symmetrischen Zelle mit Referenzelektrode gezeigt. Der Pfeil symbolisiert die Abnahme 

der Widerstände R1−3. 

R3 

R1−3 
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Im Weiteren wurden auch Impedanzspektren zwischen der Seite der Lithium-Abscheidung 

(Plating) und der Referenzelektrode mit verschiedenen Mengen an abgeschiedenem Lithium 

aufgenommen, welche in Abbildung 34 b) zu sehen sind. Aufgrund von induktiven Beiträgen 

im Hochfrequenzbereich, können hier die Korngrenzen Prozesse des Elektrolyten und die 

Grenzflächenprozesse zwischen Lithium und Elektrolyt nicht voneinander getrennt werden. Es 

lässt sich aber sagen, dass der Widerstand dieser Prozesse mit steigender Menge an Lithium 

abnimmt, was gegensätzlich zu den Ergebnissen beim Stripping ist. Wenn davon ausgegangen 

wird, dass der Elektrolyt-Widerstand und dessen Korngrenzen-Widerstand gleichbleiben, kann 

behauptet werden, dass beim Abscheiden von Lithium der Grenzflächen-Widerstand zwischen 

Lithium und Elektrolyt abnimmt. Daraus kann geschlussfolgert werden, dass der Kontakt der 

Grenzfläche wichtig bei der Untersuchung des Lithium-Dendritenwachstums und nicht zu 

vernachlässigen ist. Weiterhin bleibt jedoch offen, ob diese Effekte an der Grenzfläche größer 

sind als der Einfluss einer SEI. Zudem kann beobachtet werden, dass die Beiträge der 

chemischen Kapazität und des Warburg-Short-Verhaltens einen Halbkreis ausbilden, was auf 

zusätzliche Effekte hindeutet, welche nun im Weiteren noch genauer betrachtet wird. 

Ein Warburg-Short-Impedanzverhalten trägt einen signifikanten Beitrag zur gesamten 

Grenzflächen-Impedanz bei. Eine mögliche Erklärung des Warburg-Short-Verhaltens ist in 

Abbildung 35 illustriert. Dabei ist wichtig zu erwähnen, dass bei diesen Messungen nur ein sehr 

geringer Druck (6 MPa) an die Messzelle angelegt wurde. Somit ist der mechanische Kontakt 

zwischen Lithium, einer möglichen SEI und dem Festelektrolyten nur sehr schwach. 

Abbildung 35: Illustration des Lithium-Leerstellen Gradienten. Anfänglich sind die Lithium-

Leerstellen homogen in der Lithium Elektrode verteilt. Während des Ablösens migrieren Lithiumionen 

zur anderen Seite und Lithium-Leerstellen entstehen an den Stellen von denen Lithium weg migriert. 

Die Lithium-Leerstellen können nicht schnell genug diffundieren, was zu einem Lithium-

Diffusionsgradienten führt. An der anderen Seite, wo Lithium abgeschieden wird, bilden die 

Lithiumionen mit den Elektronen elementares Lithium und die Menge an Lithium-Leerstellen steigt 

unterhalb der abgeschiedenen Stellen. Die Diffusion der Lithium-Leerstellen ist nicht schnell genug, 

was zu einem Lithium-Leerstellendiffusionsgradienten führt. 
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Wird zunächst der anfängliche Zustand beim Stripping betrachtet (oberste Illustration), zeigt 

sich, dass der Auflösungs-Strom lateral sehr inhomogen verteilt ist, zum einen wegen des lateral 

inhomogenen Lithiumionentransport-Widerstands der SEI, welche sich auf dem Lithium-

Metall befindet (Lithiumoxid, Lithiumcarbonat, Lithiumhydroxid; blaue Schicht in der 

Illustration) und zum anderen wegen des lateral inhomogenen Kontakts zwischen der SEI und 

dem Festelektrolyten. An den lokalen Kontaktpunkten können die Lithiumionen in den 

Festelektrolyten migrieren, wodurch Lithium-Leerstellen an der Grenzfläche entstehen, die in 

die Lithium-Metall-Elektrode diffundieren müssen. Hier ist nun die Frage, ob der 

Ausbreitungswiderstand der Lithiumionen-Migration oder der Lithium-Leerstellendiffusion 

größer ist. Dazu wird sich die Nernst-Einstein-Gleichung angeschaut. Bei einem Selbst-

diffusionskoeffizient von Lithium zwischen 10−11 und 10−10 cm2∙s−1 bei einer Lithium-

Konzentration von 0,1 mol∙cm−3 ergibt sich ein Lithium-Transportkoeffizient von 3∙10−6 bis 

3∙10−5 S∙cm−1. Wird dieser nun mit der ionischen Leitfähigkeit des Elektrolyten Li6PS5Cl 

(ungefähr 10−3 S∙cm−1) verglichen, ergibt sich ein deutlich höherer Wert für die ionische 

Leitfähigkeit des Festelektrolyten. Daraus folgt, dass die Lithium-Leerstellendiffusion der 

lokalen Stromstellen limitierend ist und nicht die Migration der Lithiumionen im Elektrolyten. 

Somit entsteht das Warburg-Short-Verhalten durch den Ausbreitungswiderstand der Lithium-

Leerstellendiffusion. Die laterale Größe der lokalen Stromstellen sollte recht heterogen verteilt 

sein. Daraus folgt, dass eine breite Verteilung der Warburg-Short-Impedanz entsteht, was sich 

in einem nicht idealen Verhalten äußert, mit Winkeln kleiner als 45° im Bereich der hohen 

Frequenzen der Warburg-Short-Impedanz. An den Kontaktflächen mit dem höchsten 

Auflösungs-Strom findet eine Lithium-Anreicherung statt, wodurch nahe der Kontaktflächen 

Lithium-Leerstellen (siehe mittlere Illustration) entstehen. 

Weiter wird die Abscheidung des Lithiums (Plating) in der untersten Illustration betrachtet. In 

der Literatur wurde bereits gezeigt, dass die Abscheidung von Lithium an der Drei-Phasen-

Grenze zwischen Lithium-Metall, den Lithium-Leerstellen und dem Elektrolyten stattfindet. 

Somit findet der Abscheidungs-Stromfluss primär an den Stellen statt, an denen zuvor der 

höchste Auflösungs-Strom floss und wo Lithium-Leerstellen entstanden sind. Dadurch sollten 

die lokalen Stromstellen besser definiert sein als zuvor und die vorher breite Verteilung des 

Warburg-Short-Verhaltens wird begrenzter. Das führt zu einem idealeren Warburg-Short-

Verhalten, was auch in den Impedanzspektren in Abbildung 34 b) zu beobachten ist. 

Im Weiteren wurden druckabhängige Impedanzspektren in einer symmetrischen Zelle 

Li | Festelektrolyt | Li aufgenommen. Diese Impedanzspektren sind in Abbildung 36 gezeigt. 

Der Druck beeinflusst den Kontakt zwischen der Lithium-Elektrode und dem Festelektrolyten 

und zeigt somit einen starken Einfluss auf das niederfrequente Warburg-Short-Verhalten. Für 

die druckabhängigen Experimente wurde der amorphe Festelektrolyt 0,33 LiI + 0,67 Li3PS4 

verwendet. Dieser hat eine Leitfähigkeit von 0,8 mS∙cm−1, welche im selben Bereich des zuvor 

verwendeten Elektrolyten liegt. Somit hat auch der amorphe Elektrolyt eine signifikant höhere 

Leitfähigkeit als der Lithium-Transportkoeffizient von Lithium-Metall. Nach dem Bau der 

symmetrischen Zelle wurde ein variabler Druck an die Zelle angelegt und Impedanzspektren 

aufgenommen, ohne dass ein DC Potential angelegt wurde. 
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a) 

 

b) 

 
c) 

 

d) 

 
Abbildung 36: Druckabhängige Impedanzspektren einer symmetrischen Zelle Li | Festelektrolyt | Li, 

mit dem amorphen Festelektrolyten 0,33 LiI + 0,67 Li3PS4 (mit einer Leitfähigkeit von 0,8 mS∙cm−1). 

a) Impedanzspektren mit steigendem Druck von 8,8 MPa bis 44,2 MPa. b) Impedanzspektren während 

der Druckabnahme von 44,2 MPa bis 4,4 MPa. c) Warburg-Short-Widerstand aus den gefitteten 

Spektren aus b). d) Warburg Exponent aus den gefitteten Spektren aus b). 

 

In Abbildung 36 a) sind die Impedanzspektren mit einem steigenden Druck von 8,8 MPa bis 

44,2 MPa gezeigt. Bei niedrigem Druck kann ein nicht ideales Warburg-Short-Verhalten 

beobachtet werden. Mit steigendem Druck wird das Warburg-Short-Verhalten zunehmend 

idealer. Dieses ideale Verhalten zeigt sich auch bei wieder sinkendem Druck, siehe Abbildung 

36 b). In der Literatur wird angenommen, dass bei Lithium-Metall und dem Festelektrolyten 

LLZO der Grenzflächenkontakt durch den angelegten Druck und der Vickers Härte von Li 

Metall bestimmt wird. Allerdings gilt dies nur, wenn der angelegte Druck deutlich kleiner ist, 

als die Vickers Härte von Lithium-Metall. In der Literatur werden verschiedene Vickers Härten 

für Lithium-Metall angegeben, bspw. 6 MPa oder 49 MPa. Daraus zeigt sich, dass der angelegte 

Druck in den gezeigten Impedanzspektren zumindest vergleichbare Werte der Vickers Härte 

von Lithium aufweist oder diese sogar überschreitet. Das würde darauf hindeuten, dass ein 

annähernd idealer Kontakt zwischen Lithium und Festelektrolyt besteht. Allerdings zeigen die 

Impedanzspektren, dass der Grenzflächen-Widerstand mit steigendem Druck sinkt, was darauf 

hindeutet, dass die relevante Härte, die die Grenzfläche beeinflusst, deutlich höher sein muss 

als die Vickers Härte von Lithium-Metall. In der Literatur lassen sich Vickers Härten für Li2O, 

LiOH und Li3N im Bereich von 600 MPa finden. Auf der anderen Seite werden für sulfidische 

Materialien (Festelektrolyte) Vickers Härten von mehreren Gigapascal gefunden. Somit 
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bestimmt die SEI auf dem Lithium-Metall die Kontaktfläche zum Festelektrolyten. Daraus 

folgt, dass ein Anwenden von 8,8 – 44,2 MPa mit steigendem Druck zu einer steigenden 

Kontaktfläche führt. Wenn nun der Kontakt zwischen der SEI und dem Festelektrolyt deutlich 

besser wird mit steigendem Druck, dann sollte der lokale AC Strom primär durch den lokalen 

SEI-Widerstand bestimmt werden. Bei diesen niedrigen SEI-Widerständen sind die Kontakt 

Stellen lateral homogen verteilt, sodass die Ausbreitung der Lithium-Leerstellendiffusion an 

diesen Stellen ein ideales Warburg-Short-Verhalten zeigen sollten. Während der 

Druckverringerung bleibt das Warburg-Short-Verhalten überwiegend ideal, was in Abbildung 

36 c) durch Auftragen des Warburg-Short-Widerstandes und in d) durch Auftragen des 

Warburg Exponenten jeweils gegen den Druck gezeigt ist. Daraus lässt sich schlussfolgern, 

dass mit abnehmendem Druck die Anzahl der Kontaktstellen sinkt, aber die Kontaktstellen 

lateral homogen verteilt sind, was mit dem Erhalt des idealen Warburg-Short-Verhaltens einher 

geht. 

Zudem wurde in symmetrischen Zellen aus Li | Li6PS5Cl | Li untersucht, wie sich der Effekt 

der Lithium-Abscheidung auf die Lebenszeit der Batterie auswirkt. Dabei wurde festgestellt, 

dass die Menge an abgeschiedenem Lithium bzw. die Menge an Lithium, die pro Halbzyklus 

bewegt wird, die Lebenszeit der Batterie stark beeinflusst, wohingegen die angelegte 

Stromdichte keine Rolle dabei spielt. Um das Verhalten bei der Lithium-Abscheidung besser 

zu verstehen, wurden ToF-SIMS Messungen durchgeführt. Dazu wurde sich die Abscheidung 

von Lithium an Edelstahl in der Zelle Li | Li6PS5Cl | Edelstahl angeschaut. Lithium zeigt ein 

keimähnliches Abscheidungsverhalten, was einen besseren Kontakt der Lithium-Elektrode zum 

Elektrolyten ermöglicht. Werden nun die Abscheidungsmengen an Lithium miteinander 

verglichen, ergibt sich folgendes. Bei kleinen Lithium-Abscheidungsmengen kann eine höhere 

lokale Stromdichte beobachtete werden, was mit einer kürzeren Batterie-Lebenszeit einher 

geht. Mittlere Lithium-Abscheidungsmengen verursachen eine höhere keimartige Ablagerung, 

was in weniger hohen Stromdichten resultiert und damit längeren Batterie-Lebenszeiten. Und 

bei großen Lithium-Abscheidungsmengen interagieren die Keime miteinander, sodass sich 

diese auch auf bereits abgeschiedenem Lithium anlagern, was zu einem besseren Kontakt 

zwischen Lithium und dem Festelektrolyten führt. Jedoch ist an diesen Stellen die lokale 

Stromdichte voraussichtlich hoch, was zu schnellerem Lithium-Dendritenwachstum und somit 

zu einer kurzen Lebenszeit führt. 

Zusammenfassend lässt sich sagen, dass die Lebenszeit einer Lithium-Metall-Batterie von der 

Kapazität beim Zyklisieren abhängt, wobei diese individuell für die jeweilige Stromdichte ist. 

Eine SEI sollte bei der Betrachtung nicht vernachlässigt werden, jedoch sollte der 

hauptsächliche Fokus bei der Untersuchung von Batterie-Lebenszeiten auf der Kontaktfläche 

zwischen Lithium und Elektrolyt liegen. Zudem sollte der Einfluss von Lithium-Leerstellen 

und der Kontaktfläche zwischen Lithium und Elektrolyten auch bei der Diskussion über 

Batterie-Kurzschlüsse durch Lithium-Dendrite mit berücksichtigt werden. 
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3.5.3 Erklärung des Eigenanteils 

 

Die Hauptarbeiten dieses Paper wurden von Frau Schlenker am Institut für Angewandte 

Materialien am Karlsruher Institut für Technologie durchgeführt. Dabei wurde diese durch die 

wissenschaftliche Betreuung von Herrn Dr. Indris und Herrn Prof. Ehrenberg geführt. In 

Kooperation mit dem Campus für Forschung und Vorausentwicklung der Firma Robert Bosch 

GmbH wurden die Arbeiten durch Herrn Stępień, Herrn Koch, Herrn Hupfer, Frau Fuchs und 

Herrn Wilhelmi unterstützt. Alle Messungen und Auswertungen, außer die im folgenden Absatz 

erläuterten, wurden von ihnen übernommen. 

Die Messung und die Auswertung der druckabhängigen Impedanzspektren der symmetrischen 

Zelle Li | Festelektrolyt | Li mit dem Festelektrolyten 0,33 LiI + 0,67 Li3PS4 wurden von mir 

durchgeführt, unter der wissenschaftlichen Betreuung von Herrn Prof. Roling. Die 

Kommunikation mit Frau Schlenker wurde von Herrn Prof. Roling übernommen. 

Die Anfertigung und Ausarbeitung des Manuskripts zu den Textpassagen der druckabhängigen 

Impedanzspektren erfolgte durch Herrn Prof. Roling und mich. Alle weiteren Textpassagen 

sowie das Einreichen des Manuskriptes bei der Fachzeitschrift ACS Applied Materials & 

Interfaces wurde von Frau Schlenker übernommen, die auch die Korrespondenz mit dem Editor 

sowie den Gutachtern übernahm. 
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4 Zusammenfassung 
 

In dieser Dissertation wurde das Festelektrolytsystem (1−x) Li3PS4 + x LiI charakterisiert und 

die Anwendung des Festelektrolyten der Zusammensetzung 0,67 Li3PS4 + 0,33 LiI in 

Festkörperbatterien (ASSB) überprüft. Insgesamt sind fünf Publikationen zu dieser Thematik 

entstanden. Drei Publikationen legen den Schwerpunkt auf die Charakterisierung des 

Elektrolytsystems (1−x) Li3PS4 + x LiI, wobei die Lithiumionen-Leitfähigkeit, die 

Lithiumionen-Dynamik sowie die strukturellen Änderungen nach einer Temperaturbehandlung 

im Fokus liegen. In den anderen beiden Publikationen wird der Festelektrolyt 

0,67 Li3PS4 + 0,33 LiI für die Anwendung in ASSBs verwendet. Zum einen wird dieser in der 

Kompositkathode eingesetzt und die Austauschstromdichte zwischen zwei unterschiedlichen 

Kathodenaktivmaterialien und dem Festelektrolyten bestimmt. Zum anderen wird der Kontakt 

des Festelektrolyten zu Lithium-Metall druckabhängig untersucht. Diese Messungen helfen bei 

einer Beurteilung zur Lebenszeit einer Lithium-Metall-Batterie unter der Verwendung von 

sulfidischen Festelektrolyten. 

Zwei Publikationen zur Charakterisierung des Elektrolytsystems (1−x) Li3PS4 + x LiI beziehen 

sich auf die Untersuchung der Zusammensetzung 0,67 Li3PS4 + 0,33 LiI. In dieser konnte eine 

enorme Leitfähigkeitserhöhung des amorphen Ausgangsmaterial von 0,8 mS∙cm−1 auf 

6,5 mS∙cm−1 nach einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C festgestellt werden. Die Ursache 

dieser Leitfähigkeitserhöhung wurde mittels Röntgenpulverdiffraktometrie (XRD) und            
7Li-Kernspinresonanz (NMR) auf Strukturänderungen in der amorphen Matrix sowie der 

Lithiumionen-Dynamik vor und nach der Temperaturbehandlung untersucht. Dabei konnte 

gezeigt werden, dass der Festelektrolyt auch nach einer Temperaturbehandlung noch 

weitestgehend amorph ist. Auch in der Lithiumionen-Dynamik konnte die Existenz von 

unterschiedlich gut leitfähigen Phasen nicht festgestellt werden, woraus auf einen schnelleren 

Ionentransport in der amorphen Phase nach der Temperaturbehandlung geschlossen wurde. 

Diese Hypothese konnte mittels Positronen-Annihilations-Spektroskopie untermauert werden, 

da eine Erhöhung des freien Volumens im Festelektrolyten nach der Temperaturbehandlung 

gezeigt werden konnte. Aufgrund dieser Ergebnisse wurde ein neuer Leitfähigkeitserhöhungs-

Mechanismus postuliert, der einen schnellen Ionentransport nach einer Temperaturbehandlung 

auf Strukturänderungen in der amorphen Phase zurückführt. Dieser Effekt wurde in einer 

weiteren Publikation mit verschiedenen 7Li-NMR-Messungen noch tiefgehender in der 

Lithiumionen-Dynamik untersucht. Dabei wurden 7Li-Spin-Gitter-Relaxation-Messungen und 

eine Linien-Form-Analyse durchgeführt, um die lokale Sprung-Bewegung der Lithiumionen zu 

untersuchen. Weitere Methoden wie 7Li-Field-Cycling-Relaxometrie und statische 

Feldgradient Techniken wurden verwendet, wodurch auch Selbstdiffusionskoeffizienten der 

Lithiumionen bestimmt werden konnten. Insgesamt unterstützten diese Messungen die zuvor 

aufgestellte Hypothese eines schnelleren Ionentransports in der amorphen Phase des 

Festelektrolyten 0,67 Li3PS4 + 0,33 LiI. 

Da die Ursache für den schnellen Ionentransport in der amorphen Phase noch nicht verstanden 

war, wurden die Untersuchungen erweitert und das Festelektrolytsystem (1−x) Li3PS4 + x LiI 

für x = 0 – 0,5 charakterisiert, um offene Fragen des neuen Leitfähigkeitserhöhungs-
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Mechanismus zu klären. In der entstandenen Publikation 3.3 wurden die Kristallisations-

temperaturen mittels dynamischer Differenzkalorimetrie (DSC) bestimmt, um die 

Leitfähigkeits-erhöhung systematisch in Bezug auf das Kristallisationsverhalten zu 

untersuchen. Es wurden wieder XRD und 7Li-NMR-Messungen durchgeführt, die weiter durch 
31P-NMR-Messungen unterstützt wurden. Die systematische Charakterisierung des 

Festelektrolytsystems zeigte für verschiedene LiI Anteile x ein unterschiedliches 

Kristallisationsverhalten. Dabei wurde die Temperaturbehandlung immer 10 K unterhalb des 

ersten Kristallisationspeaks durchgeführt, welcher mittels DSC bestimmt wurde. Eine 

strukturelle Einteilung in drei Gruppen erfolgte mittels XRD und Raman-Spektroskopie, wobei 

in allen Fällen nanokristalline Verbindungen entstanden. Für x = 0 – 0,15 wurde hauptsächlich 

die Entstehung von β-Li3PS4 und für x = 0,45 und 0,5 die Entstehung von Li4PS4I beobachtet. 

Das Auftreten dieser nanokristallinen Strukturen zeigte eine geringe Leitfähigkeitserhöhung. 

Eine enorme Leitfähigkeitserhöhung konnte für x = 0,2 – 0,4 beobachtet werden, wobei das 

Entstehen der Thio-LISICON II Phase ab x = 0,2 für diese Erhöhung verantwortlich ist. Die 

Existenz einer superionischen Thio-LISICON II Phase wurde auch schon in der Literatur 

beobachtet. Die Leitfähigkeitserhöhung bis x = 0,4 konnte durch die Bestimmung der 

Lithiumionen-Dynamik mittels 7Li-NMR-Messungen bestätigt werden. Allerdings wurde eine 

Abnahme dieser Thio-LISICON II Phase mit steigendem LiI Anteil festgestellt, wohingegen 

eine Zunahme der Leitfähigkeit zu erkennen war. Dieses widersprüchliche Verhalten deutet auf 

weitere nanokristalline Phasen mit guter ionischer Leitfähigkeit hin. Diese Ergebnisse wurden 

auch durch die 31P-NMR-Messungen bestätigt. Zudem konnten weitere strukturelle 

Änderungen noch detailreicher verfolgt werden. Aufgrund des Auftretens einer 

nanokristallinen Li4PS4I-Phase bei x = 0,33, die im XRD nicht feststellbar war, wurde die 

Entstehung einer hoch fehlgeordneten Li4PS4I-Phase für die weitere Leitfähigkeitserhöhung mit 

einer maximalen Leitfähigkeit bei x = 0,4 postuliert. Diese fehlgeordnete Li4PS4I-Phase grenzt 

sich dabei klar von der für x = 0,45 und 0,5 entstandenen Li4PS4I-Phase ab, da diese Reflexe 

im XRD aufweist. Auch die Ergebnisse aus der Raman-Spektroskopie zeigten diese 

Unterschiede. Somit konnte gezeigt werden, dass bei einer Temperaturbehandlung des 

kugelgemahlenen Elektrolytsystems (1−x) Li3PS4 + x LiI die Entstehung verschiedener 

nanokristalliner Phasen für eine Leitfähigkeitserhöhung verantwortlich sind. Dabei wird die 

ursprüngliche amorphe Phase komplett umgewandelt. Schließlich wurde damit gezeigt, dass 

der schnelle Ionentransport nach einer Temperaturbehandlung in der amorphen Phase aus den 

Publikationen 3.1 und 3.2 nicht mehr haltbar ist. 

In der vierten Publikation 3.4 wurde der Festelektrolyt 0,67 Li3PS4 + 0,33 LiI in 

Festkörperbatterien angewendet. Dieser wurde in der Kompositkathode im Vergleich mit zwei 

unterschiedlichen Kathodenaktivmaterialien und als Separator verwendet. Es wurde die 

Austauschstromdichte zwischen dem Kathodenaktivmaterial (CAM) und dem Festelektrolyten 

bestimmt. Dabei diente Indium als Anodenmaterial. Im Vergleich standen die beiden 

einkristallinen Kathodenaktivmaterialien LiCoO2 (LCO) und LiNi0,83Mn0,06Co0,11O2 (NMC). 

Beide CAM waren mit einer LiNbO3-Beschichtung versehen. Die Dicke der Kompositkathode 

wurde variiert und die Festkörperbatterien in einem Ladezustand von 50 % 

impedanzspektroskopisch untersucht. Eine Interpretation dieser erfolgte über das 

Transmission-Line-Modell (TLM). Mit Hilfe des TLMs wurde dann die Austauschstromdichte 

für beide CAM im Kontakt mit dem Festelektrolyten 0,67 Li3PS4 + 0,33 LiI bestimmt. Dabei 
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waren einige Parameter des TLMs experimentell bestimmbar. Die weiteren Parameter, wie die 

Tortuosität 𝜏𝐿𝑖+ , der Lithium-Diffusionskoeffizient im CAM 𝐷𝐶𝐴𝑀, die nicht ideale 

Doppelschicht-Kapazität mit den Parametern 𝑄𝐷𝐿 und 𝛽 sowie die Abhängigkeit des 

Gleichgewichtspotentials in Bezug auf die Lithium-Konzentration im CAM d𝑈 d𝑐𝐿𝑖⁄  konnten 

durch Literaturwerte, weitere elektrochemische Messungen und dem Fitten der erhaltenen 

Impedanzspektren abgeschätzt werden. Mittels dieser Startwerte konnten Impedanzspektren 

der dickenabhängigen Kompositkathoden nach dem TLM simuliert und mit den 

experimentellen Ergebnissen verglichen werden. Somit war eine Bestimmung der 

Austauschstromdichte für beide Materialien möglich. Die Austauschstromdichten der beiden 

CAM unterschieden sich dabei deutlich. Für LCO konnte ein Wert von 25,8 A∙m−2 abgeschätzt 

werden. NMC hingegen zeigte einen deutlich niedrigeren Wert von 0,11 A∙m−2. Ein 

Literaturvergleich der ermittelten Austauschstromdichten erfolgte mit flüssigen Lithiumionen-

Batterien. Für LCO-basierte Elektroden mit Flüssigelektrolyten wurde eine 

Austauschstromdichte von 0,4 A∙m−2 publiziert, welche mehr als eine Größenordnung kleiner 

ist, als die in LCO-basierten Kompositkathoden in ASSBs. NMC-basierte Elektroden mit einem 

Flüssigelektrolyten zeigten Austauschstromdichten im Bereich von 2 – 4 A∙m−2, welche etwa 

eine Größenordnung höher sind, als die in Kompositkathoden in ASSBs gefundene 

Austauschstromdichte. 

Das Elektrolytsystem 0,67 Li3PS4 + 0,33 LiI wurde zudem im Kontakt mit elementarem 

Lithium druckabhängig untersucht. Diese Ergebnisse wurden im Rahmen der Publikation 3.5 

zum Verständnis der Lebenszeit einer ASSB mit sulfidischen Festelektrolyten und Lithium-

Metallelektroden publiziert. Es wurde mit Hilfe elektrochemischer Untersuchungen und der 

Verwendung von Röntgenphotoelektronenspektroskopie und Flugzeit-Sekundärelektronen-

Massenspektrometrie die Grenzfläche zwischen Festelektrolyt und Lithium-Metall bei 

Abscheidungs- und Auflösungs-Experimenten analysiert. Es wurde festgestellt, dass der 

Einfluss einer Festelektrolytinterphase an der Grenzfläche berücksichtigt werden sollte. Ein 

weiterer wichtiger Einflussfaktor für die Lebenszeit einer Lithium-Metall-Batterie ist jedoch 

die Betrachtung der Grenzfläche zwischen Lithium-Metall und Festelektrolyt. Zum einen muss 

die Bildung von Lithium-Leerstellen im Lithium-Metall beim Ablösen von Lithium 

berücksichtigt werden. Zum anderen muss das keimartige Abscheiden des Lithiums betrachtet 

werden, da dort ein besserer Kontakt zwischen Festelektrolyt und Lithium erzeugt wird. An 

diesen Kontaktstellen können hohe lokale Stromdichten erreicht werden, was zu einem 

schnelleren Dendritenwachstum und einer kürzeren Batterie-Lebenszeit führt. 
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5 Summary 
 

In this dissertation, the ion transport properties of the ball-milled solid electrolyte system 

(1−x) Li3PS4 + x LiI as well as the application of the electrolyte with x = 0.33 in all-solid-state 

batteries (ASSB) were characterized. The obtained results were published in five articles. Three 

publications deal with the characterization of the solid electrolyte system (1−x) Li3PS4 + x LiI. 

Here, the lithium ion conductivity, the lithium ion transport and the structural changes in this 

system were investigated after a single annealing step of the solid electrolyte (SE). In the other 

two publications the SE 0.67 Li3PS4 + 0.33 LiI was used in ASSBs. On the one hand the solid 

electrolyte was applied in the composite cathode with two different active materials. For this 

purpose, thickness-dependent composite cathodes were examined and the exchange current 

density was determined for both active materials. On the other hand, the pressure-dependent 

behavior of the SE 0.67 Li3PS4 + 0.33 LiI in contact to lithium metal was analyzed. These 

results were used to assess the lifetime of a lithium ion battery. 

In the first publication, the SE 0.67 Li3PS4 + 0.33 LiI was characterized after a single annealing 

step. The lithium ion conductivity after this single annealing step at 180 °C increases from 

0.8 mS∙cm−1 to 6.5 mS∙cm−1. This huge conductivity enhancement was examined by X-ray 

diffraction (XRD) and 7Li nuclear magnetic resonance (NMR), especially with respect to the 

structural changes and the lithium ion dynamic after the single annealing step. It was found that 

the amorphous structure of the SE is still detectable after the heat treatment. Also the lithium 

ion dynamic shows only a single broad distribution of lithium ion jump rates, but no bimodal 

distribution, so that a fast ion transport in the amorphous phase also is established after the 

single annealing step. Positron-annihilation-lifetime-spectroscopy was carried out to test this 

hypothesis. With this method, an increase of the free volume in the material after the annealing 

step was found. Hence, a novel conductivity enhancement mechanism was suggested, which is 

based on a faster lithium ion transport in the amorphous phase. In a second publication, this 

mechanism was further investigated by different 7Li NMR measurements. With 7Li spin-lattice 

relaxation and line-shape analysis the local hopping motion of the lithium ions were ascertained. 

Furthermore, 7Li field cycling relaxometry and the static field gradient technique were used as 

well to measure self-diffusion coefficients of the lithium ions. Altogether the hypothesis of a 

faster lithium ion transport in the amorphous phase after a single annealing step in the SE 

0.67 Li3PS4 + 0.33 LiI was confirmed. 

For further investigations of this conductivity enhancement mechanism, the solid electrolyte 

system (1−x) Li3PS4 + x LiI was investigated for different compositions in the range x = 0 – 0.5. 

In the third publication the crystallization temperature of (1−x) Li3PS4 + x LiI was measured by 

differential scanning calorimetry and all samples were annealed at 10 K below the first 

crystallization peak. To obtain more information on the crystallization behavior of this 

electrolyte system, XRD, 7Li NMR and 31P NMR measurements were performed. The 

systematic characterization of (1−x) Li3PS4 + x LiI showed a different crystallization behavior 

depending on the LiI amount x. It is mentioned that at all stoichiometries, nanocrystallites were 

found. The stoichiometries could be subclassified into three groups by XRD and Raman 

spectroscopy, according to the observed crystallization behavior. In the first group with 
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x = 0 – 0.15, the formation of mostly β-Li3PS4 is found, in the group for x = 0.45 and 0.5, 

predominantly the formation of Li4PS4I. In both cases a small conductivity enhancement after 

annealing is observed. On the contrary, a huge conductivity enhancement exists in case of the 

third group (x = 0.2 – 0.4). The thio-LISICON II phase was identified to be responsible for a 

drastic conductivity enhancement for a composition of x = 0.2. Also in previous research a 

superionic thio-LISICON II phase was reported. The conductivity was increased with a higher 

LiI content up to x = 0.4, however to a lesser extent. The 7Li NMR measurements affirmed this 

increase in conductivity. Interestingly, in this group the ratio of the thio-LISICON II phase 

decreased with ascending LiI amount, which did not agree with an increasing conductivity. 

Hence, it is expected that other nanoscale phases exist with high lithium ion conductivities. 

Furthermore, 31P NMR measurements confirmed this results and carried out these structural 

changes in more detail. The observation of nanoscale Li4PS4I for x = 0.33 suggests a highly 

conductive disordered Li4PS4I phase which increases with increasing LiI amount, but is not 

detectable by XRD. This disordered phase must be clearly distinguished from the Li4PS4I phase 

which is formed for x = 0.45 and 0.5, detected by Bragg peaks in the XRD. The same trend can 

be observed in the Raman spectra. Consequently, it is expected that different nanoscale 

crystallites influence the conductivity enhancement in the ball-milled solid electrolyte system 

(1−x) Li3PS4 + x LiI. Especially, there are likely other superionic crystalline phases which have 

even higher ionic conductivities than the thio-LISICON II phase. Knowing this, a faster ion 

transport in the amorphous phase after a single annealing step can be excluded, in contrast to 

the interpretation put forward in the first and second publication. 

In the fourth publication, the solid electrolyte 0.67 Li3PS4 + 0.33 LiI was used in all-solid-state 

batteries. Thereby, two different cathode active materials (CAM) were compared. The solid 

electrolyte 0.67 Li3PS4 + 0.33 LiI was used as separator and as electrolyte in the composite 

cathode. Indium was used as anode material. Thickness-dependent composite cathode 

measurements in ASSBs were carried out. A comparative case study of the single crystalline 

active materials LiCoO2 (LCO) and LiNi0.83Mn0.06Co0.11O2 (NMC) with a LiNbO3 coating was 

performed to determine exchange current densities. Impedance spectra of ASSBs with various 

cathode thicknesses were measured in a state of charge of 50 %. For the interpretation of the 

impedance behavior, the transmission-line model (TLM) was used with the aim to determine 

the exchange current density of both cathode materials in contact to 0.67 Li3PS4 + 0.33 LiI. For 

this purpose, several parameters were fixed at experimentally determined values. Other 

parameters such as the tortuosity 𝜏𝐿𝑖+ , the lithium diffusion coefficient in CAM 𝐷𝐶𝐴𝑀, the non-

ideal double layer capacitance parameters 𝑄𝐷𝐿 and 𝛽 as well as the dependence of equilibrium 

potential on lithium concentration in CAM d𝑈 d𝑐𝐿𝑖⁄  could be assessed by literature, further 

electrochemical experiments or fitting parameters of the impedance spectra. With this starting 

values, impedance spectra could be simulated that reproduced the experimental behavior 

sufficiently well. This enabled us to evaluate values of the exchange current density for both 

active materials. The determined values are quite different. LCO has an exchange current 

density of 25.8 A∙m−2 while NMC has a distinctly lower value of 0.11 A∙m−2. They were 

compared to exchange current densities liquid lithium ion batteries described in literature. For 

LCO-based electrodes with a liquid electrolyte a value of 0.4 A∙m−2 was reported, which is 

more than a magnitude smaller than the exchange current density found for ASSBs in this study. 

However, a value in a range of 2 – 4 A∙m−2 was reported for NMC-based electrodes with liquid 
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electrolytes. This value is more than a magnitude higher than the exchange current density 

which we estimated for ASSBs. 

Finally, pressure-dependent measurements of the electrolyte system 0.67 Li3PS4 + 0.33 LiI in 

contact with lithium metal were executed. The results were published in a fifth article where 

the lifetime of battery cells with a sulfide solid electrolyte and lithium metal electrodes was 

investigated. For this purpose, electrochemical measurements as well as X-ray photoelectron 

spectroscopy and time-of-flight secondary ion mass spectrometry were carried out to examine the 

interface between lithium metal and the solid electrolyte after lithium stripping and plating 

experiments. Here, the influence of a solid electrolyte interphase had to be taken into account. 

A further influencing factor for the lifetime of a lithium metal battery is the interface between 

the solid electrolyte and lithium metal. On the one hand, lithium vacancies in the lithium metal 

due to stripping needed to be considered. After plating on the other hand, a seed-like growth 

behavior of lithium was observed. At this contact spots, higher local current densities might be 

existent, which lead to faster dendrite growth and thus to a shorter battery lifetime. This effects 

also were considered in the processing results. 
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6 Ausblick 
 

Im Bereich der Charakterisierung des Festelektrolytsystems (1−x) Li3PS4 + x LiI bleibt 

weiterhin die strukturelle Aufklärung der Thio-LISICON II Phase offen. In weiteren Arbeiten 

müsste die strukturelle und chemische Zusammensetzung, unter Berücksichtigung der beiden 

unterschiedlichen Phosphor Umgebungen mit einem gemittelten Verhältnis von 2:1 aus den 2D 

Doppelquanten/Einquanten-NMR-Messungen, aufgeklärt werden. Dazu könnte bspw. mittels 

hochauflösender Kryo-Transmissionselektronenmikroskopie (cryo-TEM) das Kristallisations-

verhalten für x = 0,2 untersucht werden. Es könnten auch andere sulfidische Festelektrolyte, 

wie 0,8 Li2S + 0,2 P2S5, im Hinblick auf die entstehende Thio-LISICON II Phase 

charakterisiert werden, um diese Phase besser zu verstehen. Auch ein Einfluss von Lithiumiodid 

auf die Bildung der Thio-LISICON II Phase könnte damit in Betracht gezogen werden. Zudem 

benötigt die fehlgeordnete Li4PS4I-Phase einer weiteren Untersuchung. Im Hinblick darauf 

könnte die Zusammensetzung für x = 0,4 nochmal mittels 31P-NMR untersucht werden, um 

auch hier das fehlgeordnete Li4PS4I nachzuweisen. Eventuell bietet diese Untersuchung die 

Möglichkeit, detaillierte strukturelle Unterschiede in den beiden Li4PS4I-Phasen zu erhalten. 

Auch die Arbeiten zur Untersuchung der dickenabhängigen Kompositkathoden in ASSBs 

sollten weitergeführt werden. Einerseits sollte der Einfluss des angelegten Druckes auf die 

Austauschstromdichte detailliert untersucht werden, um Informationen über einen minimal 

notwendigen Messdruck für hinreichend hohe Austauschstromdichten in ASSBs zu erhalten. 

Andererseits sollte das abweichende Verhalten der LCO-basierten Kompositkathoden vom 

Transmission-Line-Modell (TLM) in weiterführenden Messungen nochmal detaillierter 

betrachtet werden. Eine weitere Fortsetzung dieser Arbeiten wäre die Verwendung von anderen 

Festelektrolyten, wobei entweder sulfidische Festelektrolyte mit besserer Lithiumionen-

Leitfähigkeit oder bspw. halidische Festelektrolyte in Betracht gezogen werden könnten. Die 

dabei erhaltenen Ergebnisse könnten mit dem dickenabhängigen Impedanzverhalten des 

Festelektrolyten 0,67 Li3PS4 + 0,33 LiI verglichen werden und schließlich ein Einfluss des 

Festelektrolyten auf die ermittelte Austuschstromdichte untersucht werden. Weiter wäre die 

Verwendung von anderen Aktivmaterialien oder einem anderen Beschichtungsmaterial wie 

bspw. Li2ZrO3 im Hinblick auf die Bestimmung der Austauschstromdichten interessant. 

Außerdem könnte in einem weiteren Schritt der Kompositkathode ein Leitadditiv hinzugefügt 

werden, um den Einfluss dieses Additives im Detail zu untersuchen. Auch hier könnten die 

ermittelten Austauschstromdichten mit denen ohne eine Zugabe von Leitadditiven verglichen 

werden. 

Zur besseren Unterscheidung von Anoden- und Kathoden-Prozessen in einer Festkörper-

batterie, könnten zu den gemessenen symmetrischen Zellen Anode | Festelektrolyt | Anode 

auch symmetrische Zellen Kathode | Festelektrolyt | Kathode untersucht werden. Dabei 

könnten auftretende Grenzflächeneffekte in der Festkörperbatterie, wie bspw. 

Stromabnehmer | Aktivmaterial besser identifiziert werden. Diese könnten bei der 

Interpretation von Impedanzspektren von ASSBs hilfreich sein und auch die Anwendung und 

Interpretation von theoretischen Modellen, wie das TLM, verbessern. 
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