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1 Einleitung und Motivation

1 Einleitung und Motivation

Heutzutage ist der Klimawandel ein allgegenwartiges Thema, welches nicht nur die deutsche,
sondern auch die Politik weltweit beschéftigt. Deutschland hat seit dem 01.01.2022 die
Présidentschaft der Gruppe der Sieben (G7) fir das Jahr 2022 (bernommen, zu denen
Deutschland, Italien, Frankreich, Kanada, Japan, das Vereinigte Konigreich und die
Vereinigten Staaten von Amerika zdhlen. An allen Treffen nehmen auch Vertreter der
Europaischen Union (EU) teil. Durch die Ubernahme der Présidentschaft hat Deutschland und
damit die aktuelle Bundesregierung die Madoglichkeit globale Themen international
mitzugestalten. Unter dem Motto ,,Fortschritt fiir eine gerechte Welt* legt die Bundesregierung
finf Schwerpunkte in den Fokus ihrer Legislaturperiode. Dabei beinhalten die Punkte
,Nachhaltiger Planet* und ,,Investitionen fiir 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.M! Im Europaischen Klima- und
Energierahmen 2030 wurde das verbindliche EU-Ziel festgelegt den Anteil an erneuerbaren
Energien bis 2030 auf 27 % zu erhdhen.?l Der deutsche Endenergieverbrauch im Jahr 2021
wurde bereits mit 19,7 % aus erneuerbaren Energien gedeckt.r®! Neben den globalen Zielen hat
die Bundesregierung auch Ziele fur die Energiewende in Deutschland durch das Erneuerbare-
Energien-Gesetz (EEG) festgelegt.”¥! Danach soll der Anteil an erneuerbaren Energien an der
Stromversorgung bis 2050 bei 100 % liegen.®! Das Ziel des EEG aus dem Jahr 2014 den Anteil
bis zum Jahr 2025 auf 40 bis 45 % zu erhéhen, wurde bereits erreicht.’®! Neben dem wichtigen
Sektor der Stromerzeugung werden erneuerbare Energien auch fiur die Sektoren Wéarme und
Verkehr immer wichtiger. Eine Ubersicht der Anteile der erneuerbaren Energien in diesen drei
Sektoren aus dem Jahr 2021 ist in Abbildung 1 gezeigt.l®!

Erneuerbare Energien: Anteile in den Sektoren Strom, Warme und Verkehr

50 %

2021

16,5 20
Strom Wiarme Verkehr
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/—/‘\\' e

1990 1995 2000 2005 2010 2015 2021

Abbildung 1: Entwicklung der Anteile der erneuerbaren Energien in den Sektoren Strom, Wéarme und
Verkehr in Deutschland bis zum Jahr 2021.F]
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Die Anteile aus den Sektoren Wéarme 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 Elektromobilitdt steigt auch hier der
Stromverbrauch innerhalb des Verkehrssektor deutlich an.[’l Mit 41,1 % enthalt der Sektor
Strom den grofiten Anteil an erneuerbaren Energien und ist im Vergleich zu den anderen beiden
Bereichen in den letzten 15 Jahren stark gestiegen. Im Jahr 2021 tbertraf die Stromerzeugung
aus erneuerbaren Energien, wie auch erstmals im Jahr 2020, die Stromerzeugung aus fossilen
Energietragern, wie Kohle, Gas oder Ol. Insgesamt trug der Ausbau dieser, wie auch giinstige
klimatische Bedingungen zu diesem Anstieg bei. Der leichte Riickgang von 45,2 % (2020) auf
41,1 % ist dabei auf ungunstige Witterungsverhaltnisse im Jahr 2021 zuruckzufuhren. 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).®l Ein Problem der erneuerbaren Energien, vor allem im
Bereich der Windkraft und der Photovoltaik, ist die limitierende Stromerzeugung aufgrund der
Wetterverhéltnisse wie auch der Tagesabhangigkeit bei der Solarenergie. Diese Problematik ist
in Abbildung 2 verdeutlich, in der die Nettostromerzeugung fur die Kalenderwoche 4 im Jahr
2022 in Deutschland gezeigt ist.[]

Nettostromerzeugung in Deutschland in Woche 4 2022
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Abbildung 2: Nettostromerzeugung in Deutschland in der Kalenderwoche 4 im Jahr 2022. Die
schwarze Linie stellt die ben6tigte Leistung dar.[®

Anfang der Woche konnten Wind- und Solarenergie nur sehr kleine Beitrdge zur
Gesamtstromerzeugung beitragen, sodass der Strombedarf (schwarze Linie) nur mit Hilfe von
zusétzlichen fossilen Energietrdgern und Kernenergie gedeckt werden konnte. Dahingegen
wurde ab Mitte dieser Woche durch den hohen Anteil an Windenergie sogar mehr Strom
erzeugt, als bendtigt worden ist. Um diese Schwankungen zu kompensieren und die
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Uberschiussige Stromerzeugung an anderen Tagen nutzen zu konnen, 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 kénnen Pumpspeicher und
Batterien eher fir den téglichen 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
Uberschussige 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.l!
Batterien als elektrochemische Speicher zeigen hingegen grof3es Potential. Dabei kdnnen sie
sowohl als stationdre Speicher (bspw. Blei-Batterien) als auch in mobilen Anwendungen
genutzt werden, wobei dort vor allem Lithiumionen-Batterien (LIB) zum Einsatz kommen.0
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
Elektromobilitat.t? Auch die Verleihung des Nobelpreises in Chemie im Jahr 2019 an J. B.
Goodenough, M. S. Whittingham und A. Yoshino stellvertretend fur die Entwicklung der
Lithiumionen-Batterie zeigt die 6ffentliche Prasenz dieses Themas.[!!

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 flissigen Elektrolyten, welcher meist aus organischen
Carbonaten mit einem Leitsalz besteht.[!%12] Auch heutige LIB sind noch nach diesem Prinzip
aufgebaut. Dabei gibt es durch den fllssigen Elektrolyten jedoch erhebliche Sicherheitsrisiken,
die immer wieder mediale Aufmerksamkeit auf sich ziehen, wie bspw. das Problem brennender
SAMSUNG Smartphones aus dem Jahr 2016.1*34 Um dieses Sicherheitsrisiko zu minimieren,
wird an alternativen Materialien fir LIB geforscht. Eine besonders vielversprechende
Alternative stellen Lithium-Festkorperbatterien (ASSB, engl. all-solid-state battery) dar. Diese
enthalten einen Festkorper als Elektrolyten und bestehen somit nur aus festen Komponenten.
Diese konnen nicht auslaufen und sind zudem nicht brennbar. Das damit einhergehende
verminderte Sicherheitsrisiko bietet nicht nur bei Smartphones, sondern vor allem in der
Elektromobilitdt groBe Vorteile, da dort der Sicherheitsaspekt eine sehr wichtige Rolle
spielt.'>161 Ein weiterer Vorteil von Festkdrperbatterien ist die Méglichkeit der Steigerung der
Energiedichte durch die Verwendung von elementarem Lithium als Anode. Allerdings ist die
Nutzung einer Lithium-Anode praktisch noch nicht anwendbar.['®! Zudem gibt es weitere
Herausforderungen bei ASSBs wie die Kontaktierung der einzelnen festen Komponenten oder
die Lithiumionen-Leitfahigkeit des Festelektrolyten. Die Kontaktierung der einzelnen
Komponenten wird meist nur durch einen hohen Druck gewéhrleistet, weshalb die
mechanischen Eigenschaften des Elektrolyten eine wichtige Rolle spielen. In LIB mit flissigem
Elektrolyten ist der Kontakt zwischen den Aktivmaterialien und dem Elektrolyten kein
Problem, da der flussige Elektrolyt in die porosen Elektrodenmaterialien eindringen und somit
die Oberflache des Aktivmaterials benetzen kann. Um diese Kontaktierung zwischen
Aktivmaterial und Elektrolyt auch in einer Festkorperbatterie zu erreichen, werden meist
Kompositelektroden verwendet. Diese sind ein Gemisch aus Festelektrolyt-Partikeln und
Aktivmaterial-Partikeln, sodass eine mdglichst groRe Kontaktflache zwischen den beiden
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Materialien erzeugt wird.[*6" Dazu sollte der Festelektrolyt zum einen eine ausreichend hohe
ionische Leitfahigkeit haben, um einen schnellen Lithiumionentransport zu gewahrleisten, und
zum anderen flr die praktische Anwendung in ASSB auch geeignete mechanische
Eigenschaften aufweisen, um einen guten Kontakt in der Kompositelektrode zu ermdéglichen,
ohne zu hohen Druck aufwenden zu missen.[!”] Dabei werden meist anorganische
Festelektrolyte verwendet, denen teilweise ein Polymerelektrolyt sowie ein Binder zugemischt
werden.* In diesem Bereich scheinen Lithium-Thiophosphate aufgrund ihrer soliden
Leitfahigkeiten und mechanischen Eigenschaften ein vielversprechendes Festelektrolytsystem
fiir 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) LisPSs + x Lil. Dieses wurde elektro-
chemisch und materialwissenschaftlich charakterisiert und es konnte hierbei eine Steigerung
der ionischen Leitfahigkeit nach einem Temperprozess festgestellt werden. Die Ursache dieser
Leitfahigkeitserhéhung sollte im Rahmen dieser Dissertation mit verschiedensten
Analysemethoden geklart werden.

Weiter wurde der Festelektrolyt mit der Stochiometrie 0,67 LisPSs4+ 0,33 Lil fir die
Anwendung in ASSB untersucht. Dazu wurde zum einen das druckabhdngige 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 dickenabhangig untersucht, um die Grenzflachenprozesse 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) LisPSs + x Lil, sowie dessen Anwendung in Lithium-
Festkorperbatterien. Deswegen wird in den nachfolgenden Kapiteln zunédchst das allgemeine
Funktionsprinzip einer Lithiumionen-Batterie vorgestellt, um dann im Weiteren auf die
Festkdrperbatterie im Detail einzugehen. Dabei werden insbesondere der Festelektrolyt und das
Kathodenaktivmaterial genauer betrachtet und der aktuelle Stand der Forschung erldutert.
Aulerdem 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 fir
Batterien im Allgemeinen, sodass sie fiir stationdre aber auch fir mobile Anwendungen in
Betracht kommen. Im Hinblick auf die verschiedenen Anforderungen werden unterschiedliche
Eigenschaften an die Batterie gestellt. Fir stationdre Batterien spielt das Gewicht keine grof3e
Rolle, wohingegen diese Eigenschaft in der Elektromobilitét sehr wichtig ist. Deswegen sind
vergleichsweise leichte Lithiumionen-Batterien im Bereich der tragbaren elektronischen Gerate
wie auch der Elektromobilitat nicht mehr wegzudenken.???®l 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 fiir mobile Batterieanwendungen. Die gravimetrische Energiedichte beschreibt die
Energie in Wattstunden pro Masse in Kilogramm.[*®! Eine Ubersicht 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 héchsten Energiedichten aktuell nur mit Lithiumionen-Batterien erreichen
lassen. Besonders vielsprechend sind dabei LIB mit metallischem Lithium als Anode, wobei
420 — 480 Wh-kg! in Kombination mit einem fliissigen Elektrolyten und 370 — 440 Wh-kg ™!
mit einem Festkorper-Elektrolyten praktisch erreicht werden konnen.?l Auf den genauen
Unterschied zwischen flissigen LIB und Festkdrperbatterien wird spéter 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
Verflgbarkeit der Batteriekomponenten ist ein nicht zu vernachlassigender Punkt im Hinblick
auf die Kommerzialisierung von Batterien. Kommerzielle LIB erreichen aktuell eine
gravimetrische Energiedichte von 220 — 330 Wh-kg .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 fliissigen Elektrolyten kritisch ist.
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Abbildung 3: Vergleich der praktisch erreichten gravimetrischen und volumetrischen Energiedichte
von verschiedenen elektrochemischen Speichertechnologien.?4

Im Allgemeinen ist mit einer LIB eine sekundare Batterie oder auch ein Akkumulator gemeint,
das heiRt diese ist wiederaufladbar.[?®! Grundsétzlich hat sich an dem Aufbau einer LIB im
Vergleich zu der 1991 von der Firma SONY entwickelten Batterie nicht viel gedndert. Die
Batterie besteht aus einer positiven und einer negativen Elektrode, die durch einen Elektrolyten
und einen Separator elektronisch voneinander getrennt sind. Uber einen &uBeren Stromkreis
und den Stromabnehmern konnen die Elektronen zwischen den Elektroden hin und her
wandern. Dabei lauft das Entladen einer Batterie freiwillig ab.[?2%3%% 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 RuRe oder Graphit verwendet. Das Kohlenstoffgerist kann die Lithiumionen
einlagern, wobei Lithium reduziert wird und es entsteht eine Interkalationsverbindung des Typs
LixCe (mit x < 1). Fur die positive Elektrode, auch als Kathode bezeichnet, werden in der Regel
Lithiumibergangsmetalloxide verwendet, wie bspw. Lithium-Kobaltoxid (LiCoO; LCO) oder
Lithium-Nickel-Mangan-Kobaltoxid (LiNixMnyCo,0> 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 wirde 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
leitfahige Elektrolyt besteht aus organischen Ldsungsmitteln, zum Beispiel zyklischen und
offenkettigen Carbonaten, wie Ethylencarbonat, Dimethylcarbonat oder Diethylcarbonat. Um
eine ausreichende Lithiumionen-Leitfahigkeit zu erreichen ist diesen ein Leitsalz hinzugefugt,
welches hé&ufig Lithiumhexafluorophosphat (LiPFe) ist. Der zur elektronischen Isolation
zwischen den beiden Elektroden eingesetzte pordse Separator kann bspw. aus Polyethylen oder
Polypropylen bestehen. Dieser sorgt daftir, dass kein Kurzschluss innerhalb der Batterie
entsteht. Die Elektronen werden tiber die Stromabnehmer, meist Kupfer oder Aluminium, und
den auBeren Stromkreis transportiert.[2223.2%]
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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.[%

Im Fall des Entladens wandern die in die negative Elektrode (Graphit) interkalierten
Lithiumionen durch den Separator zurtick zur positiven Elektrode und werden dort in das LCO
eingelagert. Die freiwerdenden Elektronen wandern dabei (iber den &uf3eren 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 konnen jedoch maximal die Halfte der Lithiumionen aus
dem LCO entnommen werden, da es sonst zu irreversiblen Strukturanderungen kommt.[%]

Die ablaufenden Reaktionen im Fall des Ladens und Entladens der gezeigten Lithiumionen-
Batterie sind nochmal in den Reaktionsgleichungen (1) und (Il) gezeigt. Dabei nimmt x fur
Graphit maximal den Wert 1 an. Bei LCO gilt wie oben erlautert x < 0,5.[2]

LixCe = 6C+xLi"+xe 0]
LiixCoO2 +x Li* +xe™ = LiCoO2 ()

Beim ersten Laden und Entladen einer LIB laufen irreversible Reaktionen ab, die dazu fihren,
dass sich an der negativen Elektrode, der Anodenseite, der Elektrolyt wie auch das Leitsalz
elektrochemisch zersetzen. Dies fuhrt zur Bildung einer sogenannten solid electrolyte
interphase (SEI) oder auf Deutsch einer Festelektrolytinterphase und geht mit einem
Kapazitatsverlust der Batterie einher. Die SEI ist im optimalen Fall eine elektronisch
isolierende Interphase, die den Transport der Lithiumionen ermdglicht, aber den Transport der
Elektronen verhindert und damit weitere Zersetzung des Elektrolyten unterbindet. Somit ist die
Bildung der SEI essenziell fir das Funktionieren einer LIB. In der Realitat wéchst die SEI
jedoch stetig an, was somit zu einem langsamen aber konstanten Kapazitétsverlust beitragt und
die Lebenszeit der Batterie verringert.[?®l Das erste Modell einer SEI wurde von Peled et al. im
Jahr 1979 veroffentlicht, wonach die SEI aus einer einzelnen Schicht bestand.[?”)
Darauffolgende Untersuchungen lieRen jedoch auf zwei Schichten schlieRen.l?®l Diese
Ergebnisse sowie weitere Untersuchungen verschiedener anderer Forschungsgruppen(?®-33l
kombinierte Peled et al. 1997 in dem Mosaik-Modell. Dabei besteht die SEI aus einer diinnen
harten inneren Schicht, die meist aus anorganischen Zersetzungsprodukten besteht und einer
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dickeren duReren pordsen Schicht, die hauptsdchlich organische Zersetzungsprodukte
enthalt.3*%! Eine neu aufgelegte Darstellung des Mosaik-Modells nach Peled et al. aus dem
Jahr 1997 ist in Abbildung 5 gezeigt.

~ =~
/ LF
LiF
= -
L|F L'zcoa

Polyolefine

Abbildung 5: Schematische Darstellung des Mosaik-Modells nach Peled et al. aus dem Jahr 199736

Um die Eigenschaften der SEI zu verbessern und optimal nutzen zu konnen, werden dem
Elektrolyten Additive zugesetzt, wie bspw. Lithiumbis(oxalato)borat (LiBOB) oder
Vinylencarbonat (VC). Dies veréndert die chemische Zusammensetzung der SEI, wie auch ihre
Passivierungseigenschaften.728 Da der Elektronen- und lonentransport bis heute noch nicht
vollstandig verstanden ist, ist dies immer noch ein aktuelles Forschungsthema.*¢]

Der fliissige Elektrolyt in kommerziellen LIB stellt jedoch ein Sicherheitsrisiko dar, wie bereits
in der Einleitung erl&utert. Deswegen ist es wichtig, auch an anderen Materialien fiir LIB zu
forschen. In diesem Bereich stellt die Festkdrperbatterie eine vielversprechende Alternative dar,
die im nachfolgenden Abschnitt im Detail besprochen wird.

2.2 Die Lithium-Festkorperbatterie

Lithium-Festkorperbatterien haben den Vorteil, dass sie nur aus festen Komponenten bestehen
und somit nicht auslaufen koénnen und auch nicht entflammbar sind. Damit sind sie
vielversprechend fur die Anwendung in elektrischen Fahrzeugen, da dort der Sicherheitsaspekt
besonders wichtig ist.}”3 Die Lithium-Festkorperbatterie 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-Leitfahigkeit zu besitzen. Dadurch ergibt sich der Vorteil, dass der Festelektrolyt
auch gleichzeitig als Separator zwischen den beiden Elektroden dient.*”] Eine hohe
Lithiumionen-Leitfahigkeit war friiher ein Problem bei Festelektrolyten, jedoch gibt es
heutzutage viele Systeme mit hohen Lithiumionen-Leitfahigkeiten, die teilweise sogar
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Leitfahigkeiten von flissigen Elektrolyten (ibersteigen.[**42 Ein weiterer Vorteil an
Festkorperbatterien ist die potentielle Verwendbarkeit von elementarem Lithium als
Anodenmaterial. In flissigen LIB kann elementares Lithium aufgrund von Dendritenwachstum
nicht verwendet werden. Allerdings l&sst sich das Dendritenwachstum auch bei Festelektrolyten
nicht vollkommen verhindern, aber es gibt vielversprechende Materialien, die eine gute
Stabilitat gegentiber Lithium aufweisen und somit Dendritenwachstum unterdriicken.[3451 Als
weitere Anodenmaterialien fiir ASSB eignen sich Indium (In) oder Lithiumtitanat (LTO). Dabei
ist Indium fur die kommerzielle Anwendung eher ungeeignet, aufgrund der hohen Kosten.
Jedoch wird Indium haufig im Labormalistab als negative Elektrode verwendet, da es sich gut
dazu eignet die Prozesse an der Kathodenseite besser zu verstehen.6-4°1 Als Kathodenmaterial
kann, wie auch bei fliissigen LIB, LCO oder das Mischoxid NMC verwendet werden.2°%% Dije
Kathode besteht h&ufig 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 Oberflache des Aktivmaterials in
der ASSB vergroRert. In flussigen LIB wird dieser Aufbau und damit die groRe Oberflache
automatisch erreicht, da der flussige Elektrolyt in die Zwischenrdume der Aktivmaterial-
Partikel eindringen kann. Durch das VergroRern der Kontaktflache zwischen CAM und SE
kénnen auch hohere Batteriekapazitdten erreicht werden. Haufig werden noch
kohlenstoffbasierte Leitadditive hinzugefiigt, um die elektronische Leitfédhigkeit in der
Kompositkathode zu verbessern. Diese Art von ASSBs werden auch als VVolumen-Batterien
bezeichnet.’2%21 In  Abbildung 6 ist eine schematische Darstellung einer Volumen-
Festkdrperbatterie mit einer Kompositkathode aus CAM-Partikeln und SE-Partikeln gezeigt.

M Lithium-Metall B

® Aktivmaterial,
z.B. NMC

@ Festelektrolyt

o) ionenleitende
Beschichtung

O Interphase

Abbildung 6: Schematische Darstellung einer Volumen-Festkdrperbatterie mit einer Kompositkathode
und einer Lithium-Metall-Anode.

Die Volumen-Festkorperbatterie lasst 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 Lésungsmittels zu einem Slurry (Suspension) verarbeitet, auf
einen Stromabnehmer aufgebracht und die Elektroden-Sheets mittels Walzen komprimiert.
Auch die Separator-Schicht wird haufig tber dieselbe Methode in eine diinne Folie gebracht.
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Die einzelnen Sheets werden dann miteinander verpresst. Dabei ist die Sheet-Typ Batterie eher
fir die industrielle Anwendung von Interesse, da diese durch ihre dinnen Schichten
platzsparend und kompakt verarbeitet sind. Auch die grofdtechnische Herstellung l&sst sich
leichter realisieren. Die Pellet-Typ Batterie wird hingehen eher im LabormaRstab verwendet,
da dort die Performance der Aktivmaterialien sowie die Charakterisierung der
Kompositelektroden und damit die Grenzflachen zwischen dem Aktivmaterial und dem
Festelektrolyten gezielter untersucht werden konnen.[5354

Neben den Volumen-Festkorperbatterien gibt es auch noch die Dunnschicht Batterie. Die
Dunnschicht Batterie enthédlt keine Kompositelektroden, sondern besteht aus diinnen
Elektrodenschichten, die lediglich aus dem Aktivmaterial bestehen. Die dinnen
Elektrodenfilme haben in der Regel eine Dicke von weniger als 10 um.®l 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
aullerdem bei der weiteren Verwendung des Begriffs der Festkorperbatterie von einer Pellet-
Typ Batterie (Volumen-Festkorperbatterie) gesprochen.

Aber auch die Festkdrperbatterie 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 méglich ist.?>%®1 Dabei ist die mechanische Eigenschaft des
Festelektrolyten von besonderem Interesse, da dieser die Elektrodenmaterialien innerhalb der
Kompositkathode miteinander verbindet.[®! Auf die Eigenschaften der Festelektrolyte und ihre
Relevanz in ASSBs wird im né&chsten 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 Grenzflachen bilden kdnnen. Diese
Zersetzungsprodukte fiinren zu Uberspannungen und damit zu einem Kapazitétsverlust in der
Batterie. Somit bildet sich, wie auch bei flissigen LI1B, 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 kénnen natrlich auch zwischen dem SE und
dem Kathodenaktivmaterial auftreten. Dort wird dann von einer cathode electrolyte interphase
(CEI) oder auf Deutsch Kathodenfestelektrolytinterphase gesprochen.*”%8%1 Um die
Zersetzung des Festelektrolyten an den Kathodenmaterialien zu verhindern, werden die CAM
haufig mit einer Beschichtung, einem Coating, versehen. Diese Beschichtung wird in
Abbildung 6 durch die blaue Schicht um das Aktivmaterial dargestellt. Dabei handelt es sich
h&ufig um eine Beschichtung aus Lithiumniobat (LiNbO3), Lithiumzirkonat (Li2ZrOz) oder
einer Kombination aus Lithiumniobat und Lithiumcarbonat (Li2COs/LiNbO3).1%¢4 Die
Beschichtung muss &hnliche Eigenschaften wie der Festelektrolyt haben: Es sollte eine
maoglichst gute Lithiumionen-Leitfahigkeit aufweisen, aber elektronisch isolierend sein. Zudem
sollte es keine Reaktionen mit dem Festelektrolyten wie auch dem Aktivmaterial eingehen.[%-
581 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 gegeniber fllissigen
Elektrolyten, denn in Festelektrolyten ist meist nur eine lonen Spezies mobil, sodass die
ionische Leitfahigkeit im Falle eines Lithium-Festelektrolyten direkt der Lithiumionen-
Leitfahigkeit entspricht. Somit haben Festelektrolyte eine Uberfiihrungszahl von nahezu Eins.
In organischen flussigen Elektrolyten sind hingegen die Kationen und die Anionen mobil,
sodass diese meist nur eine Uberfilhrungszahl von ungefahr 0,4—0,5 aufweisen.
Dementsprechend ist die ionische Leitfahigkeit in einer flussigen LIB nicht gleich der
Lithiumionen-Leitfahigkeit.['*¢71 Festelektrolyte konnen 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 kdnnen anorganische Festelektrolyte in zwei Klassen unterteilt werden. Zum
einen in oxidische und zum anderen in sulfidische Festelektrolyte.[%! Seit 2018 ist eine weitere
dritte Klasse in den Fokus der Festelektrolyt Forschung fur ASSB gerickt, die halidischen
Festelektrolyte.[® Alle drei Klassen haben Vor- und Nachteile fiir 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 Leitfahigkeiten, wobei Lithiumiodid den hochsten Wert aufweist mit
1077 S-em L.I%731 Aufgrund der unterschiedlichen Uberfiinrungszahlen zwischen fliissigen
Elektrolyten und Festelektrolyten, sind bereits Leitfahigkeiten von 103S-cm™ in SE
vergleichbar mit den Leitfahigkeiten in kommerziellen Flissigelektrolyten, sodass Werte in
diesem Bereich die Mindestanforderung an einen SE waéren. In den darauffolgenden Jahren
konnten keine deutlich besseren Leitféahigkeiten im Bereich der halidischen Festelektrolyte
gefunden werden. In den Jahren von 1980 bis 1990 wurde erstmals noch zweiwertige Metall-
Kationen in das Lithiumhalogenid-Gerust eingebaut, was zu Steigerungen in der Leitfahigkeit
bei Raumtemperatur (RT) von 108-10°S-cm™ fiihrte. Dabei wurden zum einen
Ubergangsmetalle, aber auch Magnesium oder Blei in die Materialien eingebaut. Dadurch
entstand der Nachteil, dass auch andere lonen mobile Eigenschaften aufzeigten, sodass nicht
mehr von einer Uberfiihrungszahl von nahezu Eins ausgegangen werden konnte.["*"®1 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 LizInBres hergestellt wurde, die eine
Leitfahigkeit von 1073 S-cm™ bei RT aufweist.B% Allerdings zersetzt sich diese wieder bei
—13 °C und wird damit unbrauchbar fur die Anwendung in ASSB. Da im Laufe der Zeit die
Leitfahigkeit nicht signifikant gesteigert werden konnte, waren andere Festelektrolytsysteme,
wie bspw. sulfidische Materialien, attraktiver und wurden eher Fokus der Festelektrolyt
Forschung.[®% Dies 4nderte sich im Jahre 2018 als Asano et al. die halidischen Festelektrolyte
LisYCle und LisYBrs mit einer Leitfahigkeit von 3-:102—-1073S-cm? publizierten. Diese
konnten mittels Kugelmiihlen-Synthese und einem HT-Erhitzen des Materials hergestellt
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werden.®Y Daraufhin wurden verschiedene halidische Festelektrolyte mit guten Leitfahigkeiten
hergestellt. Diese lassen sich mit der allgemeinen Struktur LiaMX, (mit X =F, ClI, Br, 1)
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 enthélt 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).[®! In Abbildung 7 ist eine Ubersicht der
drei Klassen mit verschiedenen Verbindungen und ihren ionischen Leitfahigkeiten bei RT
gezeigt.
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Abbildung 7: Zusammenfassung der Leitfahigkeiten verschiedener halidischer Festelektrolyte
unterteilt in die 3 Klassen nach Li et al.[5%

Aufgrund der guten ionischen Leitfahigkeiten riickten 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 Stabilitat gegeniiber Kathoden- und
Anodenmaterialien und darauf bezogen auch die Stabilitdt an Luft sowie bei verschiedenen
Temperaturen von Interesse. Zudem ist auch die kommerzielle Anwendbarkeit wichtig und
dabei auch eine mogliche Herstellung des Festelektrolyten im grof’en Malistab. Abbildung 8
zeigt ein Netzdiagramm der eben genannten Faktoren fir halidische SE. Dabei wird zum einen
zwischen den Eigenschaften der Materialien vor den Forschungsergebnissen aus 2018
(hellgriin) und danach (grin) verglichen. Zum anderen zeigt die gestrichelte dunkelrote Linie
einen Vergleich zu halogenidhaltigen Festelektrolyten, die Stickstoff oder Sauerstoff
enthalten.[®®] Es zeigt sich die enorme Potentialsteigerung der halidischen SE. Besonders
interessant ist hierbei die Herstellung der halidischen Festelektrolyte durch Kugelmdihlen-
Synthese, aber auch durch Flussig-Phasen Synthese, da hierbei Wasser oder ein Wasser/Ethanol
Gemisch als Losungsmittel dienen kann, was besonders fur die kommerzielle Anwendung sehr
interessant ist.[8:8] Die Stabilitat gegeniiber Anoden- und Kathodenmaterialien hingegen ist
noch eine Herausforderung. Die Stabilitit gegenuber oxidischen Kathodenmaterialien ist meist
recht gut, was durch experimentelle und theoretische Ergebnisse gezeigt wurde.[®5-88l
Allerdings sind hier weitere Untersuchungen in Bezug auf die Grenzflachenreaktionen
zwischen halidischen SE und oxidischen CAM winschenswert und erforderlich fir eine
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Anwendung in ASSB.?1 Die Stabilitit gegeniiber Anodenmaterialien ist jedoch etwas
kritischer. Die verschiedenen Metall-Atome mit hohem Valenzzustand machen die halidischen
SE, wie auch die meisten anderen SE, instabil gegeniiber elementarem Lithium.®®! Deswegen
wurde bspw. versucht eine diinne Schicht eines sulfidischen SE zwischen Lithium und den
halidischen SE aufzubringen, um eine hohere Stabilitat zu erreichen, da sulfidische SE haufig
niederohmige Interphasen an der Grenzflache zu Lithium bilden.[ Um die Problematik mit
elementarem Lithium zu umgehen, werden hdufig Lithium-Legierungen als Anode verwendet,
wobei haufig eine Lithium-Indium-Legierung verwendet wird.[818°

Halide

lonic conductivity Halide before 2018
Scale up ; Ll-_N (or O)-X
capabilityx b, Oxidation
\\ AR / stability
y 4
Thermal | | e A Reduction

stability S\ Y stability

> Stability against
cathode

Device integration

Development of Halide SSEs

Abbildung 8: Netzdiagramm der Entwicklung der halidischen Festelektrolyte vor (hellgriin) und nach
(grun) 2018 im Vergleich. Zudem zeigt die dunkelrote gestrichelte Linie einen Vergleich zu
halogenidhaltigen Festelektrolyten mit Stickstoff oder Sauerstoff.

Die verschiedenen Untersuchungen zeigen, dass halidische Festelektrolyte ein
vielversprechendes System fir die Anwendung in ASSBs sind, allerdings bedarf es noch
weiterer Forschung, sodass die erléuterten Probleme geldst werden konnen.

Oxidische Festelektrolyte

Die Klasse der oxidischen Festelektrolyte Uberzeugen mit ihrer hohen chemischen,
elektrochemischen und thermischen Stabilitit sowie ihrer moderaten Lithiumionen-
Leitfahigkeiten im Bereich von 107° bis 1073 S-cm ™. Allerdings sind diese in der Regel auch
instabil gegentber elementaren Lithium und weisen einen schlechten Grenzflachenkontakt
untereinander wie auch mit dem CAM auf, der nur durch eine Temperaturbehandlung minimiert
werden kann.[* Die oxidischen SE kénnen wiederum in verschiedene Unterklassen eingeteilt
werden, den NASICON-Typ, den Granat-Typ, den Perowskit-Typ, den LISICON-Typ und den
LiPON-Typ.[582% Diese fiinf Unterklassen werden im Weiteren noch kurz erlautert.

NASICON steht fiir die Abklrzung sodium super ion conductor (deutsch: Natriumsuper-
ionenleiter) und bezieht sich auf die allgemeine Summenformel NaM2(PQOa)s, wobei M
verschiedene Elemente darstellen kann. Beispiele sind hierflir Na;—xZr2SixP3-xO12
(0 < x < 3)PL9%I oder NasZr,PSi»012.[**1 Von diesen Natrium-lonenleitern leiten sich auch
Lithiumionenleiter (wie LiZro(PO4)3) ab, weshalb auch hierfir die Bezeichnung NASICON-
Typ verwendet wird. Die wohl bekanntesten Lithium-Festelektrolyte dieses Typs sind LATP
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(Liz+xAlTi2x(PO4)3) und LAGP (Lii+xAlxGe2-«x(PO4)3). LATP hat gute ionische
Leitfahigkeiten, allerdings wird das Titan bereits ab 2,5V gegen Li/Li* reduziert, weshalb es
ungeeignet fiir viele Anodenmaterialen mit niedrigen Potentialen ist.?“°! LAGP hat ebenfalls
hohe ionische Leitfahigkeiten und weist eine gute elektrochemische Stabilitat auf.®”% Die
Zusammensetzung Li1sAlosGe15(PO4)3 weist eine hohe Lithiumionen-Leitfahigkeit von
5,08:1073 S-cm™* bei 27 °C auf.’®! Allerdings wird die Verbindung GeO: als Edukt bendétigt.
Dieses ist teuer, wodurch die kommerzielle Anwendung fiir dieses Material schwierig ist.[!

Oxidische Festelektrolyte vom Granat-Typ sind bereits seit 1968 bekannt und haben die
allgemeine Zusammensetzung LizLnzM2012 mit M = Te oder W und Ln =Y, Pr, Nd, Sm, Eu,
Gd, Tb, Dy, Ho, Er, Tm, Yb oder Lu.l*% Die bekannteste Struktur des Granat-Typs ist LLZO
(Li7LasZr.012). LLZO weist eine gute ionische Leitfahigkeit von 3-107* S-cm ™ bei RT auf und
ist vielversprechend fur die Anwendung in ASSBs. Allerdings sind diese nicht stabil gegentiber
Wasser und Kohlenstoffmonoxid aus der Luft.[10%102]

Ein Beispiel fir einen Perowskit-Typ ist die Verbindung LLTO (LisxLa23xTi103). Diese zeigt
eine gute Bulk lonen-Leitfahigkeit mit 103 S-em™ bei RT, aber aufgrund des schlechten
Kontaktes der Kristallite untereinander ergibt sich durch Grenzflacheneffekte zwischen den
Kristallit-Kérnern eine schlechte Gesamt-lonen-Leitfahigkeit von 107° S-em %1% LLTO
enthalt auch Titan und ist deswegen instabil ab einem Potential von 1,8 V gegeniiber Li/Li",
und ist deswegen inkompatibel mit vielen Anodenmaterialien mit niedrigen Potentialen, wie
auch LATP.[104]

Die Abkurzung LISICON steht fur lithium super ion conductor (deutsch: Lithiumsuper-
ionenleiter) und wurde erstmal von Hong et al. fur die Verbindung Li1sZn(GeOa)s
verwendet.'%! Diese weist eine nicht so gute ionische Leitfahigkeit von 1,3-107% S-cm™ bei
33 °C auf.[*%! Aych die Verbindungen vom Typ Lis+xGexV1-xOs (0 < x < 1) versprechen hohe
Bulk-Leitfahigkeiten, aber schlechte Gesamt-Leitfahigkeiten im Bereich von 107° S-cm™
aufgrund der Grenzflicheneffekte zwischen den Kristallit-Kérnern.['91 Trotz ihrer guten
chemischen und elektrochemischen Stabilitat sind auch diese Materialien aufgrund der
niedrigen Lithiumionen-Leitfahigkeit nicht gut fiir die Anwendung in ASSBs geeignet. (¢!

Die letzte Unterklasse ist die des LiPON-Typs. Die Abkirzung steht fir 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 VVerbindungen. LiPON SE werden in diinnen
Schichten hergestellt. So konnte Bates et al. erstmals eine diinne Schicht aus LizPO4 herstellen
und erreichte dabei eine ionische Leitfahigkeit von 2:10® S-cm™ bei 25 °C.['% Durch die
Zugabe von Li>O konnten noch bessere Leitfihigkeiten (6,4:107® S-cm™ bei 25 °C) in den
diinnen Schichten erreicht werden.[*%®1 Durch die Herstellung in ausschlieBlich diinnen Filmen
sowie der schlechten ionischen Leitfahigkeit bei RT kdnnen LIPON Festelektrolyte nur in
Diinnschicht-Batterien verwendet werden und nicht in Volumen-Batterien, 2081101
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Oxidische Festelektrolyte eignen sich insgesamt nicht gut fur die Anwendung in ASSBs. lhre
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 Mdoglichkeit, um trotzdem ASSB mit oxidischen SE herzustellen, ist die
Anwendung von Spark-Plasma-Sintering. Dabei handelt es sich um ein Sinterverfahren, ahnlich
dem HeiBpressen, jedoch ist die Wéarmeerzeugung und -Ubertragung zum Material eine
andere.[!14

Sulfidische Festelektrolyte

Die Klasse der sulfidischen Festelektrolyte hat den grofRen Vorteil gegenuber den oxidischen
Festelektrolyten, dass sie deutlich weicher und verformbarer sind und somit ein besserer
Kontakt zwischen den Partikeln gewahrleistet ist. Dies minimiert zudem die
Grenzflacheneffekte zwischen den Partikeln sowie den CAM und dem SE.F71 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 LizPSs aus dem LiPON-Typ
(LisPOs) oder die Verbindung LiioGeP2S12 vom LISICON-Typ abgeleitet.[“1112113] Dapei
koénnen auch die sulfidischen SE in verschiedene Unterklassen eingeteilt werden, sodass
zwischen kristallinen und glaskeramischen Verbindungen sowie Glasern unterschieden
wird, 11968l

Kristalline sulfidische Verbindungen zeigen meist sehr hohe Lithiumionen-Leitfahigkeiten, da
aufgrund der Substitution von Sauerstoff durch Schwefel die Kristallstruktur durch den grof3en
Atomradius von Schwefel aufgeweitet wird und somit grofRere lonenkanédle fir die
Lithiumionen verfiigbar sind.*-113 Die kristallinen Verbindungen kénnen auch in verschiedene
Typen eingeteilt werden, wobei hier Argyrodite und der Thio-LISICON-Typ am bekanntesten
sind. Argyrodite haben im Allgemeinen die Formel LigPSsX mit X = ClI, Br, | und wurden das
erste Mal von Deiseroth et al. synthetisiert.' Die ionischen Leitfahigkeiten dieser drei
Strukturen sind sehr vielversprechend mit 1,910 S-em™ (LisPSsCl), 6,8:102S-cm™
(LigPSsBr) und 4,6:1077 S-cm™ (LisPSsl) bei RT.['*®! Dabei zeigt die Struktur mit lod als
Halogenid-Atom die schlechteste Leitfahigkeit, was anhand der Kristallstruktur erklart werden
kann. Die S?° Anionen koénnen mit den X~ Anionen ausgetauscht werden, was zu einer
Fehlordnung der urspringlichen Kristallstruktur fuhrt. Diese Fehlordnung in der
Kristallstruktur resultiert in einer schnellen Lithiumionen-Dynamik und somit in einer hohen
Lithiumionen-Leitfahigkeit. Dieser Austausch kann fir Brom und Chlor stattfinden, da diese
Atome klein genug sind. lod hingegen kann diesen Austausch nicht durchfiihren, aufgrund
seines groRen Atomradius. Somit zeigt LisPSsl aufgrund der geordneten Kristallstruktur eine
deutlich niedrigere Leitfahigkeit.1'®7] In Abbildung 9 a) ist die Kristallstruktur des
Argyroditen LisPSsX mit X = Cl, Br, I und in b) die Lithium-Diffusionswege zwischen und
innerhalb der Gitterkafige gezeigt.
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Abbildung 9: a) Kristallstruktur des Argyroditen LisPSsX mit X = Cl, Br, 1. b) Lithium-
Diffusionswege zwischen und innerhalb der Gitterkafige. Die Spriinge der Lithiumionen sind dabei
durch die S~ Anionen des nebenstehenden PS,*~ Tetraeders beeinflusst, wobei die Sprungdistanz von
der Gitterkonstante und dem Halogen-Substituent abhangt.™*¢!

Fur die Anwendung in ASSBs sollte die Synthese der Materialien méglichst einfach sein.
Argyrodite konnen Uber verschiedene Methoden synthetisiert werden, Uber klassische
Festphasen-Synthese, Fllssigphasen-Synthese oder tiber mechanochemische Synthese mittels
Kugelmiihle und anschlieBender Temperaturbehandlung.[**¥! Adam et al. untersuchte die
mechanochemische Synthese durch Kugelmahlen und konnte zeigen, dass die
kugelgemahlenen Materialien eine Leitfahigkeit im Bereich von 10° —10~* S-cm™? erreichen.
Nach dem Sintern konnten die oben gezeigten Leitfahigkeiten fir Chlor und Brom erreicht
werden, allerdings erniedrigte sich die Leitfahigkeit fir lod.% Die Leitfahigkeiten 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 LisgGeosPosSsI mit einer Lithiumionen-Leitfahigkeit von
1,8:102S-ecm™* M oder LiseSiosSbosSsl mit einer Lithiumionen-Leitfahigkeit von
2,4:1072 S-cm L.1?% Weiter zeigte eine Erhéhung des Halogenid-Anteils eine Steigerung der
Leifahigkeit auf bis zu 1,2:1072 S-cm™ in der Verbindung LissPS4sCl15.221 Allerdings kdnnen
diese sehr hohen Leitfahigkeiten haufig nur durch Sintern der Proben erhalten werden. 1191211
Eine weitere Moglichkeit der Steigerung der Lithiumionen-Leitfahigkeit konnte durch das
Einfihren zweier Halogenid-lonen in sogenannten Mischhalogenid-Argyroditen gezeigt
werden. Dabei zeigte die Verbindung LisPSsClosBros eine Leitfahigkeit von 3-:10° S:cm™
auf,1?21 wihrenddessen durch das Erhohen des Halogenid-Anteils, wie bei der Verbindung
Lis 3PS43CIBro7, noch héhere Leitfahigkeiten von 24-107% S-cm ™ erreicht werden konnten.[123
Aber auch die Anwendung von Argyroditen in ASSBs im Hinblick auf die Eigenschaften
gegeniiber Anoden- und Kathodenmaterialien ist wichtig fur die Forschung. Aktuelle
Forschungsergebnisse in Bezug auf die Anwendung in ASSBs sind in einem Review von Yu et
al. zusammengefasst.[**] Zusammenfassend lasst sich sagen, dass die hohen ionischen
Leitfahigkeiten der Argyrodite vielversprechend sind. Problematisch dabei ist jedoch die
Instabilitat gegeniiber Wasser und Luft.[**® Nichtsdestotrotz konnte SAMSUNG im Jahr 2020
eine ASSB herstellen mit einer stabilen Performanz von tber 1000 Zyklen bei 60 °C. Dabeli
wurde ein Argyrodit sowie eine Lithium-freie Anode (Ag-C Anode) verwendet, was eine
Anwendung von Argyroditen in diesem Bereich erfolgsversprechend wirken lésst.[*24]
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Der Thio-LISICON-Typ wurde von Kanno et al. im Jahr 2000 in Li>S-GeS,, Li,S-GeS,-ZnS
und Li>S-GeS2-Ga Sz Systemen entdeckt, wobei die Abkurzung LISICON wieder fir lithium
super ion conductor steht. Dabei konnten Leitfihigkeiten von bis zu 6,510 S:cm ™ bei RT
erreicht, sowie die Entstehung stabiler und niederohmiger Interphasen gegentiber Lithium
gezeigt werden.l'?51 Im Allgemeinen beschreibt die Summenformel LixMi-yNySs mit M = Si
oder Ge und N =P, Al, Zn, Ga oder Sb die Thio-LISICON Familie, wobei die ionische
Leitfahigkeit stark von der GréRe und der Polarisierbarkeit des lons oder der Leerstellen in den
Zwischengitterplatzen abhangt.**?l Im Jahr 2001 wurde ebenfalls von Kanno et al. das Li2S-
GeS,-P,Ss System entdeckt, welches auch zur Thio-LISICON Familie gehort.** In dieser
Publikation wurde die Struktur Lis«Ge1—«xPxSs fur 0 < x <1 untersucht und aufgrund ihrer
Struktureinheiten in drei verschiedene Regionen eingeteilt. Daraus resultieren die
orthorhombische Thio-LISICON I Region fur x < 0,6, die monokline Thio-LISICON Il Region
fiir 0,6 < x < 0,8 und die monokline Thio-LISICON 111 Region fur x > 0,8. Dabei konnte die
héchste Lithiumionen-Leitfahigkeit fur Lis 2sGeo 25Po,75S4 (x = 0,75) mit 2,2:10 S-cm * bei RT
gezeigt werden.!*®1 Im Jahr 2004 konnte auch das Li;S-P2Ss System der Thio-LISICON
Familie zugeordnet werden, wobei sich auch hier die Strukturmerkmale der Thio-LISICON |
Region fiir x < 0,2 und Thio-LISICON Il Region fur 0,2 < x < 0,27 in der Struktur Liz+sxP1-xS4
zeigten. Die hochste Leitfahigkeit konnte hierbei fiir x = 0,065 mit 1,5-10* S-cm ™ bei 27 °C
gezeigt werden.['?2l Auf das Li,S-P,Ss System wird spéter noch genauer eingegangen. Ein
weiterer vielversprechender Thio-LISICON Typ wurde 2011 von Kamaya et al. entdeckt. Die
Verbindung Li1oGeP2S12 zeigt eine Lithiumionen-Leitfahigkeit von 1,2-:1072 S-cm™* bei 27 °C,
wobei sich die Kristallstruktur von dem System Lis—xGei—PxSs unterscheidet.*!! Daraufhin
wurde auch hier die allgemeine Struktur Liiox1MP2X12 mit M = Ge, Si, Sn, Al, Pund X =0, S,
Se publiziert und systematisch untersucht.’?®1 Im Jahr 2016 konnte die Verbindung
Lig54Si174P144S11,7Cloz  hergestellt werden, mit einer Lithiumionen-Leitfahigkeit von
2,5:102S-cm™! bei RT.* Trotz der guten Leitfahigkeiten haben auch die kristallinen
Verbindungen des Thio-LISICON-Typs Probleme mit der Kontaktierung der Kristallite, da
auch hier Grenzflacheneffekte zwischen den Korngrenzen entstehen, die nur durch eine
Temperaturbehandlung minimiert werden konnen.1271

Sulfidische Gléser und Glaskeramiken sind amorphe bzw. teilkristalline Verbindungen, die den
grolen Vorteil gegeniiber den kristallinen Verbindungen haben, dass sie keine
Grenzflacheneffekte durch Korngrenzen ausbilden. Somit ist eine energieaufwendige
Temperaturbehandlung nicht notig, was sie zu einer attraktiven Alternative im Hinblick auf die
Anwendung in ASSBs macht.®" Auch ein guter Kontakt zwischen den CAM und dem SE kann
durch simples Kaltpressen der Kompositkathode erreicht werden.®® Die Herstellung solcher
Glaser erfolgt meist durch eine mechanochemische Synthese mittels Kugelmihle. Diese
ermdglicht eine einfache Herstellung.l*?812%1 Amorphe Systeme wie Li2S-B2S3 und Li2S-SiS;
wurden fur verschiedene Zusammensetzungen untersucht, wobei Lithiumionen-Leitfédhigkeiten
von 1074 S-cm™ bei RT erreicht wurden.l*®1%2 Das wohl am besten untersuchte amorphe
System ist das Li>S-P2Ss System. Dieses zeigt eine Steigerung der Lithiumionen-Leitféhigkeit
mit steigendem Li>S Anteil, wobei eine maximale Lithiumionen-Leitfahigkeit bei
0,75 Li2S + 0,25 P»Ss mit 2,8:10™* S:cm™ bei RT erhalten wurde.[*33134 Dietrich et al. konnten
mit Hilfe von Raman-Spektroskopie und 3P-NMR (Kernspinresonanz, engl. nuclear magnetic
resonance) Untersuchungen die Struktureinheiten im amorphen Li>S-P2Ss System aufklaren.

17



2 Theoretischer Hintergrund und Stand der Forschung

Dabei konnte gezeigt werden, dass PSs®" Tetraeder sowie unterschiedlich verkniipfte PSs*
Tetraeder (P2S7*, P2Se* und PS3™ Einheiten) in Abhangigkeit des Li>S Anteils entstehen. 3
Die Lithiumionen-Leitfahigkeit des Li2S-P.Ss Systems kann durch die Zugabe von
Lithiumiodid noch erhoht werden,[*321351%] \wopei zudem die Kompatibilitat gegeniiber
elementarem Lithium verbessert werden kann.[*5137-13%1 Es wurde lange davon ausgegangen,
dass die ionische Leitfahigkeit in amorphen Materialien h&ufig hoher ist als in kristallinen
Verbindungen aufgrund des groRen freien Volumens, welches durch ungeordnete
Struktureinheiten, sowie undefinierte Strukturen entsteht.[**%1 Allerdings konnte bspw. von
Hayashi et al. im Jahr 2001 gezeigt werden, dass Glaskeramiken noch héhere Leitfahigkeiten
aufweisen als die Glaser. Eine Glaskeramik entsteht in der Regel durch eine
Temperaturbehandlung der Gléser, sodass diese neben einem groRen amorphen Anteil auch
kristalline Phasen enthalt. Hayashi et al. zeigte, dass sich nach einer Temperaturbehandlung
kristallines Li7PSe im amorphen System 0,8 Li.S + 0,2 P>Ss bildet, wodurch die gebildeten
Kristallite einen positiven Einfluss auf die Leitfahigkeit haben mussen. Weiter konnte jedoch
gezeigt werden, dass die kristalline Verbindung Li7PSe eine schlechtere Leitféhigkeit als die
Glaskeramik und das Glas aufweist.'*% Daraus ergibt sich, dass es unterschiedliche Ursachen
fiir einen guten lonentransport geben muss. Abbildung 10 zeigt drei Ursachen fiir den schnellen
lonentransport ausgehend von amorphen Materialien. Zundchst kann ein schneller
lonentransport durch die amorphe Phase (c) erfolgen. Durch eine Temperaturbehandlung
konnten noch zwei weitere Ursachen hinzukommen. Die entstandenen Kristallite weisen eine
gute ionische Leitfahigkeit aus und der schnelle lonentransport erfolgt durch die
Kristallite[#01281%6.1421 (3) oder der schnelle lonentransport erfolgt an den Grenzflachen
zwischen Kristalliten und amorpher Phasel#31441 ().

amorphe Phase @ kristallite () Grenzfliche

Li* .

(a) schneller Ionentransport (b) schneller Ionentransport (c) schnellerer Ionentransport
durch Kristallite entlang von Grenzflachen durch die amorphe Phase

Abbildung 10: lonentransport in amorphen Festelektrolyten. a) Schneller lonentransport durch die
kristalline Phase nach einer Temperaturbehandlung. b) Schneller lonentransport entlang der
Grenzflachen zwischen kristalliner und amorpher Phase nach einer Temperaturbehandlung.

¢) Schneller lonentransport durch die amorphe Phase.

Weitere Untersuchungen an Glésern 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 abhingig.[**2 Somit konnte
gezeigt werden, dass die Leitfdhigkeitserhohung im Festelektrolyten 0,8 Li.S + 0,2 P2Ss
deutlich komplexer ist als zundchst angenommen und bei unterschiedlichen Temperaturen
verschiedene kristalline Strukturen entstehen. Die Temperaturen wurden entsprechend der
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Glasuibergangstemperatur bzw. der Kiristallisationstemperatur gewéhlt, wodurch die
Temperatur fur eine maximale Leitfahigkeit entsprechend angepasst werden muss. Dabei lieRen
sich im Li2S-P2Ss 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 P2Ss eine analoge Thio-LISICON 11 Phase und im 0,75 Li2S + 0,25 P,Ss System
eine analoge Thio-LISICON 1lII Phase ermittelt werden. Weiter konnte bspw. im
0,7 LizS + 0,3 P.Ss System eine neue kristalline Struktur entdeckt werden.[!34142145] Einjge
dieser kristallinen Strukturen konnten im Laufe der Jahre aufgeklart werden. So bilden sich zum
Beispiel aus dem amorphen 0,7 Li2S + 0,3 P2Ss System LizP3S11 Kristallite, die jedoch erst ab
einer Temperatur von 225 °C entstehen und sich ab einer Temperatur von 280 °C wieder
zersetzen und LisP2Se und fS-LisPSs entsteht. Weiter konnte gezeigt werden, dass sich im
0,75 Li2S + 0,25 P2Ss System kristallines LisPS4 bildet, was auch oberhalb von 280 °C stabil
vorliegt. Somit konnte die Thio-LISICON Il Phase dem kristallinen LisPSs zugeordnet
werden.[*33 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 fir die Li7P3S11 Kristallite gezeigt werden
konnte.'®1 Das Potential dieser Systeme zeigt sich in der Leitfahigkeit, denn nach einer
Temperaturbehandlung im amorphen 0,7 Li>S + 0,3 P2Ss System bei dem Li7P3S11 Kristallite
entstehen, konnten Lithiumionen-Leitfahigkeiten bis zu 17-10°S-cm™ bei RT erreicht
werden.[**1 Eine zusammenfassende Ubersicht der metastabilen und stabilen Glaskeramiken
im Li>S-P2Ss System fur einen Li>S Anteil von 60 bis 75 % ist in Abbildung 11 gezeigt.

stable
ceramics

metastable
ceramics

glasses

60 67 70 75 %Li,S

Abbildung 11: Diagramm der lokalen strukturellen Stabilitat im Li,S-P,Ss System. 233

Fir die Thio-LISICON Il Phase konnte jedoch bis heute keine eindeutige Strukturformel
gezeigt werden, wodurch auch die exakte Kristallstruktur nicht vollstandig aufgeklart ist. Es
konnte allerdings mehrfach gezeigt werden, dass die Entstehung der Thio-LISICON Il Phase
wichtig fiir eine Leitfahigkeitserhéhung ist.[**6451 Auch in Li2S-P,Ss-Lil Systemen konnte die
Thio-LISICON Il Phase detektiert werden, was im Einklang mit einer Leitfdhigkeitserhohung
stand.[14814%1 So konnten unterschiedliche kristalline Phasen in Abhéngigkeit des Lithiumiodid-
Anteils in (1-x) (0,7 Li2S + 0,3 P2Ss) + x Lil und (1-x) (0,8 Li2S + 0,2 P2Ss)+ x Lil fir
x =0-0,3 gezeigt werden.[*>1%] Weiter wurde das System (1—x) LisPS4 + x Lil, wobei sich
LisPSs aus 0,75 LioS + 0,25 P»Ss zusammensetzt, untersucht. Rangasamy et al. hat erste Lil-
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abhangige Untersuchungen mit einer Temperaturbehandlung bei 200 °C an diesem System
durchgefiihrt.*7 Jedoch ist eine weitere systematische Untersuchung des Lil-Anteils in Bezug
auf die Kristallisationstemperaturen der jeweiligen Zusammensetzungen, bis zum heutigen
Kenntnisstand, noch nicht durchgefihrt worden. An den Zusammensetzungen
0,67 LisPS4 + 0,33 Lil und 0,7 LisPSs + 0,3 Lil wurden temperaturabhangige Messungen
durchgefuhrt, wobei die kristallinen Phasen Thio-LISICON I, 5-LisPS4 sowie LisPSal entdeckt
wurden.*4814 Die Kristallstruktur von LisPS4l wurde von Sedimaier et al. aufgeklart, wobei
eine geringe Lithiumionen-Leitfahigkeit von 1,2:10* S-cm™ bei RT festgestellt wurde.[*>"]
Zudem wurden Berechnungen zu Struktur- und Transport-Eigenschaften dieser Verbindung
durchgefiihrt, die wiederum eine auferordentlich hohe Leitfahigkeit des Materials mit
2,28:10°1 S-cm™ bei 27 °C voraussagen.[*>t Experimentell konnte diese Leitfahigkeit jedoch
bis heute nicht gezeigt werden. Auch die unterschiedlichen Modifikationen von LizPSs wurden
bereits untersucht. Dabei konnten die drei Modifikationen a-LisPSs (Hoch-Temperatur Phase),
S-LisPSs (Mittlere-Temperatur Phase) sowie y-LisPSs (Niedrig-Temperatur Phase) entdeckt
werden.[? Die HT-Modifikation a-LisPSs sowie die y-Phase mit einer Leitfahigkeit von
3-1077 S.cm™ bei RTI kommen nicht fir die Anwendung in ASSBs in Frage. Die
Verwendung von f-LisPSa, nanopordsem f-LisPSs und amorphem LisPS4 in ASSBs ist jedoch
bereits in der Literatur bekannt.[?%53541531 SchlieRlich bleibt die strukturelle Aufklarung der
Thio-LISICON Il Phase weiterhin eine offene Frage.

Abschlielend lasst sich sagen, dass sulfidische Festelektrolyte zwar den Nachteil haben, dass
sie nicht stabil gegentiber Luft und Wasser sind und sich giftiger Schwefelwasserstoff (H2S)
bildet, aber die aufgezeigten positiven Eigenschaften der unterschiedlichen Kkristallinen
Verbindungen wie auch der Glaskeramiken und der Glaser, verspricht ein groRes Potential fur
die Anwendung in ASSBs und vor allem bei der Verwendung von elementarem Lithium als
Anode.[*]

2.4 Kompositkathoden

In diesem Kapitel werden zunédchst Materialien vorgestellt, die als Kathodenaktivmaterial
verwendet werden konnen. Zudem wird erldutert welche Anforderungen das
Kathodenaktivmaterial und der Festelektrolyt leisten mussen. In einer ASSB sind nur feste
Komponenten vorhanden, wodurch Grenzflachen zwischen den einzelnen Materialien
entstehen. Es kann primér zwischen den drei Grenzflachen CAM | SE, SE | SE und Anode | SE
unterschieden werden.[*”] SchlieRlich wird auf die Effekte und die entstehenden Grenzflachen
in der Kompositkathode genauer eingegangen.

Wie bereits im Abschnitt zu LIB kurz erwdhnt wurde, wird hdufig LCO oder ein Mischoxid,
wie bspw. NMC, als Kathodenaktivmaterial verwendet. Neben diesen beiden Materialien
finden auch LiMn,04 (LMO) und LiFePO4 Anwendung in kommerziellen LIB.4 LCO wurde
als erstes in kommerziellen LIB verwendet und von J. B. Goodenough fur die Verwendung als
Kathodenaktivmaterial im Jahr 1980 entdeckt.[!® Dabei (iberzeugt LCO mit hohen
Arbeitsspannungen, langer Zyklenstabilitat 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 umweltschédlich. LCO Uberzeugt zwar mit hohen theoretischen Kapazitaten von bis
zu 274 mAh-g'!, allerdings kann nur die Hélfte der Lithiumionen reversibel entnommen
werden, was die Kapazitét auf ungefahr 140 mAh-g 2 reduziert.!*>*1561 \Wenn mehr als die Halfte
der Lithiumionen deinterkaliert werden, findet eine irreversible Phasenumwandlung statt,
sodass die Lithiumionen nicht wieder zurlick interkaliert werden konnen, was zu einem
Kapazitatsverlust fiihrt. 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 LiMO; flir verschiedene Ubergangsmetalloxide M im Hinblick auf
ihre Anwendbarkeit in LIB geforscht.>1 Um die Eigenschaften von LCO zu verbessern, wurde
bspw. die Oberflache von LCO mit einem Metalloxid gecoatet und damit eine zyklenstabile
Kapazitdt von bis zu 170 mAh-g! erreicht.[!%1% Jedoch (iberwiegt die mangelnde
Verfugbarkeit 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 fur die kommerzielle Anwendung. Um jedoch
die guten Eigenschaften der einzelnen Ubergangsmetalle auszunutzen, riickten Mischoxide
dieser Elemente in den Fokus der Forschung.**” Daraufhin wurde das Kathodenaktivmaterial
LiNixMnyCo,02 mit x+y+z=1 entwickelt.'5*161 Dabei wurde die hohe praktische
spezifische Kapazitat von Nickel, die gute Zyklenstabilitdt von Kobalt und die strukturelle
Stabilitat durch Mangan vereint.!> Insgesamt sollen eine hohe Entlade-Kapazitat, eine gute
Zyklenstabilitdt sowie eine moglichst hohe thermische Stabilitat der Struktur als optimale
Eigenschaften fiir ein Aktivmaterial erreicht werden.*5?l Eine Ubersicht dieser Eigenschaften
fir unterschiedliche Anteile der Ubergangsmetalle in NMC ist in Abbildung 12
zusammengefasst.
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Abbildung 12: Vergleich der Entlade-Kapazitét, der verbliebenen Kapazitit nach 100 Zyklen und der
thermischen Stabilitat fiir verschiedene Zusammensetzungen von NMC.[*62]
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Um NMC und besonders Nickel-reiche NMC mit hohen Entlade-Kapazitaten als Aktivmaterial
noch attraktiver zu machen, wurden neben den Untersuchungen zum Verhaltnis der
Ubergangsmetalle weitere Methoden zur Verbesserung des NMCs fiir die Anwendung in LIB
entwickelt. Eine Moglichkeit ist das Aktivmaterial mit einer Beschichtung zu versehen, wie
auch schon im Abschnitt zu ASSBs kurz erwédhnt wurde. Die Beschichtung ist eine
Schutzschicht auf der Oberfliche des Aktivmaterials, was Reaktionen zwischen dem
Aktivmaterial und dem Elektrolyten, also der Bildung einer CEI, sowie eine Verschlechterung
der elektrochemischen Performanz verhindern soll.[65¢¢1 Als Beschichtungsmaterialien werden
meist Lithium-Metalloxide verwendet, wobei in letzten Jahren viele verschiedene Materialien,
wie LiNbOs, Li,ZrOs oder LiAlO; untersucht wurden.[0-621631 Aper auch Materialien wie
LisPO4, LioCOs3 und LisBOs wurden als Beschichtung verwendet.[*54-267 Dabei ist amorphes
LiNbO3 besonders gut geeignet fiir die Performanz einer ASSB mit Nickel-reichem NMC als
CAM, da LiNbOsz eine relativ hohe ionische und niedrige elektronische Leitfahigkeit
aufweist.l*% Dadurch kénnen Zersetzungen zwischen dem CAM und dem SE verhindert
werden, sodass eine relativ stabile Batterie Performanz erreicht wird.['%1 Weitere
Verbesserungen konnen durch eine Hybrid-Beschichtung aus bspw. LioCO3/LiNbO3 erreicht
werden. Dieses steigert die Zyklenstabilitat in Nickel-reichem NMC noch weiter, was auf eine
bessere Stabilitat zwischen CAM und SE zuriickzufiihren ist.[%364 Dabei ist die Dicke der
Beschichtung ein wichtiger Einflussfaktor. Dieses darf nicht zu dick sein, um eine Abnahme
der Kapazitat zu verhindern. Andererseits darf es nicht zu dunn sein, damit Zersetzungen mit
dem Elektrolyten verhindert werden.[*>*l Eine mittlere Beschichtungs-Dicke von 10 nm eignet
sich besonders gut fur die Anwendung.[6%6264.163]

Neben einer Beschichtung ist die Kern-Hulle-Struktur eine weitere Mdoglichkeit die
Zyklenstabilitat in Nickel-reichen NMCs zu verbessern. Dabei befindet sich das Material mit
der hohen Kapazitat im Kern und das Material mit der guten thermischen Stabilitat sowie
Zyklenstabilitat als Hulle um den Kern herum. Im Fall von NMC wird eine Anreicherung des
Nickel-reichen Materials in der Mitte erzeugt und die Hulle zeigt eine erhéhte Mangan
Konzentration auf.l’ Dadurch kann die Zersetzung des Elektrolyten am CAM abgeschwiécht
werden und es wird zudem ein schnellerer Lithiumionentransport ermdéglicht. Ein weiterer
Vorteil dieser Struktur ist die Unterdriickung von Mikrorissen im NMC.' Wenn im
Allgemeinen von NMC als Aktivmaterial gesprochen wird, ist damit polykristallines NMC
gemeint. Beim Zyklisieren einer Batterie findet eine Volumenanderung im NMC statt, was dazu
fihrt, dass die Sekundarpartikel des polykristallinen Materials Risse erhalten oder sogar
auseinanderbrechen. Diese Mikrorisse in den Sekundarpartikeln entstehen durch die anisotrope
Gitter-Volumenénderung in den Primarpartikeln. Dadurch ist die elektronische Verbindung des
Materials unterbrochen und an der Oberflache der Mikrorisse kdnnen zudem Zersetzungen mit
dem Elektrolyten erfolgen, wodurch ein schneller Kapazitatsverlust erfolgt.’*1731 Ryu et al.
konnte zeigen, dass das Auftreten von Mikrorissen in Nickel-reichem NMC problematischer
ist, als in Nickel-armen NMCs.['72 Neben der Synthese von Kern-Hiille Strukturen von NMC,
wurde in den letzten Jahren auch viel daran geforscht einkristalline NMC Materialien
herzustellen, um die Mikrorisse im polykristallinen NMC zu umgehen.['’#1 Dabei hat
einkristallines NMC folgende Vorteile gegentber polykristallinem NMC. Zundchst kann, wie
schon erwahnt, das Entstehen der Mikrorisse gesenkt werden.!*">1761 AuRerdem kann durch die
einzelnen Primérpartikel eine hohere Klopfdichte erreicht werden, woraus eine hohere
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volumetrische Energiedichte erreicht werden kann.[*"61771 Die Klopfdichte beschreibt dabei die
Dichte, welche durch Klopfen oder Rutteln eines Materials erreicht werden kann. Eine
Herausforderung hingegen ist die Synthese der einkristallinen Materialien. Diese kénnen ber
verschiedene Methoden wie Festphasen-Reaktionen, Fest-Flissig-Reaktionen oder dem
Flussmittelverfahren synthetisiert werden. Dabei werden Unterschiede in der Agglomeration,
der GrolRe und der Form der NMC-Partikel erhalten. Eine detailliertere Beschreibung dieser
Methoden ist in einem Review von Wang et al. zusammengefasst dargestellt.[}78]

Unabhdngig von der Wahl des Aktivmaterials bringt eine Kompositkathode einige
Herausforderungen mit sich. Wie oben schon erwahnt, sind die Grenzflachen in einer ASSBs
zwischen den einzelnen Komponenten von besonderem Interesse. Dabei wird im Folgenden
genauer auf die Effekte und Grenzflachen in einer Kompositkathode eingegangen. In
Abbildung 13 sind die auftretenden Effekte und Grenzflachen in einer Kompositkathode
schematisch dargestellt. Besonders wichtig sind hierbei die Grenzflaichen zwischen
CAM |SE (d) und SE|SE (a), aber auch die Grenzfliche beider Materialien zum
Stromabnehmer (c) sollte nicht vernachléssigt werden. Da alle Komponenten Feststoffe sind
kann es auch zu Hohlrdumen innerhalb der Kompositkathode (b) kommen. Diese Hohlrdume
kdnnen auch trotz des Anwendens von hohem Druck (= 370 MPa) nicht komplett vermieden
werden.™8 Somit ist immer eine gewisse Porositat in einer Kompositkathode vorhanden, die in
der Regel im Bereich von 10 bis 40 % liegt.[®! Der Anteil an Porositat hangt dabei stark von
den mechanischen Eigenschaften des Festelektrolyten sowie des verwendeten Drucks ab.
Zudem konnen weitere Hohlrdume wéhrend des Zyklisierens einer ASSB in der
Kompositkathode entstehen. Denn bei der Verwendung von NMC konnen, wie oben
beschrieben, Mikrorisse entstehen, wodurch neue Hohlraume erzeugt werden.%8l Die
Hohlrdume in der Kompositkathode fiihren im Allgemeinen dazu, dass der
Lithiumionentransport sowie der Ladungstransfer zwischen CAM und SE gehindert wird, was
zu hohen Kontakt-Widerstanden in der Batterie fiihrt. Zudem wird das VVolumen der Batterie
erhdht, woraus geringere volumetrische Energiedichten resultieren. Auch der Kontakt zwischen
dem Stromabnehmer und der Kompositkathode muss gewahrleistet sein, da auch hier
Hohlraume entstehen kénnen.l'l Zudem sind Zersetzungsreaktionen zwischen dem
Stromabnehmer und dem SE sowie dem CAM zu erwarten, sodass hier Materialien gefunden
werden sollten, damit keine zusétzlichen Grenzflachen in der ASSB erzeugt werden.[7]

(b) ©
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] Lith.ium-Me.taII - Stromabnehmer,
® Aktivmaterial, z.B. Cu

z.B. NMC
© Festelektrolyt

') ionenleitende
Beschichtung

Abbildung 13: Schematische Darstellung einer Festkdrperbatterie mit einer Kompositkathode und den
auftretenden Effekten in der Kompositkathode: (a) Grenzflache zwischen SE | SE, (b) Hohlrdume
innerhalb der Kompositkathode, (c) Grenzflache zwischen SE und CAM mit dem Stromabnehmer,

(d) Grenzflache zwischen CAM | SE.
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Die Grenzflache 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 Grenzflacheneffekten bei kristallinen SE ausgepragter, da
dort zwischen den Kiristallit-Kornern sogenannte Korngrenzen-Effekte auftreten, die die
Gesamt-Leitfahigkeit des SE erniedrigen. Diese Effekte lassen sich in der Regel nur durch
hohen Druck oder eine Temperaturbehandlung minimieren.l®%271 Bej sulfidischen Glasern oder
Glaskeramiken hingegen treten diese Effekte aufgrund ihrer weichen mechanischen
Eigenschaften in der Regel nicht auf.5”1 Neben den mechanischen Eigenschaften ist auch das
elektrochemische Stabilitatsfenster des Festelektrolyten wichtig. Dieser sollte in einem
maoglichst grofien Potentialfenster gegentiber Oxidation wie auch Reduktion stabil sein. Werden
Potentiale oberhalb oder unterhalb dieses elektrochemischen Stabilitatsbereiches erreicht,
findet die Zersetzung des Festelektrolyten statt.[*”]

Eine besondere Herausforderung stellt die Grenzflache zwischen CAM | SE dar. Beim ersten
Zyklisieren einer Batterie kommt es zu irreversiblen Kapazitatsverlusten, die unter anderem
damit zusammenhangen, dass irreversible Reaktionen zwischen dem CAM und dem SE
stattfinden.[5258] Diese Zersetzungsreaktionen finden statt, da der SE nicht stabil gegeniiber dem
CAM ist. Im Allgemeinen sind sulfidische SE instabiler gegenlber den CAM als bspw.
halidische SE.[®Y Dabei entsteht im Falle der Kathode eine CEI. Diese sollte im Optimalfall
stabil gegeniiber dem SE und dem CAM sein, sodass weitere Zersetzungen vermieden
werden.[8561 Eine weitere Moglichkeit diese Zersetzung zu unterbinden, ist die Verwendung
einer Beschichtung, wie oben bereits erldutert. Dieses ist sozusagen das bewusste Anbringen
einer CEIl auf dem CAM, um die irreversiblen Reaktionen mit dem SE zu unterbinden.
Allerdings ist dafiir eine lickenlose Beschichtung erforderlich, sodass das CAM und der SE
nicht miteinander in direkten Kontakt kommen.[641661 Beij einer liickenlosen Beschichtung ist
jedoch fraglich, ob der elektronische Kontakt zwischen den Aktivmaterial-Partikeln weiterhin
gewahrleistet 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.[*"]

Eine weitere wichtige Anforderung an eine Kompositkathode ist die Gewahrleistung einer
homogenen Strom-Verteilung beim Zyklisieren einer ASSB, wodurch hdhere Energiedichten
erreicht und Uberspannungen vorgebeugt werden. Um dies zu erreichen, muss haufig noch ein
Leitadditiv zur Kompositkathode hinzugegeben werden. Dabei werden analog zu fllissigen LIB
Kohlenstoff-basierte Verbindungen als Leitadditive eingesetzt.[® Dadurch entstehen weitere
Grenzflachen in der Kompositkathode, wobei die Grenzflache zwischen SE und Leitadditiv
eine weitere besondere Herausforderung darstellt. Denn bei der Anwendung von Leitadditiven
im Zusammenhang mit sulfidischen Festelektrolyten kdnnen auch Zersetzungsreaktionen
stattfinden.™® Zum einen ist der Anteil an Leitadditiv entscheidend, da mit einem héheren
Anteil an Leitadditiv eine schlechtere Entlade-Kapazitét einhergeht.*8l1 Zudem ist die Wahl
des Leitadditivs wichtig. So konnte Strauss et al. zeigen, dass Super C65 Ruf} gut geeignet ist
als Leitadditiv, wohingegen sich die Additive Ketjenblack, Kohlenstoffnanoréhren (engl.
carbon nanotubes) oder Titancarbid nicht gut eignen. 82l

Zur Charakterisierung der auftretenden Grenzflachen und Interphasen in Kompositkathoden,
wie auch in der gesamten ASSB, konnen verschiedene Untersuchungsmethoden eingesetzt
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werden. Eine viel verwendete Methode zur Aufklarung der physikalischen und chemischen
Prozesse in ASSBs, ist die elektrochemische Impedanzspektrokopie (EIS). Damit kdnnen zum
Beispiel die oben beschriebenen Grenzflachen in der Kompositkathode, wie aber auch die
Grenzflache Anode | SE untersucht werden.['® Im nachsten Abschnitt wird auf das
Transmission-Line-Modell (TLM) genauer eingegangen, was ein Modell in der EIS fir die
Beschreibung von Kompositelektroden ist.

2.5 Beschreibung von Kompositelektroden: Transmission-Line-Modell

Informationen Uber den Innenwiderstand wie auch die Bestimmung von Widerstanden in einer
LIB sind wichtig, da diese die Leistungsdichte der Batterie bestimmen. Die elektrochemische
Impedanzspektrokopie ist dabei eine hilfreiche Methode zur Analyse von Widerstanden. 18418
Durch die Analyse von Impedanzspektren kdnnen diese Widerstande 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 Aquivalentschaltkreisen beschrieben. Wird bspw. eine Elektrode in einer Elektrolyt-
Losung getaucht, kann die Grenzflache zwischen Elektrolyt und Elektrode ber einen parallel
geschalteten Widerstand und einen Kondensator dargestellt werden, wie in Abbildung 14 a)
gezeigt. Im diesem Fall wére die Elektrode das Aktivmaterial in einer LIB. Dann beschreibt der
Widerstand den kinetischen Widerstand R, bei der ablaufenden faradayschen
Ladungstransfer-Reaktion. Der Kondensator beschreibt die kapazitiven Effekte Cp;, die
zwischen der Elektrodenoberflache und dem ionisch leitfdhigen 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.*881871 Fiir nicht ideale Oberflachen 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 wirde dann ein Widerstand parallel zu dem CPE geschaltet werden, wodurch ein
unterdriickter Halbkreis im Nyquist-Plot entstehen wiirde.[*8]
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Abbildung 14: Schematische Darstellung a) einer planaren Elektrode und eines Elektrolyten mit dem
dazugehorigen Aquivalentschaltkreis zur Beschreibung der Grenzfliche und b) einer
Kompositelektrode mit den auftretenden Widerstanden innerhalb der Elektrode, modifiziert von
Ogihara et al 1%
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Da jedoch nicht alle Elektroden in einer LIB mit Hilfe dieses simplen Modells dargestellt
werden konnen, gibt es viele verschiedene weitere theoretische Modelle.['8318 Die
Kompositkathode in einer ASSB wie auch bspw. eine Graphit-Elektrode in einer flussigen LIB
sind deutlich komplexer und kdnnen mit Hilfe des Transmission-Line-Modells beschrieben
werden. In beiden Fallen ist das Aktivmaterial von Elektrolyt umgeben, sodass die
Lithiumionen zunéchst durch den Elektrolyten zum Aktivmaterial hin diffundieren mussen. In
Abbildung 14 b) sind die auftretenden Innenwiderstdnde in einer Kompositelektrode
schematisch dargestellt. Die drei wichtigen Parameter sind dabei der ionische Widerstand des
Elektrolyten in der Pore R;,,, die lokale Impedanz Z,,, des Grenzflachenprozesses und der
elektronische Widerstand R, im Aktivmaterial. Die lokale Impedanz ist dabei ein komplexer
Widerstand und setzt sich aus dem Ladungstransfer-Widerstand und der Doppelschicht-
Kapazitat der Lithiumionen-Interkalation zwischen dem Aktivmaterial und dem Elektrolyten
sowie der Lithium-Diffusion im Aktivmaterial-Partikel zusammen.[!81%0 Sje 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 groRer ist, als der ionische Widerstand, wodurch der elektronische
Widerstand R, vernachlassigt 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 dazugehorigen Aquivalenzschaltkreis nach dem
TLM gezeigt. Dabei setzt sich der ionische Widerstand R;,,, im Festelektrolyten aus der Summe
der einzelnen ionischen Widerstande r;,,, zusammen. Aus den parallel geschalteten Elementen
rer und cp; ergibt sich der gesamte Ladungstransfer-Widerstand R.r und die gesamte
Doppelschicht-Kapazitét Cp, .[*81 Das TLM kann fur flussige 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.
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Abbildung 15: Schematische Darstellung einer Kompositelektrode sowie der dazugehdrige
Aquivalentschaltkreis zur Beschreibung der Impedanz nach dem TLM.

Um nun Kinetische Prozesse wie auch Transportprozesse in einer Kompositkathode mit Hilfe
des TLMs bestimmen zu kdnnen, muss die mathematische Beschreibung der Impedanz einer
Kompositelektrode nach dem TLM betrachtet werden. Die Gesamt-Impedanz der Kathode
Zxathode 1St in Gleichung (1) gezeigt.[*87:194
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Ziok " R; Rign-a, -1
ZKathode — lok ion coth ion v 'SE (1)
ay - lSE Ziok

Dabei ist der Parameter a,, die aktive Flache pro Volumen in der Kompositkathode und Iz die
effektive Transportlange. Die aktive Flache lasst sich (ber den Volumenanteil des
Kathodenaktivmaterials .4y, und dem Verhaltnis aus Flache A.4p und Volumen V4, des
CAM bestimmen. Wird dabei von idealen Kugeln als Aktivmaterial-Partikel ausgegangen,
ergibt sich Gleichung (2). Die effektive Transportlange berechnet sich nach Gleichung (3) aus
der Dicke der Kompositkathode d und der Tortuositét 7,;+. Die Tortuositat beschreibt dabei
den Umweg, den die Lithiumionen in der Kompositelektrode gehen mussen, wobei 7,;+ = 1 flr
einen idealen Weg gilt, in realen Systemen werden jedoch Werte > 1 erhalten.

_ Acam 3 @)
Ay = Ecam 'm— Ecam 'm
lsg = T+ - d @)

Der flachenbezogene ionische Widerstand R;,,, kann dabei mit Gleichung (4) beschrieben
werden, wobei &g der Volumenanteil des Festelektrolyten in der Kompositkathode und o die
ionische Leitfahigkeit des Festelektrolyten ist.

Trit " d (4)
ESE ‘g

Rion =

Die lokale Impedanz Z,,;, kann tiber Gleichung (5) determiniert werden, wobei hier der gesamte
Ladungstransfer-Widerstand R, die gesamte Doppelschicht-Kapazitat C,; und die Lithium-
Diffusion im Aktivmaterial-Partikel, wie in Abbildung 15 gezeigt, eingehen. Weiter ist i die
imaginare Zahl und w die Kreisfrequenz. Der Parameter dU /dc;; beschreibt die Abhéngigkeit
des Elektroden-Gleichgewichtspotentials der Lithiumionen-Konzentration in den CAM und
Ycam it Uber Gleichung (6) definiert.

-1
1 . 5
Ziok = <—Rcr+ av + leDL) )

dc,; YcAM

tanh( @)
\ Pcam
_ _Tcam_, (6)

Yeam =
M
¢ F-Dcam iwr2 iwr2
CAM |_ CAM
tanh
Dcam Dcam

Dabei ist 14y, der Radius der Kathodenaktivmaterial-Partikel, D45, der Diffusionskoeffizient
der Lithiumionen im CAM und F die Faraday Konstante. Der Ladungstransfer-Widerstand
kann noch weiter iber Gleichung (7) beschrieben werden, wobei R die ideale Gaskonstante, T
die Temperatur und j, die Austauschstromdichte ist.

R-T )

Rer = -
cT FJ
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2 Theoretischer Hintergrund und Stand der Forschung

Auch in einer Kompositkathode kann ein nicht-ideales Verhalten vorliegen, da bspw. die
Oberflachen eine gewisse Rauigkeit aufweisen. Daher wird die Doppelschicht-Kapazitét haufig
auch uber ein CPE mit den frequenzunabhdngigen Parametern Qp, und B (fur g <1)
spezifiziert, sodass die lokale Impedanz realistischer ber Gleichung (8) beschrieben wird.
Dieses nicht ideale Verhalten des TLM wurde auch in der Literatur schon fir andere Systeme
gezeigt.[187'192]

-1
Ziok = (W + (iw)? - QDL> ®

—Ycam
CLi

Mit Hilfe dieser Gleichungen kdnnen nun Uber verschiedene Experimente Informationen tber
die kinetischen Prozesse wie auch die Transportprozesse in einer Kompositelektrode erhalten
werden. In der Literatur wurde das TLM haufig flr die Beschreibung von verschiedenen
Elektroden in flissigen LIB verwendet. Ogihara et al. konnten mit Hilfe des TLM und
Messdaten von symmetrischen Zellen bei unterschiedlichen Temperaturen und Ladezustanden,
Riickschliisse auf die Innenwiderstinde einer LiNiO,-basierten Elektrode gewinnen.[#! Durch
die Temperaturabhé&ngigkeit dieser Widerstdnde konnte eine kinetische Interpretation erfolgen,
wodurch ein  Vergleich zwischen des Ladungstransfers an der Grenzflache
Aktivmaterial | Elektrolyt und der Lithiumionen-Leitféahigkeit im Elektrolyten durchgefihrt
werden konnte.*84 Weiter wurden von Ogihara et al. durch dickenabhéngige Untersuchungen
an diesen Elektroden gezeigt, dass sowohl der Ladungstransfer- als auch der ionische
Widerstand von der Dicke der Elektrode abhangt.[881 Hier zeigte sich ein gegensétzlicher Trend
fir beide Widerstdnde, denn R;,, ist proportional zur Dicke der Elektrode und R .y ist
umgekehrt proportional zur elektronenaktiven Oberflache.[*®! In weiteren dickenabhéngigen
Untersuchungen von Elektroden in flissigen LIB konnten Cronau et al. zeigen, dass fur das
TLM zwei Grenzfalle entstehen konnen.['*3l Wenn Z,,, < R;,, gilt, ist die Impedanz
unabhdngig von der Dicke der Elektrode. Und wenn R;,, <K Zpr Qilt, kann ein
dickenabhangiges Verhalten in der Impedanz beobachtet werden.[**¥! Hieraus kénnen Aussagen
uber kinetische- und Transportlimitierungen in Kompositelektroden getroffen werden, wie auch
von Morasch et al. diskutiert.[287]

Werden diese beiden Grenzfélle auf die mathematischen Zusammenhdange des oben gezeigten
TLM fur Kompositkathoden angewendet, ergibt sich, unter Berlcksichtigung der
geometrischen Parameter a,, und Lsg, Folgendes:

Dominiert die lokale Impedanz wird eine kinetische Limitierung erhalten und der Grenzfall
Rion K Zior/(a, - d) wird betrachtet. Bei diesem Fall wird der Ausdruck im Kotangens
hyperbolicus in Gleichung (1) sehr klein, sodass sich die Kotangens hyperbolicus Funktion Gber
eine Taylor-Reihen Entwicklung mit den ersten beiden Termen beschreiben l&sst
(Gleichung (9)).

N (©)

<|r
wi<

lim coth(y) =
y—0

Daraus ergibt sich Gleichung (10) fir die Impedanz der Kompositkathode.
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R; Ziok

ZKathode = % + av'_olSE (10)
Ist der ionische Widerstand dominierend, wird eine Transport-Limitierung erhalten und es wird
der zweite Grenzfall R;,,, > Z;,./(a, - d) betrachtet. In diesem Fall wird der Ausdruck im

Kotangens hyperbolicus sehr grof3 und es gilt Gleichung (11).
lim coth(y) — 1 (11)
y—00

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

Zkathode = M (12)
a, - lsg

Dickenabhangige Untersuchungen in Kompositelektroden mit einem SE zur Bestimmung der

Tortuositét zeigen bspw. Kaiser et al. oder Kato et. al.[***1%] jedoch werden in der Literatur

keine systematischen, dickenabh&ngigen Untersuchungen von ASSBs mit Hilfe des TLM

interpretiert.

Kinetische Prozesse kdnnen auch durch detaillierte morphologische Analysen untersucht
werden. Kroll et al. haben bspw. eine kinetische Limitierung in Dunnschicht ASSBs mit zwei
unterschiedlichen SEs beobachtet, wodurch Anzeichen fiir einen dominierenden
Ladungstransfer-Widerstand gefunden werden.®*
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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
Veroffentlichungen in englischsprachigen Fachzeitschriften erschienen sind, werden diese
Ubersetzt. Die originalen Publikationen bzw. die Manuskripte, fir diese der
Veroffentlichungsprozess bei Abgabe der Dissertation noch nicht abgeschlossen war, befinden
sich in voller Lange im Anhang.

3.1 Erzeugung einer auBergewohnlich hohen Lithiumionen-Leitféahigkeit im
amorphen Elektrolyten 0,33 Lil + 0,67 LisPSs durch temperinduzierte
Bildung von Leerstellen

Solid State lonics 341, 2019, 1-7

Annealing-induced vacancy formation enables extraordinarily high Li* lon
conductivity in the amorphous electrolyte 0.33 Lil + 0.67 LisPS4

S. Spannenberger, V. Mif, 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 Festkorperelektrolyte ionische
Leitfahigkeiten im Bereich von 10 — 25 mS-cm ™. Allerdings ist die gesamte Lithiumionen-
Leitfahigkeit dieser oft durch resistive Korngrenzen-Effekte bestimmt, welche nur mittels
langer Behandlung bei hohen Temperaturen gemindert werden kénnen. Eine Alternative dazu
stellen Lithium-Thiophosphat-Lithiumiodid-(LPSI)-Gléaser dar, die durch die Zugabe von
Lithiumiodid noch hohere Leitfahigkeiten als Lithium-Thiophosphat-(LPS)-Gléser erreichen.
Zudem zeigen diese eine gute Kompatibilitat gegeniiber metallischem Lithium und kénnen
durch eine einfache Synthese, bspw. durch mechanochemisches Kugelmahlen, hergestellt
werden. Allerdings ist die beste bislang publizierte ionische Leitfahigkeit in komplett amorphen
LPSI-Glasern nur 1,8 mS-cm*. Durch eine Temperaturbehandlung kann die Leitfahigkeit
dieser Gléser haufig noch gesteigert werden. Dabei kann zum einen die Bildung von
superionischen LizP3S11 Kristalliten oder einer hoch-leitenden Thio-LISICON Il Phase in der
amorphen Matrix fur verantwortlich sein. Zum anderen kann ein schneller lonentransport an
den Grenzflachen zwischen der kristallinen und der amorphen Phase dazu fiihren. Dabei
beruhen alle drei Mdoglichkeiten auf dem Effekt, dass Kristallite in der amorphen Phase
entstehen.
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In der nachfolgend dargestellten Verdffentlichung zeigen wir einen neuen Mechanismus zur
Leitfahigkeitserhohung durch Erhitzen von LPSI-Gléasern, der weder durch entstehende
Kristallite noch durch guten lonentransport an den Grenzflachen bestimmt wird, sondern durch
schnelleren lonentransport in der amorphen Phase entsteht. Wir zeigen, dass in der Kugelmuihle
synthetisiertes 0,33 Lil + 0,67 LisPSs durch einen einzelnen Temperschritt eine
Leitfahigkeitserhéhung von 0,8 mS-cm ™ auf 6,5 mS-cm ™ erreicht, ohne dass eine signifikante
Kristallisation im Glas zu beobachten ist. Nach unserem Kenntnisstand ist 6,5 mS-cm™ die
bislang hochste Lithiumionen-Leitfahigkeit in anorganischen amorphen Lithiumionenleitern.
In einer Kombination aus elektrochemischer Impedanzspektroskopie, 'Li-NMR-Messungen
und Positronen-Annihilation-Lebenszeit-Spektroskopie (PALS) wird gezeigt, dass die
Lithiumionen-Leitfahigkeitserhdhung durch eine temperinduzierte Bildung von Leerstellen in
der amorphen Bulk-Phase des Materials entsteht.

3.1.2 Zusammenfassung der Publikation

In der Kugelmdihle synthetisiertes 0,33 Lil + 0,67 LisPS4 wurde bei einem Druck von 276 MPa
zu Presslingen mit einem Durchmesser von 6 mm gepresst. Die Lithiumionen-Leitfahigkeit des
Ausgangsmaterials sowie der Probe nach einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C wurden
mittels temperaturabhéngiger 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-Leitfahigkeit sowie die Kapazitdt des Prozesses kann mit Hilfe des parallel
geschalteten Widerstandes mit dem constant-phase element berechnet werden. Dabei konnten
Kapazitaten von 28 pF-cm 2 fiir das Ausgangsmaterial und 39 pF-cm ™2 fiir die erhitzte Probe
ermittelt werden, welche in beiden Féllen einem Bulk-Prozess entsprechen. Die Lithiumionen-
Leitfahigkeit bei 25 °C wird mittels der in Abbildung 16 b) gezeigten Arrhenius-Auftragung
bestimmt. Dabei lasst sich eine Erhéhung der Leitfahigkeit nach einem einzelnen Temperschritt
von 0,8 mS-cm ™! auf 6,5 mS-cm™* beobachten. Wird die Probe hingegen mehrmals auf 180 °C
erhitzt und wieder abgekuhlt, verringert sich die anfanglich hohe Leitfahigkeit kontinuierlich
bis auf Werte um 1 mS-cm™. Dieser Zusammenhang ist in Abbildung 16 c) gezeigt, wobei
insgesamt 18 Temperschritte durchgefiihrt wurden, die einer Haltezeit von 9 h bei 180 °C
entsprechen. Die maximale Leitfahigkeit variiert dabei zwischen 4,5 mS-cm ™t und 6,5 mS-cm™
fur identische experimentelle Bedingungen.
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Abbildung 16: a) Nyquist Plot der frequenzabhangigen Impedanz fiir das amorphe Elektrolytsystem
0,33 Lil + 0,67 LisPS4 (schwarze Quadrate) und fiir 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 Aquivalentschaltkreis gezeigt, welcher zum Fitten der
Impedanzspektren verwendet wurde. b) Arrhenius Auftragung der ionischen Leitfahigkeit des
amorphen Ausgangsmaterial (schwarze Quadrate) und fir dieselbe Probe nach einem einzelnen
Temperschritt auf 180 °C (rote Kreise). Die Linien zeigen den besten mdglichen linearen Fit.
¢) Lithiumionen-Leitfahigkeit bei Raumtemperatur des LPSI Glases gegen die Anzahl der
Temperschritte, welche insgesamt einer Haltezeit von 9 Stunden bei 180 °C entsprechen.

Im nédchsten 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 Rontgenpulverdiffraktogramme aufgenommen, welche in Abbildung
17 dargestellt sind. Zudem werden die Referenz-Diffraktogramme der moglichen kristallinen
Strukturen LisPSsl, y-LisPSs und fS-LisPSs gezeigt. Zunéchst lasst sich zeigen, dass das
Ausgangsmaterial (schwarz) vollstdndig amorph ist, somit war die Synthese erfolgreich. Die
Probe nach einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C (rot) ist auch hauptsachlich amorph, es
lassen sich lediglich im 26-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 LisPSa4l (griin) zugeordnet werden kdénnen. LisPSsl wurde von Sedlmaier
et al. charakterisiert und die Lithiumionen-Leitfahigkeit betrug 0,12 mS-cm™. Die
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vergleichsweise schlechte Leitfahigkeit des kristallinen LisPSsl erklart damit die
Leitfahigkeitsabnahme der Probe nach 18 Temperschritten. Im amorphen System
0,33 Lil + 0,67 LisPS4 kdnnte neben LisPS4l auch LisPSs kristallisieren. Die beiden méglichen
kristallinen Phasen y-Li3sPS4 und S-LisPS4 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 LisPSs erwartet wird, muss
amorphes LisPSs mit einer Lithiumionen-Leitfahigkeit von 0,124 mS-cm™* vorliegen. Somit
sollte die Lithiumionen-Leitféahigkeit in Abbildung 16 ¢) nach sehr langem Erhitzen auf einen
Wert von 0,12 mS-cm* abfallen.

as prepared

= iph

o | after single annealing step at 180 °C

e

e after 9 hat 180 °C

p= LisPSal

= ﬂ L Jh\ /ESUNDY | N ST

Y-LigPS4
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Diffraction Angle 20 / ©

Abbildung 17: Rontgenpulverdiffraktogramm des Ausgangsmaterials (¢ = 0,8 mS-cm™?), der Probe
nach einem einzelnen Temperschritt (¢ = 6,5 mS-cm™?), der Probe nach 18 Temperschritten
(0 =1 mS-cm™), von kristallinem LisPSal, von kristallinem y-LisPS, und von kristallinem S-Li3PSa.

Um diesen Effekt der Leitfahigkeitserhdéhung, bei dem scheinbar nicht die kristalline Phase fiir
die hohe Lithiumionen-Leitfahigkeit verantwortlich ist, genauer zu untersuchen, wurde die
Lithiumionen-Dynamik mittels ‘Li-NMR-Messungen detaillierter betrachtet. Dazu sind in
Abbildung 18 a) temperaturabhangige ‘Li-NMR-Messungen des Ausgangsmaterials (links) und
der Probe nach einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C (rechts) aufgetragen. Daraus lasst
sich quantitativ erkennen, dass die Bewegungsverschmélerung bei der Probe mit einem
einzelnen Temperschritt ausgepragter ist, als beim Ausgangsmaterial. Es handelt sich hierbei
um eine Verschmalerung des Zentralpeaks infolge einer erhohten Beweglichkeit der Molekdile.
Diese bewirkt eine Verringerung der Korrelationszeit und damit eine Verldngerung der Spin-
Spin-Relaxationszeit, somit wird diese annéhernd so lang wie die Spin-Gitter-Relaxationszeit.
Um diesen Trend noch genauer spezifizieren zu konnen, wird in Abbildung 18 b) die
temperaturabhé&ngige Linienbreite des Zentralpeaks fir beide Proben gezeigt. Es zeigt sich eine
ahnliche Form beider Kurven Uber einen grofRen Temperaturbereich. Hier lasst sich keine
bimodale Verteilung von Sprungraten der Lithiumionen fur das Ausgangsmaterial, als auch fiir
die Probe mit einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C erkennen, woraus sich schlief3en l&sst,
dass nur die Bulk-Phase die Lithiumionen-Bewegung beeinflusst. Zudem zeigt die

33



3 Kumulativer Teil

Verschiebung des Wendepunktes (Sterne in Abbildung 18 b)) die Erhéhung der Lithiumionen-
Dynamik in der Probe mit einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C, was gut mit den zuvor

gezeigten Beobachten ubereinstimmt.

a)
[ 5 4 T ] | T T % L * T T
17°C —L 17 °C L
-13°C JL -13°C JL
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Abbildung 18: a) Temperaturabhangige 'Li-NMR-Spektren des amorphen Ausgangsmaterials (links)
und der Probe nach einem einzelnen Temperschritt (rechts). b) Temperaturabhéngige Linienbreite der
Zentrallinie in den ’Li-NMR-Spektren des amorphen Ausgangsmaterials und der Probe nach einem
einzelnen Temperschritt. Die Temperaturverschiebung zwischen den Wendepunkten beider Kurven
betragt 25 K und ist mit Sternen markiert.

Um diesen Sachverhalt noch weiter zu quantifizieren, wurden ‘Li-NMR-Messungen mittels
stimuliertem Echo aufgenommen und die Kaorrelationsfunktion Fo(tm) des amorphen
Ausgangsmaterials und der Probe nach einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C in Abbildung
19 aufgetragen. Die Korrelationsfunktionen zeigen fur das Ausgangsmaterial bei —113 °C und
die Probe nach einem einzelnen Temperschritt bei —133 °C sehr ahnliche Charakteristika. Auch
hier zeigt sich die beschleunigte Lithiumionen-Dynamik in der Probe mit einem einzelnen
Temperschritt durch die Temperaturverschiebung von 20 °C. Insgesamt ldsst sich beim
Vergleich der beiden Korrelationsfunktionen bei —113 °C fiir beide Proben kein bimodaler
Abfall erkennen, was ein Hinweis auf eine unterschiedlich schnelle lonen-Dynamik in der
amorphen und der kristallinen Phase ware.
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Abbildung 19: Korrelationsfunktion F»(tn) des amorphen Ausgangsmaterials (gemessen bei —113 °C)
und nach einem einzelnen Temperschrittes (gemessen bei —133 °C und —113 °C).

Um abschlie3end eine Erklarungsmaglichkeit fir die Lithiumionen-Leitfahigkeitserhdhung in
der amorphen Bulk-Phase zu finden, wurden Positronen-Annihilation-Lebenszeit (PAL)
Messungen durchgefihrt. In Tabelle 1 sind die relativen Intensitaten | und die Lebenszeiten ¢
bezogen auf zwei Komponenten in den PAL-Spektren fur das Ausgangsmaterial und die Probe
nach einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C gegeben. Zwei-Komponenten PAL-Spektren
kénnen héufig zur Interpretation von einzelnen Defekt-Arten im Rahmen eines Modells flr
Positronen-Einfang verwendet werden.

Tabelle 1: Fitparameter der PAL-Spektren vom amorphen Ausgangsmaterial 0,33 Lil + 0,67 LisPS4
und der Probe nach einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C.

Intensity 11 Intensity I Lifetime 71 Lifetime z2
(%) (%) (ps) (ps)
as-prepared
353+36 | 64836 | 287+12 | 4286
after single annealing step
137+10 | 863+10 | 205+#13 | 405%2

In diesem Zusammenhang ist es interessant sich die Defekt-Einfangrate k;, anzuschauen. Diese
kann Uber die Gleichung (13) fir die Lebenszeit 7, und Gleichung (14) fur das
Intensitatsverhaltnis I, /I, beschrieben werden.

S — (13)
Ag + Kp

L_ _* (14)

L A= Ap
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Dabei ist A5 die Positronen-Annihilations-Rate im defektfreien Material und A, die Positronen-
Annihilations-Rate im Defekt. Diese konnen wiederum Uber folgende Zusammenhé&nge aus den
Fitparametern berechnet werden.

= (15)
D
1 I I
dg=—= —+—= (16)

Tp T, T2

Tp Ist dabei die Positronen-Bulk-Lebenszeit im defektfreien Material. Mit Hilfe der
Gleichungen (13) und (14) berechnet sich eine durchschnittliche Defekt-Einfangrate fiir das
Ausgangsmaterial von 7,5-10* ps™ und der Probe nach einem einzelnen Temperschritt auf
180 °C von 2,1-10° ps*. Da diese Rate nun proportional zur Defekt-Konzentration ist, zeigt
sich eine Defekterhbhung von einem Faktor 2,8 im Material nach einem einzelnen
Temperschritt auf 180 °C. Weiterhin kann aus dem Verhaltnis von tz/t, der Defekt-Typ
erhalten werden, wobei es sich fur beide Proben um Monovakanzen handelt. Diese Erhéhung
der Leerstellen im Elektrolytsystem 0,33 Lil + 0,67 LizPS4 nach einem einzelnen Temperschritt
auf 180 °C kann die Lithiumionen-Mobilitat erhohen, wodurch die Leitfahigkeitserhéhung in
der amorphen Bulk-Phase erklart werden konnte.

Zusammenfassend konnten wir in dieser Publikation zeigen, dass sich die Lithiumionen-
Leitfahigkeit im amorphen Elektrolytsystem 0,33 Lil + 0,67 LisPS4 durch einen einzelnen
Temperschritt von 0,8 mS-cm™* auf 6,5 mS-cm™* erhoht und dabei eine Kristallit Bildung
keinen Einfluss hat. Die Leitfahigkeitserhéhung ist weder auf hochleitende Kristallite noch auf
eine erhohte Grenzflachen-Leitfahigkeit zwischen Kristallit und amorpher Phase
zuruckzufihren. Die Bildung von Leerstellen in der amorphen Matrix konnten nach dem
Temperschritt nachgewiesen werden, sodass dies als Grund fiir die Leitfahigkeitserh6hung
anzufuhren 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 Erklarung des Eigenanteils

Die Synthese des zur Untersuchung verwendeten Festelektrolyten, sowie die Charakterisierung
dieses mittels Rontgenpulverdiffraktometrie und elektrochemischer Impedanzspektroskopie
wurden gemeinsam von Herrn Spannenberger und mir durchgefiihrt. Ebenfalls wurde die
Auswertung der Messergebnisse in gleichen Teilen von Herrn Spannenberger und mir
durchgefuhrt. Herr Spannenberger hat in der Anfangsphase verstarkt 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 unterstltzend zur Seite, wobei diese zu jeder Zeit
unter seiner praktischen und wissenschaftlichen Anleitung standen. Im weiteren Verlauf
tbernahm ich die vertiefende Untersuchung und die Optimierung der Temperaturbehandlung.
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Die Konzeption, Durchfiihrung sowie Diskussion der elektrochemischen Ergebnisse erfolgte
unter der wissenschaftlichen Betreuung von Herrn Prof. Roling.

Die ‘Li-NMR-Messungen wurden gemeinsam von Frau Klotz und Herrn di Capua an der
Technischen Universitédt in Darmstadt unter der wissenschaftlichen Betreuung von Herrn Prof.
Vogel durchgefuhrt. Die Kommunikation und die Probenvorbereitung fiir die NMR-Messungen
wurden von Herrn Spannenberger bernommen.

Die Positronen-Annihilation-Lebenszeit Messungen wurden von Herrn Elsayed an der Martin-
Luther-Universitdt Halle Wittenberg durchgefiihrt. Die Konzeption, Durchfiihrung 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 ‘Li-NMR-Messungen erfolgten durch Frau
Klotz. Das Einreichen des Manuskriptes bei der Fachzeitschrift Solid State lonics wurde von
Herrn Prof. Roling Gbernommen, der auch die Korrespondenz mit dem Editor sowie den
Gutachtern Gbernahm.
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3.2 'Li-NMR-Studien von kurz- und langreichender Lithiumionen-Dynamik
in  warmebehandelten Lithiumiodid-haltigen  Lithium-Thiophosphat-
Glasern mit hoher ionischer Leitfahigkeit

The Journal of Physical Chemistry C 124, 2020, 28614—28622

'Li NMR Studies of Short-Range and Long-Range Lithium lon Dynamics in a Heat-
Treated Lithium lodide-Doped Lithium Thiophosphate Glass Featuring High lon
Conductivity

E. Winter, P. Seipel, V. MiB, S. Spannenberger, B. Roling, M. Vogel

3.2.1 Einleitung der Publikation

Der in Publikation 3.1 vorgestellte Mechanismus zur Leitfahigkeitserhdhung nach einem
einzelnen Temperschritt im amorphen sulfidischen Festelektrolytsystem 0,67 LizPS4 + 0,33 Lil
wurde mit verschiedenen elektrochemischen und materialwissenschaftlichen Methoden, wie
bspw. auch ’Li-NMR, untersucht. Dabei sind ‘Li-NMR-Messungen im Allgemeinen eine
wertvolle Methode fur die Charakterisierung der Lithiumionen-Dynamik in Festelektrolyten.
Diese Methode setzt darauf, dass die ‘Li Kernspins verschiedene lokale Interaktionen erfahren
und damit unterschiedliche Resonanzfrequenzen an den erreichbaren Stellen der Festkorper-
Matrix aufweisen. Wenn die Lithiumionen von einer Position zu einer anderen springen, wird
eine zeitabhingige Resonanzfrequenz erhalten. 'Li-NMR-Experimente, die die Dynamik auf
unterschiedlichen Zeitskalen untersuchen, wurden zur Ermittlung dieser Frequenzénderungen
entwickelt. Somit bietet eine passende Kombination dieser Techniken die Maoglichkeit
Lithiumionen-Dynamik auf verschiedenen Zeit- und Langenskalen zu bestimmen. Solch ein
breiter Ansatz erweist sich als besonders hilfreich in der Forschung von Lithium-
Festelektrolyten mit inhomogener Struktur und damit heterogener lonen-Dynamik,
insbesondere auch an Glaskeramiken. In der Literatur konnten damit bereits erfolgreich
"Li-NMR-Untersuchungen an kristallinen und amorphen LisPSs Bestandteilen durchgefiihrt
werden.

3.2.2 Zusammenfassung der Publikation

In dieser Publikation wurde sich nun das Festkorperelektrolytsystem 0,67 LisPSs + 0,33 Lil
basierend auf den bereits in Publikation 3.1 veréffentlichten ’Li-NMR-Daten noch detaillierter
bezlglich der Lithiumionen-Dynamik angeschaut. In der ersten Veroffentlichung konnte
gezeigt werden, dass sich die Lithiumionen-Leitfahigkeit nach einem einzelnen Temperschritt
von 0,8 mS-ecm ! auf 6,5 mS-cm ™ erhoht. Die erhaltenen Ergebnisse lieferten starke Hinweise
darauf, dass die Leitfahigkeitserhdhung nicht durch Kristallite oder einen schnelleren Transport
an den Grenzflachen zwischen amorpher Phase und den Kristalliten durch den Temperschritt
entsteht. Die Rontgenpulverdiffraktogramme der Probe nach einem einzelnen Temperschritt
zeigten einen kleinen Anteil an LisPS4l-Einheiten, jedoch konnte unter anderem mit ‘Li-NMR-
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Untersuchungen festgestellt werden, dass dies nicht der Grund fir die Leitfahigkeitserhohung
ist. Es deutet sich an, dass die Leitfadhigkeitserhohung vermutlich durch eine Erhéhung der
Lithium-Leerstellen in der amorphen Phase entsteht.

Um den Festelektrolyten 0,67 LisPS4+ 0,33 Lil nach einem einzelnen Temperschritt auf
180 °C in der lonen-Dynamik weiter zu untersuchen, wurden hier verschiedene ’Li-NMR-
Methoden miteinander kombiniert. Es wurden ‘Li Spin-Gitter-Relaxation (SLR) Messungen
sowie eine Linien-Form-Analyse (LSA) durchgefihrt, um die lokale Sprung-Bewegung der
Lithiumionen zu ermitteln. Zudem wurde ‘Li Field-Cycling (FC) Relaxometrie durchgefiihrt,
da diese einen unkomplizierten Zugriff auf die Spektraldichte und die dynamische
Empfindlichkeit dieser Bewegungen in einem breiten Frequenz- und Temperaturbereich gibt.
Aulerdem wurden statische Feldgradient (SFG) Techniken angewandt, um den Selbst-
diffusionskoeffizienten der Lithiumionen auf Mikrometer-Skalen zu bestimmen. Mit Hilfe
dieser Methoden konnten Informationen Uber die lang- und kurzreichende Lithiumionen-
Dynamik erhalten werden.

Die FC Studien zeigten, dass die lokalen Lithiumionen-Spriinge im Festelektrolyten nach einem
einzelnen Temperschritt durch eine temperatur-unabhangige Gaulverteilung 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 lonen-
Dynamik, was sich in einer sehr breiten NMR-Empfindlichkeit auRRert. Jedoch zeigt die Analyse
keine Hinweise auf eine bimodale lonen-Sprungbewegung, welche aus gréReren amorphen und
kristallinen Regionen mit klar unterschiedlicher lonen-Mobilitét resultieren wirde.

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 1072 m2-s* 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 Spriinge des Diffusionsprozesses. Nochmal
anders  ausgedriickt, bestimmt die temperatur-unabhéngige Gaullverteilung von
Aktivierungsenergien g(Ea) der lokalen Spriinge den makroskopischen Transport. Dennoch ist
ein detaillierter Vergleich der Temperaturabhéngigkeit der Korrelationszeiten und
Diffusionskoeffizienten durch limitierende Temperatur- und Zeit-Fenster erschwert.

SchlieRlich bestétigen wir, dass es ein herausforderndes Problem ist, die temperaturabhéngigen
ionischen Leitfahigkeiten aus der Aktivierungsenergie-Verteilung g(Ea) der lonen-Spriinge zu
erhalten. Die Beobachtung, dass die Aktivierungsenergie aus den temperaturabhangigen
Messungen Eqc = 0,28 eV signifikant kleiner ist als die mittlere Aktivierungsenergie aus der
GauRverteilung (~0,40 eV), zeigt einen nicht trivialen Zusammenhang im Elektrolyten nach
einem einzelnen Temperschritt. Es kann spekuliert werden, dass die hohe ionische Leitféhigkeit
und die niedrige Aktivierungsenergie Eqc von hochmobilen Lithiumionen kommt, welche z.B.
in einer schnell leitenden kristallinen Phase sind, die durch den Temperschritt entstanden ist.
Allerdings schliel3en die Ergebnisse dieser Publikation die Existenz einer solch mafigeblichen
lonen-Phase aus, welche eine schnellere lonen-Dynamik aufzeigt als die von der
GaulBverteilung g(Ea) erwartete. Werden die Erkenntnisse mit der vorausgehenden
Publikation 3.1 nun mit dieser Studie zusammengefasst, lasst sich Folgendes sagen. Die
Ergebnisse, dass die Leitfahigkeit und die Diffusion Uber die Nernst-Einstein-Gleichung
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verbunden werden kann und daraus ein typisches Haven Verhaltnis von 0,65 resultiert, sowie
die in dieser Studie gefundenen Ergebnisse, dass die Diffusion wiederum mit der Sprung-
Dynamik der GauBverteilung tbereinstimmt, l&sst vielmehr schlussfolgern, dass die glinstigen
Transportbedingungen im Elektrolyten nach einem einzelnen Temperschritt aus einer
uberwiegend amorphen Phase im Material resultieren, wodurch die zuvor postulierte Annahme
eines schnelleren lonentransportes in der amorphen Phase weiter bestatigt wird.

3.2.3 Erklarung des Eigenanteils

Die Vorarbeiten zu dieser Publikation wurden von Herrn Spannenberger und mir durchgefihrt.
Dabei wurde die Synthese des Festelektrolyten sowie die elektrochemische und
rontgenographische Untersuchung von uns beiden durchgefiihrt. Die elektrochemischen
Untersuchungen erfolgten unter der wissenschaftlichen Betreuung von Herrn Prof. Roling. Die
Probenvorbereitung und die Kommunikation fur die NMR-Messungen wurden von Herrn
Spannenberger und in der weiterfihrenden Kooperation auch von mir tibernommen.

Die Hauptarbeiten dieser Publikation, also die Messung und Auswertung des Festelektrolyten
mit den verschiedenen ‘Li-NMR-Methoden wurden von Frau Winter und Herrn Seipel an der
Technischen Universitat in Darmstadt durchgefihrt. 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
ubernommen.
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3.3 Temperinduzierte Leitfahigkeitserhthung in sulfidischen
Festelektrolyten: Welche Rolle haben die Thio-LISICON Il 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 Il Phase and of other Nanoscale Phases?

V. Mif3, S. Neuberger, E. Winter, J. O. Weiershéauser, D. Gerken, Y. Xu, S. Kriiger, F. di
Capua, M. Vogel, J. Schmedt auf der Glinne, B. Roling

3.3.1 Einleitung zur Publikation

Die Leitfahigkeitserhhung in amorphen LPSI-Systemen nach einer Temperaturbehandlung,
kann auf verschiedene Ursachen zuriickgefuhrt werden. Wie bereits vorgestellt, kann die
Leitfahigkeitserhéhung durch die Bildung von Kristalliten herriihren oder durch einen
schnelleren lonentransport in der amorphen Phase. Dabei wurde in Publikation 3.1 fiir das
Festelektrolytsystem 0,67 LisPS4 + 0,33 Lil ein schnellerer lonentransport in der amorphen
Phase vorgestellt. Der Lithiumionentransport in diesem System wurde dahingehend mittels
'Li-NMR-Messungen noch weiter in Publikation 3.2 untersucht. Jedoch wurde der neue
Mechanismus zur Leitfahigkeitserhdhung des Festelektrolyten 0,67 LisPSs + 0,33 Lil in der
amorphen Phase noch nicht ganz verstanden, sodass in der folgenden Publikation das
Elektrolytsystem (1—x) LisPS4 + x Lil zusammensetzungsabhéngig charakterisiert wurde.
Dahingehend wurde das Festelektrolytsystem sowohl auf einen schnellen lonentransport in der
amorphen Phase, wie auch eine Leitfahigkeitserhéhung durch die Entstehung von Kristalliten,
bspw. durch die Thio-LISICON Il Phase, untersucht. Es wurde das Elektrolytsystem
(1-x) LisPSs + x Lil fir x = 0 — 0,5 vor und nach einer Temperaturbehandlung betrachtet. Dazu
wurde eine Kombination aus elektrochemischer Impedanzspektrokopie (EIS), Rontgenpulver-
diffraktometrie (XRD), Raman-Spektroskopie, ‘Li-NMR Linien-Form-Analyse sowie
hochauflosender multidimensionaler 3P Festkdrper NMR-Messungen durchgefiinrt, um die
strukturellen Anderungen nach der Temperaturbehandlung mit der Leitfahigkeitserh6hung in
Einklang zu bringen.
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3.3.2 Zusammenfassung der Publikation

Zur Bestimmung der Kristallisationstemperaturen des Elektrolytsystems (1—x) LisPS4 + x Lil
wurden zunéchst differenzkalorimetrische Messungen (DSC, engl. differential scanning
calorimetry) fir alle Zusammensetzungen durchgefiihrt. In Abbildung 20 sind die
Thermogramme fir die verschiedenen Zusammensetzungen von (1—x) LisPSs + x Lil gezeigt.
Die beiden Randzusammensetzungen zeigen nur einen Kristallisationspeak, wobei fiir x = 0 die
Kristallisation zu S-LisPS4 und fur x = 0,5 die Kristallisation zu LisPS4l zu beobachten ist. Alle
anderen Zusammensetzungen zeigen zwei Kristallisationspeaks.

— 05 Lil
. = —— | —oasil
; i 0.4 Lil
‘Jﬁ | 033 L
[T T 0.3 Lil
~ 0.25 Ll
0.2 Lil

— 015 Lil
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Abbildung 20: DSC Thermogramme des Elektrolytsystems (1-x) LisPSs + x Lil, welche mit einer
Heizrate von 15 °C-min* aufgenommen wurden.

Im Nachfolgenden wurde fiir alle Zusammensetzungen die ionische Leitfahigkeit mittel EIS
bestimmt. Dabei wurden die Leitfdhigkeiten fiir 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-Leitfdhigkeit wurde jeweils der Hochfrequenz-Halbkreis mit einer
Kapazitit von 107" F-cm™ verwendet. In Abbildung 21 ist die ionische Leitfihigkeit vor
Opefore Und nach einem einzelnen Temperschritt 0,54, gegen den Lil Anteil x aufgetragen.
Die ionische Leitfahigkeit direkt nach dem Kugelmahlen g4 steigt kontinuierlich mit
steigendem Lil Anteil x an. Das steht in guter Ubereinstimmung mit der Literatur. Die
Leitfdhigkeit nach einem einzelnen Temperschritt 10K unterhalb des ersten
Kristallisationspeaks g, 4., zeigt ein kein monotones Verhalten. Die Leitfahigkeit o ¢, steigt
auch fir x =0 - 0,15 kontinuierlich an. Zwischen einem Lil Anteil von x=0,15 und x =0,2
steigt die Leitfdhigkeit jedoch stark an und erhoht sich weiter im Bereich von x = 0,2 — 0,4.
Danach nimmt die Leitfdhigkeit zwischen x = 0,4 und x = 0,45 wieder stark ab und bleibt bei
einem konstanten Wert fiir x = 0,45 und x = 0,5.
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Abbildung 21:lonische Leitfahigkeit des Festelektrolytsystems (1—x) LisPS4 + x Lil vor und nach
einem einzelnen Temperaturschritt auf 10 K unterhalb des ersten Kristallisationspeaks aus den DSC
Thermogrammen (gestrichelte Linien: optische Hilfslinien).

Um die strukturellen Anderungen bei der Temperaturbehandlung analysieren zu konnen,
wurden im nachfolgenden Rontgenpulverdiffraktogramme  aufgenommen, sowie
31P-Festkdrper-NMR und Raman-spektroskopische Messungen durchgefiihrt. In Abbildung 22
sind die Rontgenpulverdiffraktogramme 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) LisPS4 + x Lil direkt nach dem Kugelmahlen
sind amorph und zeigen somit keine Reflexe im Rontgenpulverdiffraktogramm. 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 LisPSal.
Dabei l&sst sich fir die Haupt-Reflexe bei 20,9° und 27,8° eine mittlere Kristallit GroRe mit
Hilfe der Scherrer Gleichung im Bereich von 20 — 30 nm bestimmen. Die ionische Leitfahigkeit
von mikrokristallinem LisPS4l wurde von SedIimaier et al. bestimmt und ist mit 0,12 mS-cm™
bei RT sehr gering. Die zweite Gruppe von x=0-0,15 zeigt Bragg-Reflexe von
mikrokristallinem f-LisPS4, wobei sich auch hier eine mittlere Kristallit Grofe fur 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 Leitfahigkeit von mikrokristallinem S-LisPSs ist sehr gering mit
10% S-cm™ bei RT. Die dritte Gruppe bilden die Zusammensetzungen von x = 0,2 — 0,4, wobei
Bragg-Reflexe der sogenannten Thio-LISICON Il Phase zu beobachten sind. Die mittlere
Kristallit Grole fur die Haupt-Reflexe bei 20°, 23,5° und 40,7° liegt im Bereich von
10 — 50 nm. Dabei ist die Intensitat der Thio-LISICON Il Reflexe bei x = 0,2 am grof3ten und
nimmt mit steigendem Lil Anteil kontinuierlich ab.
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Abbildung 22: a) Rontgenpulverdiffraktogramme des Elektrolytsystems (1—x) LisPS. + x Lil direkt
nach dem Kugelmahlen. b) Réntgenpulverdiffraktogramme des Elektrolytsystems (1—x) LisPSs + x Lil
nach einem einzelnen Temperschritt auf 10 K unterhalb des ersten Kristallisationspeaks.

Tabelle 2:Werte der isotropen chemischen Verschiebung im 3P-NMR flr verschiedene Lithium-
Thiophosphate.

compound building unit Jiso / ppm
B-LisPS4 PS4~ 86.5
y-Li3PS4 PS4~ 88.4
LisPS4l PS4 82.5
LT-Li7PSs PS4 84.7
PS4~ 86.9
HT-Li7PSe PS4~ 87.8
LigPSsI PS4 96.3
Li7P3S11 PS4~ 86
P,S7+ 90.8
LisP>S7 (glassy) P>S7* 90
Li,P>Se PZS627 54.9
Li4P>Se P2S6* 107.3
P2S6* 109.1
P,Se* 109.4

Um die strukturellen Anderungen quantitativ bestimmen zu konnen, wurden Festkorper
31P-MAS-NMF\’-Messungen am Elektrolytsystem (1—X) LisPSs + x Lil fir 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 durchgefihrt. Diese sind in
Abbildung 23 gezeigt. Festkorper 3P-MAS-NMR erlaubt dabei die quantitative Bestimmung
von amorphen und kristallinen Komponenten. Die 3!P-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) PSs®~ beobachtet werden, was auch nach
der mittleren Zusammensetzung zu erwarten ist. Dies stimmt gut mit der chemischen
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Verschiebung des dominanten Haupt-Peaks der Proben direkt nach dem Kugelmahlen tberein.
Dabei weisen breite Peaks auf amorphe oder sehr fehlgeordnete kristalline VVerbindungen hin.
Weiter ist ein breiter Peak bei 6 =106 ppm zu beobachten, der in typische Bereiche fiir
Sulfidophosphate(V) wie PS4~ und P,S;* fillt. Mit Hilfe von 3!'P-Doppelquanten-NMR
konnen P(IV) Atome von P.S¢*” Einheiten eindeutig zugeordnet werden. Um die
Oxidationsstufen  des  Phosphors  eindeutig  zuordnen zu  konnen, wurden
Doppelquanten/konstante Zeit (DQCT, engl. double-quantum constant-time) Experimente
durchgefiihrt (Abbildung 24 b)). Dabei zeigt sich ecine dipolare Kopplungskonstante von
vep =—1,78 kHz fiir das Signal bei d =106 ppm, was einem P-P Abstand von rpp=22 A
entspricht, wobei eine geringe Unsicherheit von ca. 10 % fiir die effektive Kopplungskonstante
aufgrund der anisotropen *'P-*!'P j-Kopplung beriicksichtigt werden muss. Somit kann das
Signal bei 6 = 106 ppm zweifelsfrei P(IV) Atomen von P2S¢*~ Einheiten zugeordnet werden,
weil eine P-P Bindungslinge von 2,241 A fiir kristallines LisP>Ss berichtet wurde und die
kiirzeste Distanz zwischen P-Atomen in verschiedenen Komplex-Anionen oder in P,S7*
Einheiten oder zwischen PS4~ groBer als 3,4 und 4,8 A wiren. Weitere 2D
Doppelquanten/Einquanten (DQ-SQ) Korrelations-Spektren konnten eine Korrelation der
P»S¢*" Einheiten und dem Signal der PS4’ Einheiten zeigen, was eine kurze Distanz (im
A-Bereich) zwischen den beiden Einheiten zeigt. Diese Beobachtung deutet darauf hin, dass
mit dem Kugelmahlen Redox-Reaktionen einhergehen, was dazu fiihrt, dass in die gesamte
amorphe Phase P>S¢*” Einheiten eigebettet sind.

annealed at T> T,

annealed at T< T

x=0.50

pristine samples

T - T
120 100 80 60
§/ppm

Abbildung 23: Signale der *'P-MAS-NMR-Spektren des Elektrolytsystems (1—x) LisPS4 + x Lil fiir
x=20,0,2,0,33 und 0,5 direkt nach dem Kugelmahlen und nach verschiedener Temperaturbehandlung
bei v,o = 20 kHz. Die Positionen der gestrichelten Linien entsprechen den Peak-Positionen von
Li4PS4I und ,B—Li3PS4.
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Nach dem einzelnen Temperschritt auf 10 K unterhalb des ersten Kristallisationspeaks (180 °C
fiir x = 0,33 und 196 °C fiir x = 0,2) verringert sich das Signal bei 6 = 106 ppm (Li4P2S¢ Phase)
deutlich und es kdnnen zwei neue Signale bei J = 78 ppm und ¢ = 88 ppm beobachtet werden
(Abbildung 23). Diese beiden Signale in den 3'P Spektren lassen sich als eine Uberlagerung der
Thio-LISICON II Phase zuordnen. Ein weiteres scharfes Signal bei J=82 ppm fiir
verschiedene Zusammensetzungen x = 0,2, 0,33 und 0,5 1dsst sich der Li4PSsI-Phase zuordnen,
wie in Tabelle 2 gezeigt. Die Interpretation der Thio-LISICON II Phase lésst sich auch durch
die systematische relative Anderung der Peakfléichen bestitigen, sowie durch die Beobachtung
der 2D Korrelationssignale in Abbildung 24 a) zwischen J =78 ppm und 6 = 88 ppm. Dies
belegt, dass die Peaks, die durch die *'P Kerne entstehen, nur wenige A voneinander entfernt
sind. Weiter zeigen diese beiden Signale der Thio-LISICON II Phase, dass zwei
unterschiedliche Phosphorumgebungen Pa und Pg mit einem Verhéltnis von 1:2 vorliegen,
wobei das 2D DQ-SQ Korrelationsspektrum in Abbildung 24 a) zudem zeigt, dass die Lage
zwischen Pp-Pg und Pa-Pg niher ist als zwischen Pa-Pa Atomen. Die beobachtete Linienbreite
steht in guter Ubereinstimmung mit einer stark ungeordneten Phase. Dabei ist eine P2S7*
Gruppe neben einer PS4>~ Gruppe eine mdgliche Erklirung fiir das Kopplungsmuster, was auch
zu den Peakflichen und den isotropen chemischen Verschiebungswerten fiir die Thio-
LISICON II Phase passt.
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Abbildung 24: a) *'P-3'P DQ-SQ Kohirenz MAS-NMR-Spektrum von 0,8 LizPS4 + 0,2 Lil
nach einem einzelnen Temperschrittes auf 196 °C bei viot = 20 kHz. Die Korrelations-Peaks
sind durch Konturlinien gezeigt. Die 1D Projektion des Ein-Puls Experiments ist iber 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 Lil mit steigender Anregungslange fiir das Signal bei 6 = 106 ppm. Das
Maximum der DQ Anregungskurve entspricht der dipolaren Kopplungskonstante von
vpp = —1,78 kHz, was wiederum einem P-P Abstand von rpp =22 A entspricht.
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Nach einer Temperaturbehandlung oberhalb des ersten Kiristallisationspeaks der
Zusammensetzungen x = 0,2 (226 °C) und x = 0,33 (230 °C) ist das Signal bei 0 =106 ppm
(Li4P2Ss Phase) nicht mehr nachweisbar. Fiir x=0,2 sind auch die Signale der Thio-
LISICON II Phase komplett verschwunden und es bleiben hauptsédchlich Signale von LisPS4l
und S-LisPS4 in einem Peakfldchen Verhéltnis, welches zur Zusammensetzung passt, iibrig.
Aus dieser Beobachtung lisst sich schliefen, dass die *'P-NMR-Experimente quantitativ alle
chemischen Prozesse wéhrend der Temperaturbehandlung erfassen konnte und kein Material
beim Tempern verdampft ist. Im Fall der Zusammensetzung fiir x = 0,33 kann die Thio-
LISICON II Phase auch nach einer Temperaturbehandlung 50 °C oberhalb des ersten
Kristallisationspeaks (230 °C) beobachtet werden. Allerdings fiihrt ein Altern der Probe fiir
17 Tage zu einer Umwandlung in kristalline Li4PS4I und S-Li3PS4 Phasen. Diese Ergebnisse
zeigen, dass die Thio-LISICON II Phase nur in einem relativ kleinen Temperaturbereich
kinetisch stabil ist.

a) b)
426
LisPS,l
425 3------ r
3 -
< — 0.5 Lil =424
- —— 0.45 Lil N
> 0.4 Lil > 423 Zafter ball
z - g-git" 8 4pp Jmiling_
23 Ll

2 —— 0.25 Ll s BLisPs
= 251 2421 3-----= " i
- 0.2 Lil < .

—— 0.15 Ll %420 I

— o1l =3 e mg

— 0.05 Lil 419

— OLil v

TTTTTT T T T T 1 F R s o e e s s e e B s
200 300 400 500 600 700 800 0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
Wavenumber / cm™! X Lil

Abbildung 25: a) Raman-Spektren des Elektrolytsystems (1—x) LisPSs + x Lil nach einem einzelnen
Temperschritts auf 10 K unterhalb des ersten Kristallisationspeaks. b) Die Wellenzahl der P-S
Streckschwingung im PS4~ Tetraeder ist gegen den Lil Anteil x aufgetragen (gestrichelte Linie:
optische Hilfslinie).

In Abbildung 25 a) sind Raman-Spektren von (1—x) LisPS4 + x Lil 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™! zu beobachten und kann der
P-S Streckschwingung des PS4~ Tetraeders zugeordnet werden. Abbildung 25 b) zeigt die
Wellenzahl dieser Schwingung gegen den Lil Anteil x. Zum Vergleich ist zudem die
Wellenzahl aus den amorphen Ausgangsmaterialien (422 cm™!), von kristallinem S-LizPS4
(421 cm ™) und von kristallinem LisPS4l (425 cm™') gezeigt. Aus den Beobachtungen der
Wellenzahl, lassen sich die Zusammensetzungen in dieselben drei Gruppen einteilen, wie bei
den Rontgenpulverdiffraktogrammen. Fiir die Zusammensetzungen x = 0,45 und x = 0,5 liegt
die Wellenzahl nahe der von kristallinem LisPS4l. Bei den Zusammensetzungen x =0 — 0,15
liegen die Wellenzahlen zwischen denen von kristallinem S-LisPSs (421 cm™!) und dem
Material direkt nach dem Kugelmahlen (422 cm ™). Fiir die Zusammensetzungen x = 0,2 — 0,4
liegen die beobachteten Wellenzahlen zwischen 418 cm ™! und 420 cm ™, also deutlich unterhalb
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der anderen Zusammensetzungen. Demnach korreliert eine hohe gemessene ionische
Leitfihigkeit mit einer niedrigen Wellenzahl der P-S Streckschwingung im PS4~ Tetraeder.

Um weitere Informationen zur Lithiumionen-Dynamik zu erhalten, wurden ’Li-Festkorper-
NMR-Messungen durchgefiihrt. Dabei wurde das Elektrolytsystem (1—x) Li3PS4 + x Lil fiir die
Zusammensetzungen x =0, 0,2 und 0,33 untersucht. Mit Hilfe von temperaturabhéngigen
’Li-NMR-Messungen konnten fiir die Proben direkt nach dem Kugelmahlen dipolare und
quadrupolare Wechselwirkungen der "Li-Kerne gezeigt werden. Die Wechselwirkungen
unterscheiden sich fiir unterschiedliche Lithiumionen-Positionen. Die NMR-Interaktionen sind
verantwortlich fiir eine Linienverbreiterung tiber eine gemittelte Lithium-Bewegung. Hier ldsst
sich bei einer Temperaturerh6hung eine Linienverschmilerung beobachten. Weiter wurde die
temperaturabhiingige Linienbreite der Zentrallinie in den ’Li-NMR-Spektren fiir die
kugelgemahlenen Zusammensetzungen und denen nach einem einzelnen Temperschritt auf
10 K unterhalb des ersten Kristallisationspeaks miteinander verglichen. Fiir x=0,2 und
x=0,33 nach der Temperaturbehandlung tritt die Linienverschmélerung 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 Leitfdhigkeiten dieser drei
Zusammensetzungen tiberein. Insbesondere flir 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 Lil Anteil x zeigt. Auch diese Beobachtung stimmt gut mit den Ergebnissen aus
den Leitfdhigkeitsuntersuchungen iiberein.

Zusammenfassend tber all diese experimentellen Beobachtungen lassen sich folgende
Schlussfolgerungen ziehen. Zum einen zeigt sich durch die *'P-NMR-Spektren, dass die
Zusammensetzungen x = 0,2 und x = 0,33 ihre amorphe Struktur mit den eingelagerten P2S¢*
Einheiten einer kompletten Strukturdnderung nach einem einzelnen Temperschritt auf 10 K
unterhalb des ersten Kristallisationspeaks unterzogen werden. Dabei entsteht eine Thio-
LISICON II Phase fiir x = 0,2 und eine Thio-LISICON II Phase und eine LisPS4I-Phase fiir
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 Leitfahigkeit
sowie die Lithiumionen-Mobilitdt von x = 0,2 nach x = 0,4, obwohl der Anteil der Thio-
LISICON 1II Phase abnimmt und der relative Anteil an LisPS4l zunimmt. Das zeigt starke
Hinweise darauf, dass die Thio-LISICON II Phase nicht ausschlieSlich fiir die
Leitfdhigkeitserhohung bei der Temperaturbehandlung verantwortlich ist, wenn auch diese
vermutlich den starken Anstieg der Leitfahigkeit 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 LisPSsI-Phase entsteht, die die
Leitfahigkeit der Thio-LISICON II Phase noch iibersteigt. Diese nanokristalline LisPS4I-Phase
muss dabei stark fehlgeordnet sein und sich deutlich von der LisPS4l-Phase in den
Zusammensetzungen X = 0,45 und x = 0,5 unterscheiden, da diese wesentlich schlechter ionisch
leitfahig ist. Diese Hypothese von unterschiedlichen LisPS4l-Phasen zeigt sich auch in den
Rontgenpulverdiffraktogrammen sowie den Raman-Spektren. Die Rontgenpulver-
diffraktogramme fiir die Zusammensetzungen von x = 0,2 — 0,4 zeigen keine Bragg-Reflexe
von LisPS4l, 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>~ Tetraeder liegt fiir die
Zusammensetzungen von x=02-0,4 bei 419cm™! wobei die Wellenzahl fiir die
Zusammensetzungen x = 0,45 und x = 0,5 deutlich hdoher ist und nahe der von kristallinem
LisPS4l (425 cm™?) liegt. SchlieBlich lisst sich sagen, dass die Thio-LISICON II Phase eine
hohe ionische Leitfdhigkeit hat, aber auch andere nanokristallinen Phasen existieren, die eine
dhnliche oder sogar hohere ionische Leitfahigkeit aufweisen. Anzumerken ist zudem, dass sich
bereits bei den Randzusammensetzungen x =0 und x=0,5 eine Leitfdhigkeitserh6hung

beobachten lésst, obwohl die Thio-LISICON II Phase nicht nachweisbar ist.

Um diese Hypothese von unterschiedlichen hoch-leitenden nanokristallinen Phasen weiter zu
unterstlitzen, wurden Impedanzspektren auch oberhalb des ersten Kristallisationspeaks
analysiert. Fiir die Zusammensetzung x = 0,2 konnte in den *'P-NMR-Spektren gezeigt werden,
dass sich bereits bei 226 °C die Thio-LISICON II Phase komplett umwandelt in die beiden
Phasen  f-LisPSs  und  LisPSsl.  Diese Umwandlung konnte auch  mittels
Rontgenpulverdiffraktometrie nachgewiesen werden. Dennoch zeigt sich bei der Analyse des
Hoch-Frequenz Halbkreises der Impedanzspektren bei héheren Temperaturen (218 °C und
228 °C) ein deutlich niedrigerer ionischer Widerstand im Vergleich zu dem kugelgemahlenem
Material (siche Abbildung 26). Obwohl ein zusétzlicher Niederfrequenz Halbkreis entsteht,
zeigt die Existenz des Hoch-Frequenz Halbkreises kleine Widerstinde, woraus eine hohe lokale
Leitfdhigkeit auch bei Temperaturen von 218 °C und 228 °C resultiert, obwohl sich die Thio-
LISICON II Phase umgewandelt hat in -Li3PS4und LisPS4l.
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Abbildung 26: Resistivitats-Spektrum der Zusammensetzung x = 0,2 fiir unterschiedlich Temper-
Temperaturen. Aufgrund der leicht unterschiedlichen Dicken der Proben, wurde die Impedanz Z in

eine Resistivitdt p = Z - 2 umgeformt, die auf Proben Flache A und Dicke d normiert wurde.

In einer weiterfithrenden Arbeit miisste die strukturelle und chemische Zusammensetzung der
Thio-LISICON II Phase aufgekliart werden. Dabei miissten die beiden unterschiedlichen
Phosphor Umgebungen mit einem gemittelten Verhéltnis von 2:1 aus den 2D DQ-SQ NMR-
Messungen mit einbezogen werden. Zudem bedarf es einer weiteren Aufkldrung der hoch
fehlgeordneten LisPS4I-Phase.
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3.3.3 Erklarung des Eigenanteils

Die Synthese der unterschiedlichen Zusammensetzungen des Festelektrolytsystems
(1—x) LisPSs + x Lil, sowie die Charakterisierung dieses mittels Differenzkalorimetrie,
Rontgenpulverdiffraktometrie, Impedanzspektroskopie und Raman-Spektroskopie wurde von
mir durchgefiihrt. Auch die Auswertung der Messdaten wurde von mir iibernommen. Die
Arbeiten am Elektrolytsystem (1—x) LizsPS4 + x Lil wurden von Frau Gerken und Herr Xu im
Rahmen ihrer Bachelorarbeiten unterstiitzt. Herr Weiershduser hat im Rahmen seiner
Bachelorarbeit die Arbeiten an den temperaturabhdngigen Messungen am Elektrolytsystem
0,8 Li3PS4 + 0,2 Lil unterstiitzt. Dabei erfolgte die praktische und wissenschaftliche Anleitung
zu jeder Zeit durch mich. Die Konzeption und Diskussion der elektrochemischen Ergebnisse,
sowie das Zusammenfiihren aller Ergebnisse erfolgte durch die wissenschaftliche Betreuung
von Herrn Prof. Roling.

Die verschiedenen 3'P-NMR-Messungen sowie die Auswertung dieser wurden von Herrn
Neuberger an der Universitat in Siegen durchgefuhrt. Die wissenschaftliche Betreuung wurde
von Herrn Prof. Schmedt auf der Ginne Gbernommen. Die Synthese der unterschiedlichen
Elektrolytsysteme sowie die Kommunikation wurde von mir lbernommen.

Die "Li-NMR-Messungen wurden von Frau Winter in Zusammenarbeit mit Herrn di Capua und
Frau Kriger an der Technischen Universitat in Darmstadt durchgefuhrt. Diese erfolgten unter
der wissenschaftlichen Betreuung von Herrn Prof. Vogel. Die Kommunikation und die
Probenvorbereitung der verschiedenen Elektrolyt-Zusammensetzungen fir die ’Li-NMR-
Messungen wurde von mir tbernommen.

Die Anfertigung und Ausarbeitung des Manuskripts erfolgte durch Herrn Prof. Roling und
mich. Die Textpassagen zu den 3P-NMR-Messungen wurden von Herrn Neuberger und Herrn
Prof. Schmedt auf der Giinne tibernommen. Die Textpassagen zu den ‘Li-NMR-Messungen
erfolgten durch Frau Winter und Herrn Prof. VVogel. Das Einreichen des Manuskriptes bei der
Fachzeitschrift Chemistry of Materials wurde von Herrn Prof. Roling Gbernommen.
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3.4 Welche Austauschstromdichten koénnen in Kompositkathoden fir
Volumen-Festkoérperbatterien 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. Mif3, A. Ramanayagam, B. Roling

3.4.1 Einleitung zur Publikation

Informationen Uber die Grenzflachen in einer Festkorperbatterie sind fur das Verstandnis dieser
unabdingbar. Um Volumen-Festkorperbatterien mit niedrigen Widerstdnden herzustellen, muss
ein guter Kontakt zwischen den Kathodenaktivmaterial-Partikeln und den Festelektrolyt-
Partikeln in der Kompositkathode gewahrleistet sein. In der Kompositkathode wird der ionische
Widerstand R;,,, durch die Grenzflache SE | SE und der Ladungstransfer-Widerstand R durch
die Grenzflache 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 kénnen mit Hilfe des Transmission-Line-
Modells interpretiert werden. In der Literatur wurden bereits einige Untersuchungen mit Hilfe
des TLMs an Kompositelektroden in LIB mit flissigem Elektrolyten durchgefiihrt. Dabei
wurde der Ladungstransfer-Widerstand gemessen und daraus eine Austauschstromdichte j, fiir
die Grenzflache Aktivmaterial | Elektrolyt bestimmt. So konnte mittels dickenabhangigen
Impedanzmessungen fur eine Graphit-Elektrode eine Austauschstromdichte im Bereich von
1 -6 A-m 2 bestimmt werden. Fir LiCoO- als Aktivmaterial konnte eine Austauschstromdichte
von 04Am?2 und fiur LiNiogMno2C0020, abhingig 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 durchgefiihrt worden,
sodass nur wenig Informationen Gber Austauschstromdichten in ASSBs existieren. Alternative
Bestimmungen erfolgten bspw. durch galvanostatischen Lade- und Entladekurven in
Kombination mit Finite-Element-Simulationen von elektrochemischen Prozessen unter
Beriicksichtigung der Kathoden-Morphologie. Dabei konnte eine Austauschstromdichte
abhangig vom Ladezustand von 0,1 A-m2 an der Grenzfliche LiNio,sMno2C0020; | LisPSsClI
erhalten werden.

In dieser Publikation wurden dickenabhdngige Kompositkathoden in ASSBs mittels
elektrochemischer Impedanzspektroskopie untersucht und eine vergleichende Studie an
Kompositkathoden basierend auf den einkristallinen Aktivmaterialien LiCoO. (LCO) und
LiNio,83Mno,06C00,1102 (NMC) zur Bestimmung der Austauschstromdichte durchgefihrt. Die
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Aktivmaterialien waren mit einer LiNbOs-Beschichtung versehen. Als Festelektrolyt in der
Kompositkathode wie auch in der Separator-Schicht wurde 0,67 LisPS4 + 0,33 Lil (LPSI) und
als Anode wurde Indium verwendet. Impedanzmessungen an unterschiedlich dicken
Kompositkathoden sind hilfreich, um zwischen ionischen Widerstand und Ladungstransfer-
Widerstand unterscheiden zu kénnen. Dabei steigt der ionische Widerstand bei zunehmender
Elektrodendicke und der Ladungstransfer-Widerstand sinkt mit zunehmender Elektrodendicke
aufgrund der groReren Grenzflache zwischen CAM-Partikeln und SE-Partikeln. Desweiteren
wurden Impedanzmessungen an symmetrischen Zellen In—Li | SE | In—Li durchgefiihrt, um den
Grenzflachenbeitrag der Grenzflaiche Anode | SE in der ASSB zu bestimmen. SchlieBlich
wurden mit Hilfe des TLMs Austauschstromdichten fir beide Aktivmaterialien erhalten und
diese mit Literaturwerten fir LCO und NMC als CAM in flussigen Lithiumionen-Batterien
verglichen.

3.4.2 Zusammenfassung zur Publikation

Die Festkorperbatterien 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 um (siehe a)) und der NMC-basierten Kompositkathode mit einer Dicke von
57 um (siche b)) gezeigt. Die Entladekapazitit der LCO-basierten Kathode mit
180 — 200 mAh-g ! wie auch die der NMC-basierten Kathode mit 190 — 200 mAh-g* sind in
guter Ubereinstimmung mit praktisch gefundenen Kapazititen in der Literatur.
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Abbildung 27: Erster galvonostatischer Lade-/Entlade-Zyklus der a) Festkérperbatterie mit LCO als
CAM (Dicke der Kompositkathode: 52 um) und b) Festkdrperbatterie mit NMC als CAM (Dicke der
Kompositkathode: 57 um). Beide Batterien wurden mit einer Laderate von 0,1 C zykKlisiert.

Im zweiten Zyklus der FestkOrperbatterien 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™* 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 ungefahr 400 um verwendet, um Kurzschlusse in der ASSB zu
vermeiden. Fir die kommerzielle Anwendung wirden deutlich diinnere 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 Widerstande zwischen 12 Qcm? und 18 Qcm?, wie in der VergréRerung zu sehen.
Weiterhin sinkt der erste Halbkreis bei zunehmender Dicke der Kompositkathode, wohingegen
der zweite Halbkreis vom optischen Eindruck her unabhangig von der Dicke ist. In Abbildung
28 b) sind die dickenabhé&ngigen Impedanzspektren der NMC-basierten Kompositkathode
gezeigt. Diese weisen ebenfalls zwei Halbkreise und ein Warburg-artiges Verhalten bei
niedrigen Frequenzen auf. Jedoch sind die Widerstande der beiden Halbkreise hier mit Werten
zwischen 90 Qcm? und 200 Qcm? insgesamt deutlich héher. Weiter kann, im Gegensatz zu den
LCO-basierten ASSBs, beobachtet werden, dass der erste Halbkreis unabhéngig von der Dicke
der Kompositelektrode ist, wohingegen der zweite Halbkreis mit steigender Dicke sinkt.
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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~* 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 haufig von zwei Halbkreisen bei Impedanzspektren von ASSBs
berichtet, wobei die Identifizierung dieser Halbkreise zu den Anoden- und Kathoden-Prozessen
noch nicht aufgeklart ist. Um bei den oben gezeigten Impedanzspektren zwischen den Beitrédgen
der Anode und der Kathode unterscheiden zu kénnen, 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 % gewahlt, um eine stabile Grenzflache In—Li | LPSI zu
gewahrleisten. 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 (bersteigt den Rahmen dieses Paper, weshalb zundchst nur die
Widerstande genauer betrachtet werden. Es sind klar zwei Halbkreise zu erkennen, die
Widerstande von 3 Qcm? im hochfrequenten Bereich und 9 Qecm? im mittleren Frequenzbereich
aufweisen. Bei niedrigen Frequenzen kann ein weiterer Halbkreis identifiziert werden, der
einen Widerstand im Bereich von 15 Qcm? hat.

1|® In—Li|LPSI|In—Li

ot e e, ,...0"..

o 7
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Abbildung 29: Impedanzspektrum der symmetrischen Zelle In—Li | LPSI | In—Li in einem
Frequenzbereich von 0,1 MHz bis 0,01 Hz. Das molare Verhaltnis von In:Li in den Elektroden war
60:40. Der Hochfrequenz-Widerstand des Separators LPSI wurde abgezogen.

Um nun den Anoden-Anteil bei den dickenabhangigen 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
Grenzflachen In—Li | LPSI besitzt. In Abbildung 30 a) ist der Bode-Plot des Realteils Z' und
der negative Imaginarteil —Z" der Impedanz der LCO-basierten ASSB mit einer Dicke von
52 um vor und nach dem Abzug des Anoden-Anteils gezeigt. Bei hohen Frequenzen von 10° Hz
bis 10% 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 dickenabhéngig ist, deutet dies stark darauf hin, dass
der Halbkreis bei hohen Frequenzen durch den ionischen Widerstand R;,, und
Ladungstransfer-Widerstand R.; der Kompositkathode definiert ist. In Abbildung 30 b) sind
die Impedanzspektren der dickenabhangigen 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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Abbildung 30: a) Bode-Plot der komplexen Impedanz der LCO-basierten Kompositkathode mit einer
Dicke von 52 um 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 dickenabhdngigen NMC-basierten
ASSBs durchgefiihrt. In Abbildung 31 a) ist der Bode-Plot des Realteils Z' und des
Imaginarteils —Z" der Impedanz der NMC-basierten ASSB bei 57 um gezeigt. Aufgrund der
deutlich htheren Widerstdnde der NMC-basierten ASSBs, lasst 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 Imagindrteil der Impedanz zu erkennen. Abbildung 31 b) zeigt
die dickenabh&ngigen 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
ahnlich 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 unabhéangig
von der Dicke der Kompositkathode ist, lasst sich schlussfolgern, dass dieser ein Grenzflachen-
effekt ist, der vermutlich durch die Grenzflache zwischen Stromabnehmer und NMC-Partikeln
bestimmt wird. Der zweite Halbkreis bei mittleren Frequenzen hingegen ist dickenabhéngig
und sinkt mit steigender Dicke, weshalb dieser dem ionischen Widerstand R;,, und der
Ladungstransfer-Widerstands R in der Kompositkathode zugeordnet werden kann.
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Abbildung 31: a) Bode-Plot der komplexen Impedanz der NMC-basierten Kompositkathode mit einer
Dicke von 57 um 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 nachsten Schritt soll das dickenabhé&ngige Verhalten der Impedanzspektren der ASSBs nach
dem Abzug des Anoden-Anteils mit Hilfe von Impedanzspektren, die nach dem Transmission-
Line-Modell (TLM) fir Kompositkathoden mit niedrigen elektronischen Widerstdnden
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
lasst.

Zior " R; Rign a, -1
ZKathode — lok ion coth ion v SE (1)
ay - lSE Ziok

Eine Voraussetzung fur die Verwendung des TLMs ist, dass der elektronische Widerstand der
Kompositkathode deutlich kleiner sein muss als der ionische Widerstand. In den gemessenen
ASSB:s ist der Volumen-Anteil der elektronisch leitenden CAM und der ionisch leitenden SE
in der Kompositkathode ungefahr gleich grof3. Somit lasst sich die Voraussetzung des TLMs
damit gleichsetzen, dass die elektronische Leitfahigkeit der Kompositkathode deutlich groRer
sein muss als die ionische Leitfédhigkeit. Die ionische Leitfahigkeit des Festelektrolyten
0,67 LisPSs + 0,33 Lil betragt 0,8 mS-cm™. Fir LCO ist die elektronische Leitfahigkeit fir
unterschiedliche Ladezustande in der Literatur bereits untersucht worden. Dabei hat LCO im
SOC von 50 % eine elektronische Leitfahigkeit von ungefahr 0,1 S-cm™. Somit ist die
elektronische Leitfahigkeit rund zwei GroRenordnungen hoher als die ionische Leitfahigkeit,
womit die VVoraussetzung fur das TLM erfillt ist. Fur die elektronische Leitfahigkeit von NMC
im SOC von 50 % sind keine Untersuchungen in der Literatur bekannt, weshalb die
elektronische Leitfahigkeit fur 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 fiir die NMC-basierte Kompositkathode erfullt.

Daraufhin wurden Impedanzspektren unter Verwendung des TLMs simuliert und diese mit den
experimentell bestimmten Impedanzspektren fir 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 Z,,;, kann nicht mit einer idealen
Doppelschicht-Kapazitat beschrieben werden, sodass diese durch ein contant-phase-element
ersetzt werden muss, woraus Gleichung (8) fir die lokale Impedanz resultiert.

-1
Ziok = (W + (iw)? - QDL> (8)

—Ycam
CLi

Die zweite Modifikation betrifft den Faktor a, - [gz aus Gleichung (1). Dieser beschreibt die
Grenzflache zwischen CAM und SE, welche auf die nominelle Flache der Kompositkathode
normiert wurde. Allerdings ist die Tortuositat t,;+ in der effektiven Transportlange dieses
Faktors a,, - lsz = a,, - T;;+ - d auf die Abbildung der 3D Morphologie der Kompositelektrode
in 1D Transportpfade mit Tortuositadten > 1 zurtickzufiihren. Jedoch ist in einer 3D
Kompositelektrode die Grenzflaiche CAM | SE normiert auf die nominelle Flache der
Kompositkathode besser reprasentiert durch a, - d , woraus sich Gleichung (17) ergibt:

Ziok " R; Rion-a,-d
Zathode = lok . dlon . coth LonZl kv (17)
0

ay

Mit Hilfe dieser beiden Modifikationen kénnen daraufhin dickenabhangige Impedanzspektren
simuliert werden. Die Parameter des TLMs sind zum Teil bekannt und kénnen somit einem
festen Wert zugeordnet werden. Die festgelegten Parameter fur die TLM Simulationen der
LCO- und NMC-basierten Kompositkathode sind in Tabelle 3 aufgelistet. Der Partikelradius
der beiden CAM wurde mit Hilfe von Sekundéarelektronenmikroskopie (SEM) bestimmt. Es
wurden SEM-Bilder des jeweiligen Aktivmaterial-Pulvers und SEM-Bilder in Kombination mit
energiedispersiven Rontgenspektroskopie (EDX) von Querschnitten der Kompositkathode
aufgenommen. Dabei konnte eine gute Ubereinstimmung mit den Herstellerangaben der
PartikelgroRe gefunden werden. In Tabelle 4 sind die restlichen variablen Parameter gezeigt.
Dabei wurden fur die Tortuositat des lonentransports t,;+, den Lithium-Diffusionskoeffizient
in den CAM-Partikeln D.4), und den Parameter dU/dc;; Startwerte fiir die Simulationen
gewdhlt, die aus anderen Messungen bestimmt wurden. Der Startwert von 7 fur die Tortuositat
des lonentransports in der Kompositelektrode mit einem VVolumen-Anteil von 50 % fur den SE
wurde aus der Literatur entnommen. Auch die Startwerte fir die Lithium-
Diffusionskoeffizienten in LCO und NMC wurden uber Literaturdaten ermittelt. Fir den
Parameter dU/dc;; wurden die Startwerte fir 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 j, und die Parameter 8 und Qp; der nicht
idealen Doppelschicht-Kapazitat frei wahlbar.
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Tabelle 3: Festgelegte Parameter in den TLM Simulationen.

Parameter Symbole Value Unit
lonic conductivity of SE o 0.08 S'm?
Temperature T 25 °C
Area of the ASSB cell A 1.13-10* m?
LCO
Thickness of the composite cathode d variable m
Volume fraction of SE particles &g 0.505 -
Volume fraction of CAM particles Ecam 0.495 -
Average radius of the CAM particles | 7., 2.5-10°° m
NMC
Thickness of the composite cathode d variable m
VVolume fraction of SE particles Esg 0.491 -
Volume fraction of CAM particles Ecam 0.509 -
Average radius of the CAM particles | 1.4y 2.5:10°° m

Tabelle 4: VVariable Parameter in den TLM Simulationen.

Parameter Symbole LCO NMC Unit
Tortuosity of ion transport Tyt 6.1 6.8 -
Exchange current density Jo 25.8 0.11 A'm™?
Dependence of equilibrium potential

on Li concentration in CAM dU/dcy; | —2.65:10° | =3.59-107° | Vm*mol*
Prefactor of double layer CPE Qp; 0.4 0.04 Fm 21
Exponent of double layer CPE B 0.78 0.87 -

Li diffusion coefficient Li in CAM Dcay 3910 | 3.8107% m?-s

In Abbildung 32 sind die TLM Simulationen der dickenabhangigen Impadanzspektren der
NMC-basierten Kompositkathode in einem Frequenzbereich von 0,1 MHz bis 5-107* 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 Grenzflacheneffekt zugeordnet wurde, ist auch bei den
Simulationen berticksichtigt 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 dickenabhdngigen Impedanzspektren
in Abbildung 32 stimmen gut mit den experimentellen Impedanzspektren nach Abzug des
Anoden-Anteils fur die unterschiedlichen Dicken der Kompositkathoden aus Abbildung 31 b)
uberein. Die fir 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
GroRenordnung kleiner als die publizierte Austauschstromdichte fiur NMC-basierte Kathoden
mit Fliissigelektrolyten (j, =2 -4 A-m2). Zur Interpretation der Dickenabhingigkeit der
Kompositkathoden sind in Tabelle 5 der ionische Widerstand R;,, und der normierte
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Ladungstransfer-Widerstande R,/ (a, - d) aus den TLM Simulationen gegeben. Mit Hilfe der
in Kapitel 2.5 vorgestellten Grenzféalle des TLMs kann das dickenabhangige Verhalten des
zweiten Halbkreises erklart werden. Der Ubergang des Grenzfalles R;,,, < Rcr/(a, - d) fir die
diinne Elektrode hin zu dem Grenzfall R;,,, > R¢r/(a,, - d) der dicken Elektrode verursacht
ein Abnehmen des zweiten Halbkreises bei steigender Dicke der Kompositkathode.
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Abbildung 32: TLM Simulation der dickenabhé&ngigen Impedanzspektren der NMC-basierten
Kompositkathode. Die Simulationsparameter sind in Tabelle 3 und Tabelle 4 gegeben.

Tabelle 5: lonischer Widerstand R;,,, und normierter Ladungstransfer-Widerstand R.r/(a, - d),
welche aus den TLM Simulationen erhalten wurden.

Thickness /pm | R;,,/Qcm? | Ror/(a, - d)/ Qem?

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

SchlielRlich wurden auch TLM Simulationen fur die Impedanzspektren der LCO-basierten
dickenabhangigen Kompositkathoden durchgefiihrt, 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 Widerstande des
ersten Halbkreises bei hohen Frequenzen von 4 —8 Qcm? zu erhalten, muss eine deutlich
héhere Austauschstromdichte als bei den NMC-basierten Kompositkathoden gewéhlt werden.
Beim Vergleich des ionischen Widerstandes R;,, mit dem normierten Ladungstransfer-
Widerstandes R.r/(a, - d) in Tabelle 5 zeigt sich, dass fur alle Dicken R.r/(a,, - d) deutlich
Kleiner ist als R;,,. Somit gilt fur alle Dicken der Grenzfall R;,,, > Rcr/(a, - d). Mit einer
Austauschstromdichte von 25,8 A-m2 kénnen solch kleine Werte fiir Ror/(a, - d) im Bereich
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von 0,08-0,52 Qcm? erhalten werden. Allerdings filhrt dieser Grenzfall zu einer
Unabhangigkeit von der Dicke der Kompositkathode, was sich auch in den simulierten
Impedanzspektren in Abbildung 33 bestétigt. Jedoch ist in den experimentellen
Impedanzspektren eine Dickenabhéangigkeit zu beobachten. Die Ursache fir diese Diskrepanz
zwischen experimentellen und simulierten Impedanzspektren ist bislang unkKlar.
Nichtsdestotrotz lasst 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 hohere Austauschstromdichte fir die LCO-basierten
Kompositkathoden feststellen.
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Abbildung 33: TLM Simulation der dickenabh&ngigen 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 GroRenordnung hoher ist, als in der
Literatur publizierte Werte von LCO-basierten Kathoden mit einem Flissigelektrolyten
(0,4 A-m?). Die in dieser Studie ermittelten Austauschstromdichten weisen darauf hin, dass die
Austauschstromdichten in ASSBs mit einem hohen angelegten Druck von ungeféhr 400 MPa
vergleichbare Werte von Austauschstromdichten aus Kathoden mit einem Flissigelektrolyten
annehmen oder diese sogar Uberschreiten. In weiterfiihrenden Arbeiten sollte der Einfluss des
angelegten Druckes auf die Austauschstromdichte detailliert untersucht werden, um
Informationen tber einen minimal notwendigen Messdruck fiir hohe Austauschstromdichten in
ASSBs zu erhalten.
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3.4.3 Erklarung des Eigenanteils

Die Synthese des Festelektrolyten sowie die Herstellung der Kompositkathodenmaterialien
wurden von mir Gbernommen. Weiter wurden die dickenabhangigen Festkorperbatterien von
mir gebaut und die elektrochemischen Messungen durchgefiihrt. Die Untersuchung des
Kathodenaktivmaterial-Pulvers mittels SEM und die Querschnitte der Kompositkathoden und
anschlieBende Charakterisierung mittels SEM und EDX wurden auch von mir Gbernommen.
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 durchgefihrt. Die Auswertung und Interpretation der Impedanzspektren,
der Abzug des Anoden-Anteils bei den experimentellen Impedanzspektren wie auch die TLM
Simulationen der dickenabhéngigen Impedanzspektren wurden von mir durchgefiihrt. Die
Konzeption, die Durchfiihrung, 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 ibernommen.
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3.5 Verstandnis der Lebensdauer von Batteriezellen basierend auf dem
Festelektrolyten LigPSsCl im Zusammenhang mit Lithium-Metallelektroden

ACS Applied Materials & Interfaces 12, 2020, 20012—20025

Understanding the Lifetime of Battery Cells Based on Solid-State LisPSsCl Electrolyte
Paired with Lithium Metal Electrode

R. Schlenker, D. Stegpien, P. Koch, T. Hupfer, S. Indris, B. Roling, V. Mif3, A. Fuchs,
M. Wilhelmi, H. Ehrenberg

3.5.1 Einleitung zur Publikation

Festkorperbatterien bieten eine sichere Alternative zu kommerziellen fliissigen Lithiumionen-
Batterien. Die dabei verwendeten Festelektrolyte werden in der Forschung intensiv untersucht,
besonders im Hinblick auf das Erreichen hoherer spezifischer Batterie-Kapazitdten und
Lebenszeiten. Ein Beispiel zum Steigern der spezifischen Kapazitdt auf Werte bis zu
3860 mAhg ! ist die Verwendung von Silizium-basierten Graphit-Elektroden als negative
Elektrode, jedoch ist hier die Volumenausdehnung des Siliziums wahrend des Zyklisierens ein
Problem. Ein weiteres vielversprechendes Material ist elementares Lithium, was das leichteste
Metall mit einer hohen spezifischen Kapazitat 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
groRBes Problem. Diese konnen durch den Elektrolyten wachsen und sorgen somit fiir einen
Kurzschluss der Batterie.

In dieser Veroffentlichung wird die Grenzflache zwischen elementarem Lithium und
sulfidischer Festkorperelektrolyte untersucht. Die Bildung einer maoglichen Festelektrolyt-
Interphase (SEI) an der Grenzflache wird mittels Rontgenphotoelektronenspektroskopie (XPS)
analysiert. Es ist allgemein bekannt, dass eine hoéhere Stromdichte zu einem schnelleren
Lithium-Dendritenwachstum fiihrt. Nach aktuellem Kenntnisstand wurde jedoch noch nicht
untersucht, wie sich die Menge des abgeschiedenen Lithiums bei Stripping und Plating
(Auflésen und Abscheiden) Experimenten mit einer konstanten Stromdichte auf das
Dendritenwachstum  auswirkt. Dieses Verhalten sowie die daraus resultierende
Lebenszeiterwartung  einer  Batterie soll mit Hilfe wvon elektrochemischer
Impedanzspektroskopie und Flugzeit-Sekundarelektronen-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 | LisPSsCl | Li tber mehrere Zyklen angeschaut.
Dabei wurden zwei unterschiedliche Stromdichten (0,15 mA-cm? fiir 60 min und
0,30 mA-cm? fiir 5 min) angelegt und die steigende Uberspannung wihrend des Haltens der
konstanten Stromdichte miteinander verglichen. In der Literatur ist bekannt, dass die positive
und negative Uberspannung 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 Uberspannung fiir die symmetrische Zelle mit LigPSeClI
symmetrisch wie auch unsymmetrisch zunimmt. Die negative Uberspannung zeigt einen
Anstieg beim Auflésen (Stripping) und Zyklisieren. Daraus resultiert die Vermutung, dass
dieser Anstieg ein entscheidender Punkt fur das Verstandnis 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 moéglicher Grund fiir einen steigenden
Widerstand eine SEI Bildung. Dafiir ist es wichtig sich die Grenzflaiche zwischen dem
Festelektrolyten und der Lithium-Metall-Elektrode genauer anzuschauen. Dazu wurden XPS
Messungen an der Lithium-Metall-Flache sowie der Elektrolyt-Flache nach dem Entfernen
beider voneinander gemacht. Diese ergaben jedoch keine klaren Hinweise auf eine SEI Bildung
an der Grenzflache zwischen dem Elektrolyten und Lithium. Es konnten lediglich an der
Lithium-Oberflache Ruckstdnde gefunden werden, die auf eine mogliche SEI hindeuten.
Jedoch konnten dort keine Beweise fir eine SEI Bildung wéhrend der Zyklisierung gefunden
werden.

Mit einem anderen Ansatz wurde das Grenzflachenverhalten zwischen Festelektrolyt und
Lithium weiter untersucht. Dazu wurde eine symmetrische Zelle aus Li | LisPSsClI | 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 zunéachst
mit Lithium beschichtet wurde, um ein konstantes Potential der Referenzelektrode zu erhalten.
Danach wurde eine konstante Stromdichte (0,30 mA-cm2) angelegt und einmal die
Grenzflache an der Seite der Lithium-Auflésung und einmal an der Seite der Lithium-
Abscheidung mittels Impedanzspektroskopie untersucht. In Abbildung 34 a) sind die
Impedanzspektren zwischen der Seite der Lithium-Auflésung (Stripping) und der
Referenzelektrode zu sehen, wobei die Menge an abgeldstem Lithium variiert und mit Hilfe der
Faradayschen Gesetze bestimmt wurde. Zudem ist der Aquivalentschaltkreis gezeigt, mit dem
die Impedanzspektren gefittet wurden. Der Widerstand Ry beschreibt dabei den Elektrolyt-
Widerstand. Uber die Abschatzung der Kapazitaten mit Hilfe der Brug Formel folgt, dass der
erste  Halbkreis (Rz||CPE2) Korngrenzen-Prozesse (10 °F-cm™2) des Elektrolyten
widerspiegelt. Der zweite Halbkreis (Rs || CPE3) kann der Grenzflache zwischen Lithium und
dem Festelektrolyten (10" F-cm2) zugeordnet werden und der dritte Halbkreis (R4 || CPEa)
zeigt eine chemische Kapazitit (10 F-cm2). 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 abgeldstem Lithium. Der Grenzflachen-Widerstand Rz zwischen Lithium und
Elektrolyt hingegen steigt. Dieser Grenzflachen-Widerstand repréasentiert wiederum den
durchschnittlichen Kontakt-Widerstand zwischen Lithium und Elektrolyt, somit geht mit einem
steigenden Grenzflachen-Widerstand eine sinkende Kontaktflache einher. Diese sinkende
Kontaktflache kann folgende Erklarungsmdoglichkeiten haben. Zum einen konnte sich eine
ionisch isolierende SEI bilden, sodass eine verringerte Kontaktflache durch entstandene
Zersetzungsprodukte zwischen Lithium und Elektrolyten entsteht. Zum anderen kdnnte ein
erhdhter Widerstand mit Leerstellen im Lithium an der Grenzflache einhergehen, da somit der
Grenzflachenkontakt verringert wird (siehe Abbildung 35). Im Weiteren I&sst sich beobachten,
dass die Beitrdge der chemischen Kapazitat sowie des Warburg-Short-Verhaltens deutlich
zunehmen mit steigender Menge an Lithium. Das deutet darauf hin, dass ein Einfluss eines
zusétzlichen Effekts noch fir die Erhéhung des Widerstandes verantwortlich ist.
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Abbildung 34: a) Impedanzspektren an der Grenzflache der Seite der Lithium-Auflésung (Stripping)
und der Referenzelektrode wahrend dem Anlegen einer konstanten Stromdichte von 0,30 mA-cm™.
Die Menge an abgelostem Lithium wurde mit Hilfe der Faradayschen Gesetze bestimmt und in der
Legende aufgefiihrt. Zudem ist der zum Fitten verwendete Aquivalentschaltkreis gezeigt. Der Pfeil

symbolisiert die Zunahme des Widerstandes Rs. b) Impedanzspektren an der Grenzflache 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 Widerstande R;-s.
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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 Beitrdgen
im Hochfrequenzbereich, konnen hier die Korngrenzen Prozesse des Elektrolyten und die
Grenzflachenprozesse zwischen Lithium und Elektrolyt nicht voneinander getrennt werden. Es
lasst sich aber sagen, dass der Widerstand dieser Prozesse mit steigender Menge an Lithium
abnimmt, was gegensatzlich 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 Grenzflachen-Widerstand zwischen
Lithium und Elektrolyt abnimmt. Daraus kann geschlussfolgert werden, dass der Kontakt der
Grenzflache wichtig bei der Untersuchung des Lithium-Dendritenwachstums und nicht zu
vernachlassigen ist. Weiterhin bleibt jedoch offen, ob diese Effekte an der Grenzflache groiier
sind als der Einfluss einer SEI. Zudem kann beobachtet werden, dass die Beitrdge der
chemischen Kapazitat und des Warburg-Short-Verhaltens einen Halbkreis ausbilden, was auf
zusétzliche Effekte hindeutet, welche nun im Weiteren noch genauer betrachtet wird.

Ein Warburg-Short-Impedanzverhalten trégt einen signifikanten Beitrag zur gesamten
Grenzflachen-Impedanz bei. Eine mogliche Erklarung des Warburg-Short-Verhaltens ist in
Abbildung 35 illustriert. Dabei ist wichtig zu erwéhnen, dass bei diesen Messungen nur ein sehr
geringer Druck (6 MPa) an die Messzelle angelegt wurde. Somit ist der mechanische Kontakt
zwischen Lithium, einer moglichen SEI und dem Festelektrolyten nur sehr schwach.
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Abbildung 35: Illustration des Lithium-Leerstellen Gradienten. Anféanglich sind die Lithium-
Leerstellen homogen in der Lithium Elektrode verteilt. Wahrend des Abldsens migrieren Lithiumionen
zur anderen Seite und Lithium-Leerstellen entstehen an den Stellen von denen Lithium weg migriert.
Die Lithium-Leerstellen kdnnen nicht schnell genug diffundieren, was zu einem Lithium-
Diffusionsgradienten fiihrt. 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 flhrt.
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Wird zunéchst der anfangliche Zustand beim Stripping betrachtet (oberste Illustration), zeigt
sich, dass der Auflésungs-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
[llustration) und zum anderen wegen des lateral inhomogenen Kontakts zwischen der SEI und
dem Festelektrolyten. An den lokalen Kontaktpunkten kénnen die Lithiumionen in den
Festelektrolyten migrieren, wodurch Lithium-Leerstellen an der Grenzflache entstehen, die in
die Lithium-Metall-Elektrode diffundieren missen. Hier ist nun die Frage, ob der
Ausbreitungswiderstand der Lithiumionen-Migration oder der Lithium-Leerstellendiffusion
groRer ist. Dazu wird sich die Nernst-Einstein-Gleichung angeschaut. Bei einem Selbst-
diffusionskoeffizient von Lithium zwischen 107! und 107%°cm?s™ bei einer Lithium-
Konzentration von 0,1 mol-cm™2 ergibt sich ein Lithium-Transportkoeffizient von 3-107° bis
3-107° S-cm™. Wird dieser nun mit der ionischen Leitfahigkeit des Elektrolyten LigPSsCl
(ungefihr 1073 S-em™) verglichen, ergibt sich ein deutlich héherer Wert fir die ionische
Leitfahigkeit 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 Grolie 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 duBert, mit Winkeln Kkleiner als 45° im Bereich der hohen
Frequenzen der Warburg-Short-Impedanz. An den Kontaktflachen mit dem hochsten
Auflosungs-Strom findet eine Lithium-Anreicherung statt, wodurch nahe der Kontaktflachen
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 primér an den Stellen statt, an denen zuvor der
hdchste Auflésungs-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 fuhrt zu einem idealeren Warburg-Short-
Verhalten, was auch in den Impedanzspektren in Abbildung 34 b) zu beobachten ist.

Im Weiteren wurden druckabhangige 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. Flr
die druckabhéngigen Experimente wurde der amorphe Festelektrolyt 0,33 Lil + 0,67 LisPSa
verwendet. Dieser hat eine Leitfdhigkeit von 0,8 mS-cm 2, welche im selben Bereich des zuvor
verwendeten Elektrolyten liegt. Somit hat auch der amorphe Elektrolyt eine signifikant hohere
Leitfahigkeit 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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Abbildung 36: Druckabhéngige Impedanzspektren einer symmetrischen Zelle Li | Festelektrolyt | Li,
mit dem amorphen Festelektrolyten 0,33 Lil + 0,67 LisPS, (mit einer Leitfahigkeit von 0,8 mS-cm™).
a) Impedanzspektren mit steigendem Druck von 8,8 MPa bis 44,2 MPa. b) Impedanzspektren wahrend
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 Grenzflachenkontakt durch den angelegten Druck und der Vickers Harte von Li
Metall bestimmt wird. Allerdings gilt dies nur, wenn der angelegte Druck deutlich kleiner ist,
als die Vickers Harte von Lithium-Metall. In der Literatur werden verschiedene Vickers Harten
fiir 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 Harte
von Lithium aufweist oder diese sogar Uberschreitet. Das wirde darauf hindeuten, dass ein
annéhernd idealer Kontakt zwischen Lithium und Festelektrolyt besteht. Allerdings zeigen die
Impedanzspektren, dass der Grenzflachen-Widerstand mit steigendem Druck sinkt, was darauf
hindeutet, dass die relevante Harte, die die Grenzflache beeinflusst, deutlich héher sein muss
als die Vickers Harte von Lithium-Metall. In der Literatur lassen sich Vickers Hérten fir Li.0O,
LiOH und LizN im Bereich von 600 MPa finden. Auf der anderen Seite werden fur sulfidische
Materialien (Festelektrolyte) Vickers Héarten von mehreren Gigapascal gefunden. Somit
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bestimmt die SEI auf dem Lithium-Metall die Kontaktfliche zum Festelektrolyten. Daraus
folgt, dass ein Anwenden von 8,8 — 44,2 MPa mit steigendem Druck zu einer steigenden
Kontaktflache fuhrt. Wenn nun der Kontakt zwischen der SEI und dem Festelektrolyt deutlich
besser wird mit steigendem Druck, dann sollte der lokale AC Strom primar durch den lokalen
SEI-Widerstand bestimmt werden. Bei diesen niedrigen SEI-Widerstanden sind die Kontakt
Stellen lateral homogen verteilt, sodass die Ausbreitung der Lithium-Leerstellendiffusion an
diesen Stellen ein ideales Warburg-Short-Verhalten zeigen sollten. Waéhrend der
Druckverringerung bleibt das Warburg-Short-Verhalten iberwiegend ideal, was in Abbildung
36 ¢) durch Auftragen des Warburg-Short-Widerstandes und in d) durch Auftragen des
Warburg Exponenten jeweils gegen den Druck gezeigt ist. Daraus lasst 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 | LisPSsCI | 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 durchgefiihrt. Dazu wurde sich die Abscheidung
von Lithium an Edelstahl in der Zelle Li | LisPSsCl | Edelstahl angeschaut. Lithium zeigt ein
keimahnliches Abscheidungsverhalten, was einen besseren Kontakt der Lithium-Elektrode zum
Elektrolyten ermdglicht. Werden nun die Abscheidungsmengen an Lithium miteinander
verglichen, ergibt sich folgendes. Bei kleinen Lithium-Abscheidungsmengen kann eine hdhere
lokale Stromdichte beobachtete werden, was mit einer kiirzeren Batterie-Lebenszeit einher
geht. Mittlere Lithium-Abscheidungsmengen verursachen eine hohere keimartige Ablagerung,
was in weniger hohen Stromdichten resultiert und damit langeren Batterie-Lebenszeiten. Und
bei groRen 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 flihrt. Jedoch ist an diesen Stellen die lokale
Stromdichte voraussichtlich hoch, was zu schnellerem Lithium-Dendritenwachstum und somit
zu einer kurzen Lebenszeit fuhrt.

Zusammenfassend l&sst sich sagen, dass die Lebenszeit einer Lithium-Metall-Batterie von der
Kapazitat beim Zyklisieren abhéngt, wobei diese individuell fiir die jeweilige Stromdichte ist.
Eine SEI sollte bei der Betrachtung nicht vernachldssigt werden, jedoch sollte der
hauptséachliche Fokus bei der Untersuchung von Batterie-Lebenszeiten auf der Kontaktflache
zwischen Lithium und Elektrolyt liegen. Zudem sollte der Einfluss von Lithium-Leerstellen
und der Kontaktflache zwischen Lithium und Elektrolyten auch bei der Diskussion Uber
Batterie-Kurzschliisse durch Lithium-Dendrite mit berticksichtigt werden.
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3.5.3 Erklarung des Eigenanteils

Die Hauptarbeiten dieses Paper wurden von Frau Schlenker am Institut fiir Angewandte
Materialien am Karlsruher Institut fur Technologie durchgefuhrt. Dabei wurde diese durch die
wissenschaftliche Betreuung von Herrn Dr. Indris und Herrn Prof. Ehrenberg gefihrt. In
Kooperation mit dem Campus flr Forschung und Vorausentwicklung der Firma Robert Bosch
GmbH wurden die Arbeiten durch Herrn Stepien, Herrn Koch, Herrn Hupfer, Frau Fuchs und
Herrn Wilhelmi unterstiitzt. Alle Messungen und Auswertungen, au3er die im folgenden Absatz
erlauterten, wurden von ihnen Gbernommen.

Die Messung und die Auswertung der druckabhangigen Impedanzspektren der symmetrischen
Zelle Li | Festelektrolyt | Li mit dem Festelektrolyten 0,33 Lil + 0,67 LisPS4 wurden von mir
durchgefuhrt, unter der wissenschaftlichen Betreuung von Herrn Prof. Roling. Die
Kommunikation mit Frau Schlenker wurde von Herrn Prof. Roling Gbernommen.

Die Anfertigung und Ausarbeitung des Manuskripts zu den Textpassagen der druckabhéngigen
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 ibernommen, die auch die Korrespondenz mit dem Editor
sowie den Gutachtern Gbernahm.
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4 Zusammenfassung

In dieser Dissertation wurde das Festelektrolytsystem (1—x) LisPS4 + x Lil charakterisiert und
die Anwendung des Festelektrolyten der Zusammensetzung 0,67 LisPSs+ 0,33 Lil in
Festkorperbatterien (ASSB) uberprift. Insgesamt sind funf Publikationen zu dieser Thematik
entstanden. Drei Publikationen legen den Schwerpunkt auf die Charakterisierung des
Elektrolytsystems  (1—X) LisPSs4 + x Lil, wobei die Lithiumionen-Leitféhigkeit, die
Lithiumionen-Dynamik sowie die strukturellen Anderungen nach einer Temperaturbehandlung
im Fokus liegen. In den anderen beiden Publikationen wird der Festelektrolyt
0,67 LisPS4 + 0,33 Lil fir 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 druckabhéngig 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) LisPSs + x Lil beziehen
sich auf die Untersuchung der Zusammensetzung 0,67 LisPS4 + 0,33 Lil. In dieser konnte eine
enorme Leitfahigkeitserhbhung des amorphen Ausgangsmaterial von 0,8 mS-cm™! auf
6,5 mS-cm ! nach einem einzelnen Temperschritt auf 180 °C festgestellt werden. Die Ursache
dieser Leitfahigkeitserhéhung wurde mittels Rontgenpulverdiffraktometrie (XRD) und
"Li-Kernspinresonanz (NMR) auf Strukturanderungen 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 leitfahigen Phasen nicht festgestellt werden, woraus auf einen schnelleren
lonentransport in der amorphen Phase nach der Temperaturbehandlung geschlossen wurde.
Diese Hypothese konnte mittels Positronen-Annihilations-Spektroskopie untermauert werden,
da eine Erhthung des freien Volumens im Festelektrolyten nach der Temperaturbehandlung
gezeigt werden konnte. Aufgrund dieser Ergebnisse wurde ein neuer Leitfahigkeitserhdhungs-
Mechanismus postuliert, der einen schnellen lonentransport nach einer Temperaturbehandlung
auf Strukturdnderungen in der amorphen Phase zurlickfuhrt. Dieser Effekt wurde in einer
weiteren Publikation mit verschiedenen ’Li-NMR-Messungen noch tiefgehender in der
Lithiumionen-Dynamik untersucht. Dabei wurden ’Li-Spin-Gitter-Relaxation-Messungen und
eine Linien-Form-Analyse durchgefuhrt, um die lokale Sprung-Bewegung der Lithiumionen zu
untersuchen. Weitere Methoden wie ’Li-Field-Cycling-Relaxometrie und statische
Feldgradient Techniken wurden verwendet, wodurch auch Selbstdiffusionskoeffizienten der
Lithiumionen bestimmt werden konnten. Insgesamt unterstitzten diese Messungen die zuvor
aufgestellte Hypothese eines schnelleren lonentransports in der amorphen Phase des
Festelektrolyten 0,67 LisPSs + 0,33 Lil.

Da die Ursache fur den schnellen lonentransport in der amorphen Phase noch nicht verstanden
war, wurden die Untersuchungen erweitert und das Festelektrolytsystem (1—X) LisPS4 + x Lil
fur x=0-0,5 charakterisiert, um offene Fragen des neuen Leitfadhigkeitserhdhungs-
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Mechanismus zu Kléren. In der entstandenen Publikation 3.3 wurden die Kristallisations-
temperaturen mittels dynamischer Differenzkalorimetrie (DSC) bestimmt, um die
Leitfahigkeits-erhdhung systematisch in Bezug auf das Kiristallisationsverhalten zu
untersuchen. Es wurden wieder XRD und ’Li-NMR-Messungen durchgefiihrt, die weiter durch
3IP.NMR-Messungen unterstiitzt wurden. Die systematische Charakterisierung des
Festelektrolytsystems zeigte fir verschiedene Lil Anteile x ein unterschiedliches
Kristallisationsverhalten. Dabei wurde die Temperaturbehandlung immer 10 K unterhalb des
ersten Kiristallisationspeaks durchgefuhrt, welcher mittels DSC bestimmt wurde. Eine
strukturelle Einteilung in drei Gruppen erfolgte mittels XRD und Raman-Spektroskopie, wobei
in allen Fallen nanokristalline Verbindungen entstanden. Fir x = 0 — 0,15 wurde hauptséchlich
die Entstehung von S-LisPS4 und fir x = 0,45 und 0,5 die Entstehung von LisPS4l beobachtet.
Das Auftreten dieser nanokristallinen Strukturen zeigte eine geringe Leitfahigkeitserh6hung.
Eine enorme Leitfahigkeitserhdhung konnte fiir x = 0,2 — 0,4 beobachtet werden, wobei das
Entstehen der Thio-LISICON Il Phase ab x = 0,2 fur diese Erhéhung verantwortlich ist. Die
Existenz einer superionischen Thio-LISICON Il Phase wurde auch schon in der Literatur
beobachtet. Die Leitfahigkeitserhhung bis x =0,4 konnte durch die Bestimmung der
Lithiumionen-Dynamik mittels "Li-NMR-Messungen bestatigt werden. Allerdings wurde eine
Abnahme dieser Thio-LISICON Il Phase mit steigendem Lil Anteil festgestellt, wohingegen
eine Zunahme der Leitfahigkeit zu erkennen war. Dieses widerspriichliche Verhalten deutet auf
weitere nanokristalline Phasen mit guter ionischer Leitfahigkeit hin. Diese Ergebnisse wurden
auch durch die 3'P-NMR-Messungen bestatigt. Zudem konnten weitere strukturelle
Anderungen noch detailreicher verfolgt werden. Aufgrund des Auftretens einer
nanokristallinen LisPS4l-Phase bei x = 0,33, die im XRD nicht feststellbar war, wurde die
Entstehung einer hoch fehlgeordneten LisPS4l-Phase fur die weitere Leitfahigkeitserhhung mit
einer maximalen Leitfahigkeit bei x = 0,4 postuliert. Diese fehlgeordnete LisPSsl-Phase grenzt
sich dabei klar von der fir x = 0,45 und 0,5 entstandenen LisPSsl-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) LisPSs+ x Lil die Entstehung verschiedener
nanokristalliner Phasen fur eine Leitfahigkeitserhéhung verantwortlich sind. Dabei wird die
urspringliche amorphe Phase komplett umgewandelt. Schlieflich wurde damit gezeigt, dass
der schnelle lonentransport 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 LisPSs+ 0,33 Lil in
Festkorperbatterien 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 LiNio.83Mnoe6C00,1102 (NMC).
Beide CAM waren mit einer LiNbO3z-Beschichtung versehen. Die Dicke der Kompositkathode
wurde variiert und die Festkorperbatterien in  einem Ladezustand von 50 %
impedanzspektroskopisch untersucht. Eine Interpretation dieser erfolgte Uber das
Transmission-Line-Modell (TLM). Mit Hilfe des TLMs wurde dann die Austauschstromdichte
fiir beide CAM im Kontakt mit dem Festelektrolyten 0,67 LisPSs + 0,33 Lil bestimmt. Dabei
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waren einige Parameter des TLMs experimentell bestimmbar. Die weiteren Parameter, wie die
Tortuositat t,;+, der Lithium-Diffusionskoeffizient im CAM Dc,y, die nicht ideale
Doppelschicht-Kapazitat mit den Parametern Qp, und S sowie die Abhangigkeit des
Gleichgewichtspotentials in Bezug auf die Lithium-Konzentration im CAM dU /dc;; konnten
durch Literaturwerte, weitere elektrochemische Messungen und dem Fitten der erhaltenen
Impedanzspektren abgeschatzt werden. Mittels dieser Startwerte konnten Impedanzspektren
der dickenabhéngigen Kompositkathoden nach dem TLM simuliert und mit den
experimentellen Ergebnissen verglichen werden. Somit war eine Bestimmung der
Austauschstromdichte fir beide Materialien méglich. Die Austauschstromdichten der beiden
CAM unterschieden sich dabei deutlich. Fiir LCO konnte ein Wert von 25,8 A-m 2 abgeschatzt
werden. NMC hingegen zeigte einen deutlich niedrigeren Wert von 0,11 A-m™2. Ein
Literaturvergleich der ermittelten Austauschstromdichten erfolgte mit fliissigen Lithiumionen-
Batterien. FUr LCO-basierte  Elektroden mit  Flussigelektrolyten wurde eine
Austauschstromdichte von 0,4 A-m™2 publiziert, welche mehr als eine GréRenordnung kleiner
ist, als die in LCO-basierten Kompositkathoden in ASSBs. NMC-basierte Elektroden mit einem
Fliissigelektrolyten zeigten Austauschstromdichten im Bereich von 2 — 4 A-m 2, welche etwa
eine GroRenordnung hoher sind, als die in Kompositkathoden in ASSBs gefundene
Austauschstromdichte.

Das Elektrolytsystem 0,67 LisPSs + 0,33 Lil wurde zudem im Kontakt mit elementarem
Lithium druckabhéngig untersucht. Diese Ergebnisse wurden im Rahmen der Publikation 3.5
zum Verstandnis der Lebenszeit einer ASSB mit sulfidischen Festelektrolyten und Lithium-
Metallelektroden publiziert. Es wurde mit Hilfe elektrochemischer Untersuchungen und der
Verwendung von Roéntgenphotoelektronenspektroskopie und Flugzeit-Sekundérelektronen-
Massenspektrometrie die Grenzflache zwischen Festelektrolyt und Lithium-Metall bei
Abscheidungs- und Auflésungs-Experimenten analysiert. Es wurde festgestellt, dass der
Einfluss einer Festelektrolytinterphase an der Grenzflache bericksichtigt werden sollte. Ein
weiterer wichtiger Einflussfaktor fir die Lebenszeit einer Lithium-Metall-Batterie ist jedoch
die Betrachtung der Grenzflache zwischen Lithium-Metall und Festelektrolyt. Zum einen muss
die Bildung von Lithium-Leerstellen im Lithium-Metall beim Ablésen von Lithium
berucksichtigt 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 konnen hohe lokale Stromdichten erreicht werden, was zu einem
schnelleren Dendritenwachstum und einer kurzeren Batterie-Lebenszeit fuhrt.
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In this dissertation, the ion transport properties of the ball-milled solid electrolyte system
(1—x) LisPSs + x Lil 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) LisPS4 + x Lil.
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 LisPS4 + 0.33 Lil 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 LisPSs + 0.33 Lil 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 LisPS4 + 0.33 Lil was characterized after a single annealing
step. The lithium ion conductivity after this single annealing step at 180 °C increases from
0.8 mS-em?* to 6.5 mS-cm L. This huge conductivity enhancement was examined by X-ray
diffraction (XRD) and "Li 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 ‘Li NMR measurements. With "Li spin-lattice
relaxation and line-shape analysis the local hopping motion of the lithium ions were ascertained.
Furthermore, ‘Li 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 LisPS4 + 0.33 Lil was confirmed.

For further investigations of this conductivity enhancement mechanism, the solid electrolyte
system (1—x) LisPSs + x Lil was investigated for different compositions in the range x =0 — 0.5.
In the third publication the crystallization temperature of (1—x) LisPSs + x Lil 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, ‘Li NMR and 3P NMR measurements were performed. The
systematic characterization of (1—x) LisPSs + x Lil showed a different crystallization behavior
depending on the Lil 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 p-LisPSs4 is found, in the group for x =0.45 and 0.5,
predominantly the formation of LisPS4l. 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 Il 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 Il phase was reported. The conductivity was increased with a higher
Lil content up to x = 0.4, however to a lesser extent. The 'Li NMR measurements affirmed this
increase in conductivity. Interestingly, in this group the ratio of the thio-LISICON Il phase
decreased with ascending Lil amount, which did not agree with an increasing conductivity.
Hence, it is expected that other nanoscale phases exist with high lithium ion conductivities.
Furthermore, 3P NMR measurements confirmed this results and carried out these structural
changes in more detail. The observation of nanoscale LisPS4l for x = 0.33 suggests a highly
conductive disordered LisPSsl phase which increases with increasing Lil amount, but is not
detectable by XRD. This disordered phase must be clearly distinguished from the LisPSal 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) LisPSs + x Lil. Especially, there are likely other superionic crystalline phases which have
even higher ionic conductivities than the thio-LISICON Il 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 LizPSs + 0.33 Lil was used in all-solid-state
batteries. Thereby, two different cathode active materials (CAM) were compared. The solid
electrolyte 0.67 LisPS4 + 0.33 Lil 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 LiNio.83Mno.06C00.1102 (NMC) with a LiNbOs 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 LizsPSs + 0.33 Lil. For
this purpose, several parameters were fixed at experimentally determined values. Other
parameters such as the tortuosity t,;+, the lithium diffusion coefficient in CAM D ,,,, the non-
ideal double layer capacitance parameters Qp; and S as well as the dependence of equilibrium
potential on lithium concentration in CAM dU /dc;; 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-m2. 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-m2 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 LizPSs + 0.33 Lil 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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Im Bereich der Charakterisierung des Festelektrolytsystems (1—x) LisPSs+ x Lil bleibt
weiterhin die strukturelle Aufklarung der Thio-LISICON Il Phase offen. In weiteren Arbeiten
musste die strukturelle und chemische Zusammensetzung, unter Berlicksichtigung der beiden
unterschiedlichen Phosphor Umgebungen mit einem gemittelten Verhaltnis von 2:1 aus den 2D
Doppelquanten/Einquanten-NMR-Messungen, aufgeklart werden. Dazu kdnnte bspw. mittels
hochaufldsender Kryo-Transmissionselektronenmikroskopie (cryo-TEM) das Kristallisations-
verhalten fir x = 0,2 untersucht werden. Es kdnnten auch andere sulfidische Festelektrolyte,
wie 0,8 Li2S +0,2P2Ss, im Hinblick auf die entstehende Thio-LISICON Il Phase
charakterisiert werden, um diese Phase besser zu verstehen. Auch ein Einfluss von Lithiumiodid
auf die Bildung der Thio-LISICON 11 Phase konnte damit in Betracht gezogen werden. Zudem
benotigt die fehlgeordnete LisPSsl-Phase einer weiteren Untersuchung. Im Hinblick darauf
konnte die Zusammensetzung fiir x = 0,4 nochmal mittels 3P-NMR untersucht werden, um
auch hier das fehlgeordnete LisPSsl nachzuweisen. Eventuell bietet diese Untersuchung die
Madglichkeit, detaillierte strukturelle Unterschiede in den beiden LisPSsl-Phasen zu erhalten.

Auch die Arbeiten zur Untersuchung der dickenabhangigen Kompositkathoden in ASSBs
sollten weitergefuhrt werden. Einerseits sollte der Einfluss des angelegten Druckes auf die
Austauschstromdichte detailliert untersucht werden, um Informationen Gber einen minimal
notwendigen Messdruck fir hinreichend hohe Austauschstromdichten in ASSBs zu erhalten.
Andererseits sollte das abweichende Verhalten der LCO-basierten Kompositkathoden vom
Transmission-Line-Modell (TLM) in weiterfiihrenden Messungen nochmal detaillierter
betrachtet werden. Eine weitere Fortsetzung dieser Arbeiten ware die Verwendung von anderen
Festelektrolyten, wobei entweder sulfidische Festelektrolyte mit besserer Lithiumionen-
Leitfahigkeit oder bspw. halidische Festelektrolyte in Betracht gezogen werden konnten. Die
dabei erhaltenen Ergebnisse konnten mit dem dickenabhéngigen Impedanzverhalten des
Festelektrolyten 0,67 LisPSs + 0,33 Lil verglichen werden und schlieBlich ein Einfluss des
Festelektrolyten auf die ermittelte Austuschstromdichte untersucht werden. Weiter wére die
Verwendung von anderen Aktivmaterialien oder einem anderen Beschichtungsmaterial wie
bspw. Li2ZrOs im Hinblick auf die Bestimmung der Austauschstromdichten interessant.
Aulerdem konnte in einem weiteren Schritt der Kompositkathode ein Leitadditiv hinzugefugt
werden, um den Einfluss dieses Additives im Detail zu untersuchen. Auch hier konnten die
ermittelten Austauschstromdichten mit denen ohne eine Zugabe von Leitadditiven verglichen
werden.

Zur besseren Unterscheidung von Anoden- und Kathoden-Prozessen in einer Festkorper-
batterie, konnten zu den gemessenen symmetrischen Zellen Anode | Festelektrolyt | Anode
auch symmetrische Zellen Kathode | Festelektrolyt | Kathode untersucht werden. Dabeli
konnten auftretende Grenzflacheneffekte in der Festkorperbatterie, wie bspw.
Stromabnehmer | Aktivmaterial besser identifiziert werden. Diese konnten 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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8 Anhang der Veroffentlichungen

8 Anhang der Veroffentlichungen

Im Anhang dieser Dissertation befinden sich die funf Verdffentlichungen mit zugehdriger
Supporting Information, sofern vorhanden, welche oben zusammengefasst vorgestellt wurden
und wahrend der Promotionszeit entstanden sind. Fur die Publikationen, deren
Veroffentlichungsprozess zum Zeitpunkt des Einreichens der Abgabe noch nicht abgeschlossen
waren, sind als Manuskript beigefugt. Die Genehmigungen zur Verwendung und zum
Abdrucken im Rahmen dieser Arbeit liegen vor.
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ABSTRACT

Lithium thiophosphate glasses and glass ceramics are a promising class of electrolytes for all-solid-state lithium-ion batteries. Heat treatment of completely amor-
phous glasses often leads to a conductivity enhancement, which can be attributed either to the formation of highly conducting crystallites or to fast Li* ion transport
at the interface between amorphous phases and crystallites. Here, we demonstrate a novel conductivity enhancement mechanism in amorphous 0.33 Lil + 0.67
LizPS, glasses during a single annealing step at 180 °C. The combination of electrochemical impedance, “Li NMR, and positron-annihilation lifetime spectroscopy
gives indication for an annealing-induced formation of monovacancies in the bulk amorphous phase, which act as stepping stones for fast Li* ion transport. The
maximum conductivity achieved after annealing was 6.5 mS-cm !, the highest value observed so far for amorphous thiophosphate-based electrolytes.

1. Introduction

All-solid-state batteries (ASSBs) hold great promise for becoming
the next-generation energy source of electric vehicles [1-3]. As com-
pared to state-of-the-art lithium-ion batteries containing flammable li-
quid electrolytes, ASSBs offer potentially higher energies densities due
to the usage of Li metal as anode material and higher safety due to the
non-flammability of many solid electrolytes. The recent discovery of a
large number of solid Li* electrolytes with ionic conductivities in the
range of 10-25 mS-cm ' [1,4-8] has led to exciting new perspectives
for the development of high-power ASSBs. A large fraction of these solid
Li* electrolytes are thiophosphates with crystal structures favouring
fast Li* ion transport [1,4-10]. However, the total Li* ion conductivity
of such crystalline materials may suffer from grain boundary re-
sistances, which can only be reduced by time-consuming annealing
processes at relatively high temperatures [5]. An alternative are lithium
thiophosphate (LPS) glasses, which can often be synthesized in a simple
fashion, e.g. by mechanochemical ball milling [3,11]. The addition of
lithium iodide to LPS glasses improves the ionic conductivity [12-14]
and also the compatibility with metallic lithium anodes [15-19].
However, the best ionic conductivities achieved so far in completely
amorphous lithium thiophosphate - lithium iodide (LPSI) glasses do not
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E-mail address: roling@staff.uni-marburg.de (B. Roling).
! These authors contributed equally to this work.
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exceed 1.8 mSem ! [18].

Heat treatment of such glasses can lead to significant conductivity
enhancements which have been attributed to different origins: (i) The
formation of superionic Li;P;8;; crystals in the amorphous matrix
[3,20-22]. (ii) The formation of a highly conductive thio-LISICON II
phase in the amorphous matrix [14,23]. (iii) Fast ion transport at the
interfaces between crystalline phase and the amorphous phase [24,25].
In all three cases, the enhancement is related to the formation of
crystallites.

In this paper, we demonstrate a novel conductivity enhancement
mechanism during heat treatment of LPSI glasses, which is neither
based on highly conductive crystallites nor on fast interfacial ion
transport, but is caused by faster ion transport in the bulk amorphous
phase. We show that a simple one-step heat treatment of the glass 0.33
Lil + 0.67 Li3PS,, which was prepared by mechanochemical milling,
leads to a conductivity enhancement from about 0.8 mSem ! to 6.5
mS-cm ! without significant crystallization of the glass. To the best of
our knowledge, 6.5 mS-em ' is the highest Li*-conductivity obtained
so far in inorganic amorphous Li* ien conductors. By combining elec-
trochemical impedance spectroscopy (EIS), “Li NMR measurements,
and positron annihilation lifetime (PAL) spectroscopy, we provide
evidence that the Li™ conductivity enhancement is caused by the
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annealing-induced formation of monovacancies in the amorphous bulk
phase of the material.

2. Experimental section

The Li,S-P,Ss-Lil glasses were prepared by the means of mechanical
milling using a high energy planetary ball mill (Pulverisette 7, Fritsch,
Idar-Oberstein, Germany). A stoichiometric mixture of reagent grade
LiS (99.9%, Alfa Aesar, Karlsruhe, Germany), P,Ss (99%, Sigma
Aldrich, Taufkirchen, Germany) and Lil (99.999%, Alfa Aesar,
Karlsruhe, Germany) powders was prepared inside an argon-filled
glovebox (UniLab, MBraun, Garching, Germany; Xy.o < 1ppm,
Xo2 < 1ppm) and was filled into a zirkonia pot (20 ml volume) with 10
ZrO, balls (10 mm diameter). After closing the pot air-tight, it was re-
moved from the glovebox, and the mixture was milled at a rotational
speed of 500 rpm for about 8 h (5 min milling; 15 min rest; 99 cycles).
Afterwards, the obtained product was removed from the pot inside the
glovebox and was ground in an agate mortar to obtain the final glass-
powder. Each annealing step of the glass comprised heating from 20 °C
to 180 °C in 20 min, holding at 180 °C for 30 min, and cooling from
180 °C to 20 °C in 20 min. All further sample preparation processes were
also carried out inside the glovebox.

For the Li™ ion conductivity measurements, the as-prepared pow-
ders were pressed into pellets with a diameter of 6 mm by applying a
pressure of 276 MPa for 30 min at room temperature by means of a
hydraulic press (P/O/Weber, Remshalden, Germany) using polished
stainless steel extrusion dies. The thickness of the pellets was de-
termined by means of a micrometer caliper (Mitutoyo, Neuss,
Germany). To ensure a sufficient electronic contact during the mea-
surements, the pellets were coated with a gold layer on both faces using
a sputter coater (108auto, Cressington, Watford, England). The pellets
were then placed inside a home-built, air-tight sample cell in a two-
electrode arrangement. Impedance measurements were carried out
using an Alpha-AK impedance analyzer (Novocontrol, Montabaur,
Germany) in a frequency range from 1 MHz to 0.1 Hz with an applied
AC voltage of 10 mVygys. The temperature was varied in a range from
—120°C to 180°C using the Novocontrol Quatro Cryosystem. The
maximum temperature offset during the measurements was fixed to a
limit of + 1 °C. For the fitting of the obtained spectra, the impedance
analysis software RelaxIS (RHD Instruments, Darmstadt, Germany) was
used.

X-ray diffraction measurements (XRD) were performed using a
powder diffractometer STOE STADI MP (STOE, Darmstadt, Germany)
using Cu-Ka radiation in a Debye-Scherrer geometry. The powder
samples were sealed inside a XRD glass sample tube (Hilgenberg,
Malsfeld, Germany) under argon atmosphere.

For ’Li NMR measurements, the powder samples were pressed into
pellets with 3mm diameter. The pellets were then sealed into NMR
glass tubes (Sigma Aldrich, Taufkirchen, Germany) under vacuum.
During the NMR measurements, the temperature was controlled by a
liquid nitrogen cryostat in a range between —173°C and 27 °C. All
experiments in homogeneous fields were carried out using a home-built
spectrometer operating at a magnetic field of B, = 4.6 T, corresponding
to a ’Li Larmor frequency of w;, = 27 - 63 MHz. Spin-lattice relaxation
(SLR) measurements as well as spectra were recorded with a saturation-
recovery pulse sequence followed by solid-echo detection. In order to
ensure proper excitation of the broad static spectra, the 90° pulse length
was kept at 2.2-2.3 ps in all experiments. Correlation functions of the
ion dynamics were measured by applying the stimulated-echo (STE)
pulse sequence for spin 3/2 [26,27]. Diffusion coefficients were mea-
sured using a static field gradient (SFG) magnet with the same magnetic
field strength of By =4.6T and a magnetic field gradient of
g =140Tm ' The STE pulse sequence applied for diffusion mea-
surements can be found in previous work [28]. Due to the identical field
strength, spin-lattice relaxation times for the diffusion measurements
could be resumed from the homogeneous field data.
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Fig. 1. a) Nyquist plot of the complex impedance for the as-prepared 0.33
Lil + 0.67 LizPS, glass (black squares) and for the same sample after a single
annealing step at 180 °C (red circles ), respectively. The spectra were recorded
at a temperature of —120 °C. On the right-hand side, the equivalent circuit used
for fitting the impedance spectra is shown. b) Room-temperature Li* ion con-
ductivity of the LiPSI glass versus the number of annealing steps implying an
overall holding time of 9 h at 180 °C. ¢) Arrhenius plots of the ionic conductivity
of the as-prepared glass (black squares) and of the same sample after a single
annealing step (red circles). The solid lines represent the best linear fit. (For
interpretation of the references to color in this figure legend, the reader is re-
ferred to the web version of this article.)

The positron annihilation lifetime (PAL) measurements were per-
formed using a standard temperature-controlled digital positron life-
time spectrometer [29,30] with a time resolution of 228 ps. A 14 uCi
2?Na positron source was deposited between two 7.5 um thick Kapton
foils, which were sandwiched between two identical cylindrical as-
prepared glass samples with 10 mm diameter and 1 mm thickness. The
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measurements were carried out at room temperature (RT) under high
vacuum (< 10~ ®mbar). Then the samples were annealed for 30 min at
180 °C, cooled down to room temperature, and were characterized
again by PAL measurements. 5 x 10° counts were accumulated in each
positron lifetime spectrum. Si was measured as a reference, which
showed a single lifetime of 218 ps (defect-free bulk lifetime, 7). After
source and background corrections, the lifetime spectra were decom-
posed two components, n(t) = (I;/z))e” " + (Io/z)e” ™, convoluted
with the Gaussian resolution function of the spectrometer using the
lifetime program LT9 [31]. Here, I; and 7; denote the relative intensity
and lifetime, respectively, of component i.

3. Results and discussion

In Fig. 1 a), we show impedance spectra obtained at —120 °C for the
as-prepared glass and for the glass after a single annealing step. Both
spectra were fitted with the equivalent circuit shown in Fig. 1 a). The
semicircle was fitted by a resistance Ry in parallel to a constant phase
element CPEg, while the low-frequency spike due to electrode polar-
ization (double layer formation) was fitted by a constant phase element
CPEp,. The impedance of a constant phase element is given by:
Zepg = Q!+ (iw) ™. The capacitance of the semicircle can be calculated
from the Brug formula Cg = (Qg (Rg)' ~%)"/) [32]. Capacitance values
of 28 pF-em ™ and 39 pF-cm ™ were obtained for the as-prepared and
for the annealed glass, respectively, strongly indicating a bulk con-
duction process in both cases [33].

As seen from the figure, the one-step annealing leads to a strong
increase of the bulk ion conductivity of the material. The room tem-
perature ionic conductivity increases from 0.8 mSem ' to 4.6
mSem ™!, see Fig. 1 b). However, longer-term annealing leads to a
strong drop of the conductivity. After 18 annealing steps implying an
overall holding time of 9 h at 180 °C, the room-temperature ionic con-
ductivity drops to values of about 1 mS:em ~'. We found no significant
influence of the holding time at 180 °C (varied between 3 min and
30min) and of the cooling rate (varied between 0.5 K'min~! and
5K-min~!) on the conductivity enhancement.

Fig. 1 ¢) shows an Arrhenius plot of the ionic conductivity for the as
prepared LiPSI glass (black squares) and for the same sample after the
one-step annealing at 180 °C (red circles), respectively. The highest
room-temperature ionic conductivity achieved by this one-step an-
nealing was 6.5 mS-cm ™!, which is about eight higher than the con-
ductivity of the as-prepared glass. We note that the maximum con-
ductivity in subsequent experiments varied typically between 4.5
mSem ™' and 6.5 mSem ™!, even under nominally identical experi-
mental conditions. The activation energy was lowered from 0.31 eV for
the pristine glass to 0.28 eV for the annealed sample.

In Fig. 2, we show XRD patterns of the as-prepared glass, of a sample
after a single annealing step leading to the maximum conductivity of
6.5 mSem !, and of a sample after 18 annealing steps (overall 9h
holding time at 180°C) leading to a drop of the conductivity to 1
mSem ™!, The as-prepared sample is completely amorphous. The
sample with the maximum Li* ion conductivity is mostly amorphous,
but contains a tiny amount of crystalline phase as indicated by the weak
Bragg peak at 19-21°. In contrast, after 18 annealing steps, the sample
exhibits a much higher degree of crystallinity, and the largest Bragg
peaks originate from Li4PS4l crystals, see XRD pattern of crystalline
Li4PS,l in Fig. 2. Sedlmeyer et al. reported a value of 0.12 mS.em ~ ' for
the ionic conductivity of crystalline Li4PS4I [34]. Since LisPS4l exhibits
a higher iodide content than the as-prepared glass, we expect the si-
multaneous formation of LizPS;. The XRD patters obtained after 18
annealing step do not show Bragg peaks originating from crystalline -
LisPS, or y-LisPS, [35]. This indicates the formation of amorphous
LizPSs with a room-temperature ionic conductivity of 0.124 mS-cm '
[36]. Thus after very long time annealing, the conductivity data shown
in Fig. 1 b) should approach a value of about 0.12mS-cm ',

Since the LizPS4l crystallites and amorphous Li;PS, exhibit lower
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Fig. 2. XRD pattern of the as prepared glass (o = 0.8 mS.cm ™), of the sample
after a single annealing step (0 = 6.5 mScm ™), of the sample after 18 an-
nealing steps (0 = 1 mSem ™), of crystalline Li,PS,l, of crystalline y-Li;PS, and
of crystalline B-LizPS,.

ionic conductivity than the as-prepared glass, it is remarkable that a
short annealing step leads to a conductivity enhancement. Conductivity
maxima during annealing close to the crystallization temperature have
also been observed by Adams and Maier [37] for a Ag" ion conducting
glass and by Tsukasaki et al. [24] and by Shiotani et al. [25] for Li* ion
conducting glasses. In these studies, the conductivity enhancement was
attributed to fast ion transport at the interfaces between the crystallites
and the amorphous matrix. However, it is important to note that the
maximum conductivity enhancements observed in these studies due to
the interfacial effect was only about 80%, whereas we find a con-
ductivity enhancement of up to 700%. Therefore, the question arises
whether the origin of our conductivity enhancement is different.

In order to characterize the Li ion dynamics in more detail, we
carried out “Li NMR experiments. These experiments probe the quad-
rupolar interactions of the ”Li spins, which reflect the local charge
distribution and, hence, differ at various ionic sites. Temperature-de-
pendent “Li NMR spectra of the as-prepared glass and of a sample after
a single annealing step are shown in Fig. 3 a). As expected for spin-3/2
nuclei [26], the static spectra at low temperatures consist of two
Gaussian lines, which result from the central and satellite transitions
between the Zeeman levels of the spins, respectively. The static width of
the narrower central line amounts to ..., = 4 kHz for both samples,
whereas that of the broader satellite line changes upon annealing from
Yo = 50 kHz to X, = 60 kHz. The latter values reflect the fact that
the 7Li spins are subject to broadly distributed quadrupolar interactions
in the studied disordered samples. When the temperature is increased,
the NMR interactions responsible for the line broadening are averaged
by Li motion, leading to line narrowing. At ambient temperatures, the
7Li spectra are dominated by a narrow Lorentzian line, indicating that
correlation times t = 1 ps prevail, but closer inspection reveals that a
broader component still exists and, hence, the line-shape transition is
not yet fully completed. Comparing the motional narrowing of the "Li
spectra for the as-prepared glass and for the annealed samples, we find
quantitative, but no qualitative differences. For a more detailed study,
we show the temperature-dependent linewidth of the central line in
Fig. 3 b). It can be seen that the line-shape transitions have similar
shapes and extend over broad temperature ranges of > 100K, sug-
gesting prominent dynamical heterogeneity in both samples. In the case
of heterogeneous dynamics, the temperature dependence of the line
width depends on both the shift and width of the underlying distribu-
tion of correlation times, hampering straightforward determination of
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p

points of both curves is about 25K, as indicated by stars. The lines are guides to the eye.

activation energies. However, there is no indication of bimodal dy-
namics for either of the samples, which would result if ionic mobility
was strongly altered in a precipitated phase. The line narrowing profile
of the annealed sample is merely shifted by about 25K to lower tem-
peratures, confirming faster local Li* dynamics in the annealed sample
as compared to the as-prepared glass. Strictly speaking, we expect that a
minority fraction of a bimodal distribution is detectable in our line-
shape analysis, if it amounts to at least 1-2%. In particular, a few
percent of a highly mobile Li species would cause a clearly visible
narrow line on top of the broad spectrum at temperatures just below the
main line-shape transition. Smaller volume fractions of a precipitated
phase could remain unobserved.

7Li STE experiments provide straightforward access to Li ion jump
motion in the milliseconds regime. In more detail, the Li STE approach
allows us to directly measure the correlation functions F(t,,)~<sin
[@qp(0)te] - sin [wop(tm)te]>, relating the quadrupolar frequencies wqp
during two short and fixed evolution times ¢, that are separated by a
longer and variable mixing time t,, [26,27,38]. Since the quadrupolar
frequencies depend on the ionic environments, Fy(t,) decreases as a
consequence of Li* jumps to neighbouring sites. Thus, Fa(t,,) is a cor-
relation function describing the depopulation of the Li™ sites occupied
at t,, = 0. Fig. 4 shows Fy(t,,) for both samples. It is evident that the Li
STE decay of the as-prepared glass at —133°C and of the annealed
sample at —113°C exhibit very similar characteristics. Interpolation
with stretched exponential functions, exp[ —(t/r)ﬂ], yields correlation
times of T = 0.02s and stretching parameters of f = 0.7. In this ana-
lysis, additional damping of the “Li STE decays due to spin relaxation
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Fig. 4. Correlation functions Fu(t,,) for the as-prepared glass (measured at
—113°C) and for a sample after a single annealing step (measured at —133°C
and — 113°C, respectively.) The lines are interpolations with stretched ex-
ponential functions, see text for details.

and spin diffusion [39] is minor. Thus, the observed temperature shift
of 20K further corroborates that annealing leads to an overall speedup
of Li* dynamics. In harmony with the STE results, extrapolation of the
measured electric conductivities, see Fig. 1, to the lower temperatures
of the stimulated-echo study reveals that we expect comparable values
of about 2:10™° mSem " for the as prepared sample at —113°C and
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the annealed one at —133 °C. On the other hand, comparison of the STE
decays at —113°C reveals that annealing speeds up Li ion jumps by
almost an order of magnitude. For both samples, the stretched decays of
Falt,,) suggest appreciable dynamical heterogeneity. However, we do
not observe bimodal decays for the annealed sample and, hence, the
data yield no evidence for distinct jump rates in amorphous and crys-
talline regions. In other words, the Li STE results indicate that all ra-
ther than a fraction of Li ions show enhanced dynamics after the single
annealing step, confirming the results of the above line-shape analysis.

Finally, we use 7Li SFG NMR to measure Li™ self-diffusion coeffi-
cients. In these experiments, the “Li resonance frequencies depend on
the Li position with respect to the applied magnetic field gradient. Thus,
the resonance frequencies are no longer altered by next-neighbour
jumps, but rather by long-range diffusion. To be more precise, our “Li
SFG approach probes translational motion on length scales of about
1pm. We perform STE experiments with fixed evolution time t, and
variable mixing time ¢, to observe the resulting time dependence of the
resonance frequencies. If free diffusion occurs, Li self-diffusion coef-
ficients D can be obtained by fitting these STE decays to single ex-
ponential functions S(t,)~e~® " “'P» where g denotes the field gra-
dient and y the gyromagnetic ratio. Thus, in analogy with the
momentum transfer g in scattering experiments, the product gyt, de-
termines the length scale of the measurement. Fig. 5 shows “Li SFG STE
decays obtained at 330K for the as-prepared glass and for the sample
after a single annealing step. For a given evolution time t,, the decay is
faster by about a factor of two after annealing, indicating that such heat
treatment speeds up Li diffusion. To analyse the validity of the free-
diffusion model, we repeated the experiment for different values of t,.
We observed that the decays shift to shorter times when the evolution
time and, hence, the spatial resolution is increased. Specifically, the
SFG STE results for all used values of t, are consistently described by
global fits with a single diffusion coefficient D, when we consider minor
additional spin-lattice relaxation damping for the shortest evolution
time, t, = 20 ps, which is known from concomitant SLR measurements
and fixed for the interpolation. These observations show that our ap-
proach yields reliable self-diffusion coefficients. At a temperature of
330K, we find D = 1.6-10" "> m®-s~" for the as-prepared glass and
D=4.5-10""2 m? 5" for the annealed sample. The corresponding
Li* ion conductivities at 330 K obtained from impedance spectroscopy
are o, = 2.5 mS-cm ! (as prepared) and g;,. = 7.7 mS-cm ! (after
single annealing step), respectively. From the mass density of the
samples, p = 2.15gem %, an overall number density of lithium ions of
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Fig. 5. Static-field-gradient diffusion measurements at T = 330K on the as-
prepared sample (full black symbols) and on the annealed sample (open red
symbols). Diffusion coefficients were obtained from STE decays S(t,,) for var-
ious evolution times t,, The solid lines are global fits with the model of free
diffusion, see text for details. (For interpretation of the references to color in
this figure legend, the reader is referred to the web version of this article.)
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Table 1
Fitting parameters obtained from PAL spectra of 0.33 Lil + 0.67 LisPS, glass as
prepared and after a single annealing step at 180 °C,

Intensity I, (%) Intensity I, (%) Lifetime 7; (ps) Lifetime - (ps)

As-prepared

353 = 3.6 64.8 + 3.6 287 + 12 428 + 6
After single annealing step

137 £ 1.0 86.3 = 1.0 205 = 13 405 = 2

Ny = 2.62-10%' cm ™2 is obtained. Now, we can use the Nernst-Einstein
equation

_ Nyee?

gt = ———-
8 T,

1)
to calculate the Haven ratio Hg. The obtained values of H = 0.65 for
the as prepared glass and Hg = 0.6 for the sample after annealing are
reasonable values for solid Li* ion conductors.

Altogether, our Li NMR studies in homogeneous and in-
homogeneous magnetic fields reveal that a single annealing step speeds
up both next-neighbour jumps and long-range diffusion, in harmony
with the findings of the above conductivity studies. None of the “Li
NMR measurements provides evidence for bimodal dynamics in the
annealed sample originating from faster ions in a crystalline phase or at
interfaces and slower ions in the bulk amorphous phase, but the “Li
NMR measurements provides strong evidence that the annealing leads
to faster ion transport in the bulk amorphous phase.

In Table 1, we give the relative intensities and lifetimes obtained for
the two components in the positron-annihilation lifetime (PAL) spectra
of an as-prepared sample and of a sample after a single annealing step.

The main influence of the annealing on the PAL spectra is the
shortening of lifetime 7, from 287 ps to 205 ps and the increase of the
intensity ratio I/, from 1.8 to 6.3. Such two-component PAL spectra
can often be interpreted in the framework of a model with positron
capture by a single type of defects [40]. The parameters in such a model
are the annihilation rate of the positrons in a defect-free material A;, the
trapping rate of the positrons by the defects xp, and the positron an-
nihilation rate at the defects A,. With these parameters, the lifetimes 7,
and 7, and the intensity ratio I,/I; can be expressed as:

1
g=—1
Tt @3]
5=
T (3)
L__m
L Ag—4p (4)

Combining these equations, the annihilation rate in a defect-free
material A;, can be written as:

1
T8

L
L2
5]

yl

Ap

T

(5)

7y is the positron bulk lifetime in the defect-free material. From Eq.
(5), we obtain rz = 364 ps for the as-prepared material and ry = 357 ps
after the one-step annealing. Thus, the bulk lifetime is more or less
unaffected by the annealing. The positron annihilation rate at defects
Ap = 1/, increases slightly after annealing, but the main effect of the
annealing is the decrease of r; and the increase of the intensity ratio I,/
I,. Considering Eqgs. (2) and (4), this points to a strong increase of the
defect trapping rate xp during annealing. From these equations we
obtain an average value of xp = 7.5-10" % ps—! for the as-prepared
sample and xp = 2.1-10 % ps~ ! after one-step annealing. Since the
defect trapping rate is proportional to the defect concentration [40],
these results provide evidence for an increase of the defect concentra-
tion by a factor of about 2.8 during annealing. Information on the
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defect type can be obtained from the ratio 7p/7,, which is 1.17 for the
as-prepared glass and 1.12 for the annealed sample. Such low values
point to monovacancies as defects [40].

Thus, the combination of the electrochemical impedance, 7Li NMR,
PAL spectroscopy gives strong indication that the enhancement of the
Li* ion conductivity in the bulk amorphous phase is caused by a strong
increase in the concentration of monovacancies, which act as stepping
stones for the hopping transport of the Li " ions. Here, it is important to
note that there is no general definition of vacancies in amorphous
materials, in contrast to crystalline material with well-defined lattice
sites. However, MD simulations of Li* ion conducting glasses have
revealed well-defined empty Li" sites in the amorphous structure
[41-43]. The ratio of these empty sites to the sites filled with Li* ions
was found to be about 0.1, i.e. there are only few more Li* sites than
mobile Li* ions. The low fraction of empty sites should thus be a
limiting factor for the long-range ion transport. Consequently, in-
creasing the number of such empty sites by a factor of 2.8 during the
annealing should indeed lead to a substantial increase of the ionic
conductivity.

4. Conclusions

We have demonstrated that a simple one-step annealing of amor-
phous 0.33 Lil + 0.67 LizPS; at 180 °C increases the Li* ion con-
ductivity from about 0.8 mSem ™' to 6.5 mScem ™. After this single
annealing step, the sample is still mostly amorphous. By combining the
electrochemical impedance, “Li NMR and PAL spectroscopy, we give
evidence that the conductivity enhancement is neither based on highly
conductive crystallites nor on fast interfacial ion transport, but is
caused by an annealing-induced formation of monovacancies in the
bulk amorphous phase, which act as stepping stones for fast Li* ion
transport. This scenario is plausible from a theoretical point of view,
since molecular dynamics simulations of Li* ion conducting glasses
have revealed that the number of empty Li ™ sites in the amorphous
matrix is much smaller than the number of mobile Li* ions. The low
fraction of empty Li* sites is thus a limiting factor for fast Li* ion
transport, so that an annealing-induced formation of monovacancies,
which are able to accommodate Li™ ions, should lead to a significant
conductivity enhancement.
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ABSTRACT: We combine 'Li field-cycling relaxometry with "Li field-gradient
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heat-treated 0.33 Lil + 0.67 Li;PS, glass, which exhibits a high ionic conductivity of =l W
6.5 mS/cm. "Li field-cycling relaxometry, which provides access to the spin—lattice a
relaxation time T, over broad frequency and temperature ranges, allows us to
determine the activation energy distribution g(E,) of the local jumps in a model-free
way. We find that g(E,) has a Gaussian form and is characterized by the mean energy
E, = 0.40eV and the standard deviation ¢ = 0.08eV. "Li field-gradient studies
indicate free diffusion and yield self-diffusion coefficients of D ~ 107> m*/s at
ambient temperatures. Comparing our results for the short-range and long-range ion
dynamics and considering previous knowledge about ionic conductivity, we show that the local jumps characterized by the Gaussian
distribution g(E,) determine the macroscopic transport. We conclude that the high ionic conductivity of the heat-treated glass does
not result from the formation of minor crystalline regions during the annealing process but rather from a modification of the
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predominant amorphous phase.

B INTRODUCTION

The information and transportation technologies of our
modern society require mobile and rechargeable energy
sources, which have high energy densities and meet ambitious
safety standards. All-solid-state batteries are very promising
candidates to meet these requirements."” Therefore, huge
academic and industrial research efforts are currently striving
for an improvement of these devices. A major challenge in this
endeavor is to develop solid electrolytes with high ionic
conductivity at ambient temperatures.

Lithium thiophosphates are very promising candidates for
use as solid electrolytes.” > Several crystalline thiophosphates
show fast lithium ion transport, but their application in all-
solid-state batteries is usually impaired by grain boundary
resistances.”®” Amorphous thiophosphates can serve as

be caused by fast ion transport in the amorphous, crystalline,
or interfacial regions of the produced structurally heteroge-
neous materials.

Recently, we showed that a simple one-step annealing
procedure improves the ionic conductivity of a lithium
thiophosphate glass doped with lithium iodide, explicitly that
of 0.67 Li;PS, + 0.33 Lil, by almost an order of magnitude to a
fairly high value of 6.5 mS/cm.'® Although the X-ray diffraction
studies indicated that this kind of heat treatment is
accompanied by the formation of a small amount of Li,PS,I
crystallites, our other experimental results yielded evidence
that, unlike those conjectured for similar materials,"” ™7 the
formation of these ordered regions is not the direct cause of
the enhanced conductivity. Rather, we suggested that the
conductivity gain results from a formation of monovacancies

possible alternatives. However, even lithium iodide doping
does not result in a sufficiently high ionic conductivity of these
glasses.* ™"

As a possible solution, an appropriate heat treatment proved
to be a useful strategy for an enhancement of the ionic
conductivity of glasses.”'*'* Structural investigations revealed
that this approach usually produces glass ceramics featuring
intermingled amorphous and crystalline regions. However, the
microscopic origin of the conductivity improvement upon
annealing is not fully understood to this day. In general, it can

within the amorphous phase. Here, we further investigate the
microscopic nature of the ion transport in this heat-treated

Received: September 28, 2020
Revised: ~ November 23, 2020
Published: December 21, 2020

PRBICAT
st o8

© 2020 The Authors. Published by

American Chemical Society https://dx.doi.org/10.1021/acs.jpcc.0c08801

28614 J. Phys. Chem. C 2020, 124, 28614-28622

< ACS Publications

95



8 Anhang der Veroffentlichungen

The Journal of Physical Chemistry C

pubs.acs.org/JPCC

0.67 LisPS, + 0.33 Lil glass (HT-LPSI) to scrutinize our
conjecture.

Li NMR is a valuable tool for studies of lithium ion
dynamics in solid electrolytes.””~** The method exploits the
fact that the ’Li nuclear spins experience different local
interactions and hence show different resonance frequencies at
distinguishable sites in the solid matrix so that lithium ion
jumps between diverse sites render the frequencies time-
dependent. Various ‘Li NMR experiments with different
dynamic ranges were devised to probe these frequency
changes; hence, an appropriate combination of these
techniques provides access to the lithium ion dynamics on
various time and length scales. Such a broad approach proved
to be particularly useful for investigations of solid electrolytes
with inhomogeneous structures and thus heterogeneous
dynamics, including glass ceramics.”*”*’ Moreover, 'Li NMR
was successfully applied to crystalline and amorphous LiyPS,
compounds.*’™*

Here, we perform 'Li NMR studies of HT-LPSL We
conduct "Li spin—lattice relaxation (SLR) measurements and a
line-shape analysis (LSA) to ascertain the local hopping
motion of the lithium ions. In particular, the fact that "Li field
cycling (FC) relaxometry provides straightforward access to
spectral densities and dynamic susceptibilities of this motion in
broad frequency and temperature ranges was exploited.”
Moreover, we employ the static field gradient (SFG) technique
to measure self-diffusion coefficients of the lithium ions on
micrometer scales. Thus, our 'Li NMR approach allows us to
obtain valuable insights into the multiscale transport
mechanism.

B THEORETICAL BACKGROUND

In "Li SLR and LSA studies, we exploit the fact that the nuclear
resonance frequency differs at various lithium ion sites so that
the time dependence of the frequency yields information about

the site exchange process. Explicitly, the "Li (I = %) resonance

frequencies are determined by the Zeeman interaction, which
is the same for all nuclei and leads to four Zeeman levels
separated by the Larmor frequency @, = 7B, (where 7 is the
gyromagnetic ratio and B the external magnetic field), and by
the quadrupolar interactions together with, to a smaller extent,
the dipolar interactions, which reflect the properties of the
respective local chemical environments.

The quadrupolar interaction, in first order, affects the

satellite transitions | + %> - | b %) but not the central one

I — %> < | + §> Thus, the "Li spectrum of disordered

materials consists of a broader Gaussian line due to the
satellite transitions, which reflects the distributed quadrupolar
frequencies @, and a narrower Gaussian line from the central
transition, which mirrors the dipolar interactions, provided that
the lithium ion motion is slow at low temperatures. The
quadrupolar and dipolar interactions are, however, averaged,
and the ‘Li spectra are narrowed by the fast site exchange of
the lithium ions at high temperatures. While this motional
averaging results in a narrow Lorentzian line for glasses,
partially narrowed "Li spectra result for crystalline powders
featuring a limited number of distinguishable sites.””* The
transition from the rigid limit to the motionally averaged "Li
NMR line shapes occurs when the correlation time 7 of the ion
jumps corresponds to the inverse line width in the static limit.

28615

Thus, Li LSA provides access to jump dynamics of the lithium
ions in the microseconds regime.

Observing the buildup of "Li equilibrium magnetization, we
measured the “Li SLR times T,, which are determined by the
fluctuations of the "Li resonance frequencies produced by the
lithium ion dynamics. Specifically in our case, the "Li SLR
times depend on the spectral density J(w) of the fluctuations
according to™”

T (@) o J(@y) + 4](2) ()

Thus, the "Li SLR time essentially probes the value of J(@)
at the Larmor frequency @y, and a characteristic T, minimum
is observed in temperature-dependent measurements when the
correlation time 7 of the lithium ion dynamics obeys w7 = 0.6
largely independent of the shape of the spectral density. Here,
the factor of 0.6 results from the fact that T, probes the
spectral density at both @, and 2w, (see eq 1).

The ion jumps in amorphous solids are governed by
disordered energy landscapes, resulting in strongly heteroge-
neous and correlated motions that are not adequately
described by a single correlation time 7 or, equivalently, a
Lorentzian spectral density. Specifically, NMR higher-order
correlation functions revealed that the existence of broad
distributions of correlation times G(log 7) are not just a
theoretical model but rather an experimental fact.***' For a
thorough understanding of the hopping motion, it is thus
necessary to determine the shape of the spectral density. To
this end, we exploit the fact that "Li FC relaxometry allows us
to measure the frequency dependence of T, (@) and hence of
Jw)23% Following these and other™” studies, we performed
this analysis in the susceptibility representation. In detail,
considering the fluctuation—dissipation relation between the
imaginary parts of the dynamic susceptibilities and the spectral
densities, y"(w) = @](w), we define a generalized suscepti-
bility 70yr () = o/ T,(w), where @ = @, is used throughout
this contribution for simplicity. This representation enables an
interpretation in the analogy with results from electrical and
mechanical relaxation studies, e.g, the position of the
susceptibility peak provides access to a characteristic
correlation time of the ion jumps and its shape yields
information about distributions G( log 7).

For the analysis of yy, (), we pursued two strategies. In
the first approach, we assume that the lithium ions perform
thermally activated jumps governed by a temperature-
independent Gaussian distribution of activation energies

(B, - E.)

26°

g(E) =

Nor P

(2)

where E,, and o denote the mean value and the standard
deviation of the Gaussian distribution, respectively. Then, the
Arrhenius law

can be employed to calculate the corresponding logarithmic
Gaussian distribution of correlation times G(log7) at a given
temperature, and the NMR susceptibility can be obtained
according to

E

T = 7, exp| —
’ [kBT (3)

https://dx.dol.org/10.1021/acs jpcc.0c08801
J. Phys. Chem. C 2020, 124, 28614-28622
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+o0
T (@) = / [ (w7) + 1 (207)]G(log 7)dlog

-0

4

Here, z'(w7) = wt/[1 + (a)r)Z] denotes the Lorentzian

susceptibility for a particular correlation time 7 of the

distribution. Thus, in this energy landscape approach the

distribution G(log7) and the susceptibility y (@) broaden

when the temperature decreases. In a second approach, we

assume, by contrast, that ion dynamics show a frequency—

temperature superposition. Specifically, we use the common
Havriliak—Negami (HN) function™’

1

oy =7
L2 (iw7yn)"1”

(8)
to describe the NMR susceptibility and suppose that its width
parameters & and ff are temperature-independent.

In both approaches, it is possible to construct master curves
to extend the dynamic range of the experiment. On the one
hand, when the ions perform thermally activated jumps, the
temperature-independent activation energy distribution can be
determined from the NMR susceptibilities at various temper-
atures based on™*™*’

= “
glEJ = Tln ( - ” 3 ©

where w, = 1/7,. This scaling procedure merely presumes the
validity of the Arrhenius law; hence it yields valuable
information about the shape of g(E,) in a wide energy range
if succesfull. On the other hand, when the frequency—
temperature superposition is obeyed, master curves i\ . (@)
can be constructed by horizontally shifting the individual
susceptibilities at various temperatures.”* ™ Here, @ is used to
indicate the shift procedure.

In "Li SFG studies, a magnetic field with a static gradient g
along the z-axis is applied, B(z) = B, + gz, so that the Li
frequency depends on the lithium position according to (z) =
7B(z), and ion diffusion causes frequency changes. To probe
these frequency changes, the stimulated-echo sequence, 90° —
t. — 90° — t, — 90° — t,, is employed, which correlates the "Li
frequencies during two evolution times f, separated by the
variable mixing time t,,. Specifically, the diffusion coefficients
can b_e] obtained from decays of the stimulated-echo intensity
using’

Hoe (@)
T

5(t,,) o exp [—Dql(t.., + %t]] 5

Here, the (inverse) generalized scattering vector q = gyt,
determines the length scale of the diffusion measurement,
which is adjusted in the range ~0.9—20 ym in the present "Li
SFG studies.

B EXPERIMENTAL DETAILS

We investigated a heat-treated 0.67 Li;PS, + 0.33 Lil glass,
which is denoted as HT-LPSI throughout this manuscript. The
sample was prepared and characterized in previous work.'® In
short, the glass was obtained by ball milling appropriate
amounts of Li,S, P,S;, and Lil. It was then heated from 20 to
180 °C within 20 min, kept at this temperature for 30 min, and
finally cooled from 180 to 20 °C within 20 min. The material
obtained from this single annealing step was characterized by
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conductivity and diffraction measurements.'® The former

revealed that the heat treatment results in an 8-fold
enhancement of the conductivity to 6.5 mS/cm. The latter
indicated that the applied annealing procedure produces minor
crystalline regions in a mostly amorphous material. For the "Li
NMR experiments, the material was pressed into pellets with
diameters of 3 mm and sealed into NMR glass tubes under
vacuum. All NMR studies were performed at least 120 °C
below the annealing temperature to avoid changes of the
sample during the measurements.

"Li SLR measurements were performed at 'Li Larmor
frequencies of 27 X 34.7 (2.1 T), 2z X 62.9 (3.8 T), and 27 X
139.9 MHz (8.5 T) using three home-built spectrometers and
the saturation—recovery sequence. 'Li NMR spectra were
recorded at the 62.9 MHz setup. For these measurements, we
applied the solid-echo and the Hahn-echo sequences, which
feature a 90° pulse followed by a 64° and a 180° pulse,
respectively. The echo delays of both sequences were set to 20
ps. The temperature was controlled by nitrogen gas flows at
the 2.1 and 8.5 T setups and a liquid nitrogen cryostat in the
3.8 T setup. .

A home-built FC relaxometer™ was employed to perform
frequency-dependent 'Li SLR measurements in a @ = @,
range between 27 X 100 kHz and 27 X 11.7 MHz,
corresponding to magnetic fields between 6 mT and 0.7 T.
The field-switching times amounted to ca. 1ms. The
temperature was adjusted using a flow of tempered nitrogen
gas.
For the "Li SFG experiments, we utilized a specially
designed magnet, which featured two superconducting coils
in an anti-Helmholtz arrangement and produced a magnet field
with high static gradients.’”® The present studies were
conducted at a position where the field strength was 3.8T
and the field gradient amounted to 140 T/m. To determine the
self-diffusion coefficient D, we used the stimulated-echo
sequence and varied the mixing time f, for several fixed
evolution times f,.

B RESULTS AND DISCUSSION

First, we used 'Li LSA to obtain information about the lithium
ion dynamics in HT-LPSI on the microseconds time scale.
Figure la shows solid-echo spectra at various temperatures.'®
The spectra comprise a narrow and a broad Gaussian line
associated with, respectively, the central and satellite spin
transitions in the rigid limit at T < 130 K while motional
narrowing sets in when the temperature is increased and hence
the ion dynamics speed up, leading to a narrow Lorentzian-like
line at T > 210 K. Although a closer analysis reveals some
deviations from a perfect Lorentzian shape, the narrow high-
temperature spectrum indicates that the vast majority of the
lithium ions explore a considerable number of distinguishable
sites and implies that very large parts of the sample are
amorphous rather than crystalline, which is in a(greement with
the outcome of our previous diffraction study.'®

To analyze the motional narrowing in more detail, we
exploited the fact that the central transition can be singled out
in the Hahn-echo spectra.” Exemplary, the spectrum at 170 K
is displayed in Figure 1b. The temperature-dependent full-
width at half-maximum, Av, of the Hahn-echo spectra is
presented in Figure lc. We see that the line width in the rigid
limit, Avg;, amounts to 4.7 kHz, and that motional narrowing
occurs in particular between 140 and 200 K. To extract a
correlation time 7 of the ion dynamics, we determined the

https://dx.doi.org/10.1021/acs.jpcc.0c08801
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Figure 1. (a) "Li spectra of HT-LPSL (a) Solid-echo spectra at
various temperatures, featuring a narrower (~3kHz) Gaussian line
from the central transition and a broader (~50kHz) Gaussian line
from the satellite transitions at T < 130 K. (b) Hahn-echo spectrum at
170 K, indicating that the central line consists of a superposition of
rigid-limit Gaussian (dashed line) and motionally averaged Lorentzian
(dash-dotted line) spectral components. (c) Full-width at half-
maximum, Az, of the central line as obtained from temperature-
dependent Hahn-echo spectra. The star marks the inflection point.

temperature T,,, at which the line width Av was reduced to
%ADRL and exploited the fact that 7 = 0.6/Avy, is obeyed at

this temperature,” yielding 7 &~ 0.13ms at T, = 171K
However, this value should be taken with great caution (see
below) because the used relation was derived for the case of an
exponential correlation function and hence a single correlation
time,”* which usually does not apply to ion hopping in solid
electrolytes.”****

Accordingly, a more detailed LSA reveals that HT-LPSI
features broad distributions of correlation times G(log 7).
Specifically, we observe in Figure 1b that a weighted
superposition of a rigid-limit Gaussian and a motionally
narrowed Lorentzian is required to describe the Hahn-echo
spectra at intermediate temperatures near 170 K. Such two-
component spectra indicate broad distributions G(log 7)
because they are observed when correlation times 73> 1/Avy
and 7 < 1/Avg coexist at appropriate temperatures and
contribute to rigid-limit and motionally narrowed lines,
respectively,'i'i as was reported in several LSA studies of ion
motion in disordered solids.******~*¢¢

To investigate faster ion dynamics at higher temperatures,
we performed temperature-dependent a "Li SLR measurement.
In Figure 2a, we see that a T\(T) minimum is not available
when we perform SLR experiments in a high magnetic field
corresponding to a high Larmor frequency of 62.9 MHz. This
finding indicates that ion dynamics are too slow to fulfill the
necessary condition a7 & 0.6 in the accessible range T < 320
K, which is limited by the requirement to avoid further
annealing of the HT-LPSI sample at higher temperatures. This
means that reliable correlation times cannot be obtained from
this approach. Therefore, we exploited the fact that "Li FC
relaxometry yields T, times in broad temperature and
frequency ranges to study ion dynamics in HT-LPSI in more
detail. Explicitly, this method provides access to both the
temperature dependence T (T) at various Larmor frequencies
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(lines) were used to determine the positions of the T, minima.

and the frequency dependence T\(w = w,) at various
temperatures,

First, we used the capabilities of "Li FC relaxometry to
measure T,(T) at low magnetic fields and hence low Larmor
frequencies. In Figure 2b, we observe T, minima, which shift to
lower temperatures when the frequency is reduced in the range
of 0.6—3.0 MHz. Thus, these results yield temperature-
dependent correlation times when the minimum condition
@t 7 0.6 is evaluated for various Larmor frequencies. Next, we
exploited the fact that the same information was available from
T,(@) data at various temperatures. Following previous
studies,” ™" we performed this analysis in the susceptibility

representation yo . (@) = @/T(@). In Figure 3, we see that

i ‘H\\

2x10
@
L]
-
£ e ]
2 1x10
= s
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|
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1
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Figure 3. NMR susceptibility y, . (@) = @/T(@) of HT-LPSI at
various temperatures. In addition to FC data at w < 10* s™", high-field
results at @ > 10° s™" are included. The solid lines indicate a global fit
to an energy landscape model (see eqs 2—4). It assumes thermally
activated jumps determined by a temperature-independent Gaussian
distribution of energy barriers g(E,) and yields a mean value of E,,
0.41eV, a standard deviation of 6 = 0.07¢eV, and an Arrhenius
prefactor of 7, = 2.7 X 107 "%,

the NMR suceptibility shows a peak, which shifts to lower
frequencies when the temperature decreases. Thus, the
temperature dependence of the peak position @, provides us
with correlation times 7(T) = 0.6/@,(T)._

The correlation times from the various 'Li NMR approches
are compared in Figure 4. It can be seen that the FC T,(T)
and T)(@) analyses yield consistent results. The temperature
dependence can be described by an Arrhenius law with an
activation energy of 0.39 ¢V. The correlation time from the
LSA is shorter than the value expected from an extrapolation of

https://dx.dol.org/10.1021/acs jpec. 0c0BBO1
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Figure 4. Correlation times 7 of lithium ion dynamics in HT-LPSI
obtained from "Li LSA and FC studies. Both the temperature
dependence T,(T) and the frequency dependence T,(@) were
analyzed. The dashed line is a fit of the T,(T) and T,(@) data to an
Arrhenius law, yielding an activation energy of E, = 0.39eV and a
prefactor of 7, = 8.6 X 10™'*s. Correlation times (SEG) calculated
from the self-diffusion coefficients of the lithium ions using 7 = a*/6D
and a = 3 A are shown for comparison. The error bars of the T data
are on the order of the symbol size.

this Arrhenius law. This discrepancy confirms that the
temperature-dependent line width does not yield reliable
correlation times when broad distributions G(log 7) exist and
result in two-component spectra consisting of rigid-limit and
motionally narrowed lines.”

While we focused on characteristic correlation times of
lithium ion dynamics hitherto, we next analyzed the shape of
the correlation loss. For this purpose, we exploited the fact that
FC relaxometry provides straightforward access to the
frequency dependence of T, and thus of the associated
spectral density and dynamic susceptibility (see eq 1).
Reinspecting Figure 3, we observe that the y . (@) peaks
are very broad, indicating that ion dynamics do not obey an
exponential correlation function with a single correlation time
7. Therefore, we use two strategies to describe the broadening
in the following.

In the first approach, we assume that the lithium ions
perform thermally activated jumps, which are governed by a
temperature-independent distribution of activation energies
g(E,). Under such circumstances, the use of the Arrhenius law
allows us to obtain temperature-dependent distributions of
correlation times G(log7), which in turn yield the NMR
susceptibilities according to eq 4. As Gaussian distributions
g(E,) proved suitable in grevious studies of ion dynamics in
disordered solids,™” we also used this shape in the
present approach. Fitting this energy landscape model to the
experimental data, we find that a Gaussian distribution g(E,)
with a mean value of E,, = 0.41 eV and a standard deviation of
6 = 0.07eV describes . (@) in wide temperature and

frequency ranges (see Figure 3). In particular, this approach
describes both the shift and the broadening of the
susceptibility peaks upon cooling. At lower temperatures,
minor deviations between the fit and the data exist at the
lowest frequencies, where T; becomes comparable to the field-
switching times of our relaxometer, and at the highest
frequencies achieved in superconducting magnets. However,
the results do not yield evidence for a bimodal distribution,
which would result if there were perceivable fractions of
lithium ions with distinguishable dynamics, e.g., in amorphous
and crystalline regions of the sample.
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To scrutinize the assumption that the distribution of
activation energies g(EJ) has a temperature-independent
Gaussian shape, we exploited the fact that this distribution
can be determined when rescaling the . () data at various
temperatures according to eq 6. We emphasize that this
approach merely relies on the validity of the Arrhenius law.
Figure S shows the resulting distribution g(E,). We see that all

8x10°

4x10°

9(E,) ~ Xy @V/T

2x10°

4000 5000 6000
Ea=Tln(u)O/m)/K

000

Figure S. Distribution of activation energies g(E,) obtained by
rescaling the NMR susceptibilities z, . (@) at the various temper-
atures in Figure 3 according to eq 6, specifically g(E,) &z (@)/T
and E, = T In(we/®). An attempt frequency of w, = 1/7, = 1.2 X
10"*s™" was used, as obtained from the Arrhenius prefactor 7, in
Figure 4. The solid line is an interpolation with a Gaussian function,
yielding a mean energy of E,, = 4910 K ~ 0.42 eV and a standard
deviation of 6 = 970 K ~ 0.084 eV.

data nicely collapse onto a master curve, and g(E,) has the
assumed Gaussian shape over a considerable range of energies.
Specifically, a Gaussian fit yields E,, = 0.42 eV and ¢ = 0.084
eV, which are consistent with the outcome of the analyses in
Figures 3 and 4. Thus, the approach fully rescales the
temperature-dependent broadening of the susceptibilities. We
note that this scaling yields independent information about the
shape of the distribution g(E,), including its width such as in
our case about the value of 6, whereas its position on the
energy scale depends on the used value of @y, interfering with
an independent determination of the value of E . Notwith-
standing, the above analysis of the FC T,(w, T) data shows
consistently that lithium ion jumps in HT-LPSI are governed
by a Gaussian distribution g(E,) with the mean energy E,, ~
0.40 eV and the standard deviation ¢ ~ 0.08 eV.

In the second approach, we assume that the frequency—
temperature superposition is valid. Under such circumstances,
it is possible to construct susceptibility master curves by
shifting the individual data at various temperatures along the
frequency axes. This strategy proved to be useful to extend the
dynamic range of FC relaxometry in studies of viscous
liquids,”* ™" but may also be practicable for disordered
electrolytes given the fact that a similar scaling was successfully
applied to the frequency-dependent ionic conductivity o(@) of
these materials.””*’ Figure 6 shows the master curve obtained
from the y{, . (@) data of HT-LPSI at various temperatures.
Owing to the extended dynamic range, the broadening of the
susceptibility peak is particularly evident in the master curve
representation. It can be described reasonably well by a HN
function with the width parameters @ = 0.57 and f = 0.50.
Closer inspection, however, reveals that the respective low-
frequency parts of the low-temperature susceptibilities in
particular significantly deviate from the master curve. Most
probably, this deviation reflects the temperature-dependent

https://dx.doi.org/10.1021/acs jpcc.0c08801
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Figure 6. Master curve of the NMR susceptibility obtained by
appropriately shifting the 4., (@) data in Figure 3 along the
frequency axis. The solid line is a HN fit (see eq ), yielding width
parameters a = 0.57 and f# = 0.50.

broadening of the susceptibility and hence the failure of the
frequency—temperature superposition as implied by the above
energy landscape approach.

Finally, we performed 'Li SFG measurements to ascertain
the lithium ion diffusion in HT-LPSL In Figure 7, we display

1
tn/s

Figure 7. Results from "Li SFG diffusion studies on HT-LPSI
showing normalized stimulated-echo decays S(t,,) for various fixed
evolution times , at 300 K. The lines indicate a global fit to the model
of free diffusion (see eq 7) supplemented by SLR damping, exp(—t/
T,) with T, = 0.21s, yielding a self-diffusion coefficient of D = 1.5 X
107" m*/s.

SEG stimulated-echo decays S(t,,) for several evolution times
t. at 300 K. It is evident that the value of S(t,) decreases at
shorter times when the evolution time is longer and the length
scale of the experiment smaller, indicating diffusive motion.
Specifically, the evolution time dependence is well described
by global fits to the model of free diffusion (see eq 7)
supplemented by SLR damping. Hence, there is no evidence
that possible grain boundaries in the structurally heteroge-
neous material cause diffusion barriers on the micrometer scale
of the experiment. This means that reliable self-diffusion
coefficients D characteristic of long-range transport can be
measured. We obtained values of D = 1.5 X 107> m?/s at 300
Kand D = 4.5 X 107> m?/s from an analogous analysis at 330
K'lb

To explore the relation between the short-range and long-
range lithium ion dynamics, we consider the simple model of a
random walk characterized by a single jump length a and a
single jump rate given by the inverse correlation time 1/7.
Within this framework, the measured diffusion coefficients can
be translated into correlation times based on the relation

2

L
T 6D (8)

Here, we use a typical jump length of a = 3 A as obtained from
detailed analyses of the jump motion in molecular dynamics
simulations of lithium phosphate glasses.”*> The correlation
times 7 calculated in this way from the diffusion coefficients D
are included in Figure 4. We find that the measured correlation
times are a factor of ~2 longer than the calculated ones. Such a
mild discrepancy is actually expected when we consider that
lithium ion dynamics in HT-LPSI are characterized by broad
distributions G(log 7). Under such circumstances, the diffusion
coefficient corresponds to the harmonic mean of the
distribution, which is dominated by the short correlation
times and is smaller than the peak correlation time 7 that marks
the position of the maximum of the distribution. Hence, the
long-range dynamics observed in 'Li SFG diffusometry are
fully consistent with the short-range dynamics probed by "Li
FC relaxometry.

A detailed comparison of the temperature dependence of ion
diffusion and ion jumps is hampered by the narrow
temperature window of the SFG measurements, which is
limited by the necessity to avoid further sample annealing upon
heating and the diffusion becoming too slow to completely
average the quadrupolar interaction upon cooling.'® Never-
theless, the activation energy of the dc conductivity, Eg,, can be
compared with our findings for the distribution g(E,) of the
jumps. We found that Ey. = 0.28 €V from our previous study'®
is significantly smaller than E, ~ 0.40 eV, implying that it is
not trivial to obtain E;. from g(E,). Different strategies were
proposed in the literature. For example, percolation arguments
were used successfully to rationalize the observation that E;. <
E,, %% Alternatively, it was argued that it is necessary to
consider the population of the energy landscape and introduce
an ionic Fermi energy.®>*® Finally, one may conjecture that the
dc conductivity, like the diffusivity, probes a harmonic mean of
the distributed jump dynamics that increasingly separates from
the peak position of G(log 7) when the distribution broadens
upon cooling, leading to an estimate for the activation energy

of E(T) =E, — %;‘5 Using the above values E,, = 4910 K
W

and 6 = 970 K together with T = 300 K in this relation yields
E, = 0.30 eV, which is in reasonable agreement with E;_ = 0.28
eV.

B CONCLUSIONS

We combined various "Li NMR methods to investigate lithium
ion dynamics in the heat-treated glass HT-LPSI, which was
prepared by annealing a lithium iodide-doped lithium
thiophosphate glass and reported to exhibit a high dc
conductivity of 6.5mS/cm in previous work.'” We showed
that by combining, in particular, 'Li FC relaxometry and "Li
SFG diffusometry it is possible to ascertain both the short-
range and the long-range ion motion in this disordered
material.

Our FC studies revealed that the local jumps of the lithium
ions in HT-LPSI are governed by a temperature-independent
Gaussian distribution of activation energies g(E,) characterized
by the mean energy E,, ~ 0.40 eV and the standard deviation &
~ 0.08¢eV. The broad barrier distribution results in highly
heterogeneous ion dynamics particularly at low temperatures,
which manifest themselves in very broad NMR susceptibilities
and two-component NMR spectra. However, our analysis does

https://dx.doi.org/10.1021/acs.jpcc.0c08801
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not yield evidence for a bimodality of the jump motion, which
would result if there were extended amorphous and crystalline
regions with clearly distinguishable ion mobilities.

SEG experiments allowed us to ascertain the self-diffusion of
the lithium ions on the micrometer scale. We found that the
experimental results were well described by the model of free
diffusion in three dimensions. The self-diffusion coefficient
amounts to D ~ 107'2 m?/s at room temperature. The values
of the diffusion coefficients D are in harmony with expectations
calculated from the jump dynamics assuming a random walk.
Thus, our FC approach probes the elementary jumps of the
diffusion process. In other words, the temperature independent
Gaussian distribution of activation energies g(E,) of the local
jumps determines the macroscopic transport. However, a
detailed comparison of the temperature dependence of
correlation times and diffusion coefficients was hampered by
limited temperature and time windows.

Finally, we confirmed that it is a challenging problem how
the temperature-dependent dc conductivity o, can be obtained
from the activation energy distribution g(E,) of the ion jumps.
The observation that the activation energy Ey. = 0.28 eV'eis
significantly smaller than the mean energy E,, ~ 0.40 eV of the
Gaussian distribution implies a nontrivial relation in HT-LPSIL
One might speculate that the high ionic conductivity o, and
the low activation energy E,. are due to highly mobile lithium
ions, e.g, in a fast-conducting crystalline phase produced
during the heat treatment. However, our results rule out the
existence of a significant fraction of ions, which show faster
dynamics than those expected from the Gaussian distribution
g(E,). Combining our knowledge from previous work'® that
the conductivity o, can be linked to the diffusivity D using the
Nernst—Einstein relation and a typical Haven ration of Hy, =
0.65 with the finding in the present study that the diffusivity D
is in turn in agreement with the jump dynamics derived from
the Gaussian distribution g(E,), we rather conclude that the
favorable transport properties of HT-LPSI result from the
predominant amorphous phase of the material.

Despite important progress in recent years, our under-
standing of the relation between the short-range and long-
range ion dynamics in such disordered energy landscapes
associated with amorphous matrices is still incomplete. The
present contribution once more illustrates that significant
approaches need to consider that ion dynamics is highly
heterogeneous under such circumstances, and various exper-
imental methods probe different aspects of the motion. In
particular, percolation effects, site populations, and averaging
processes are important phenomena when the ions explore the
disordered energy landscape. We showed that "Li FC
relaxometry is a powerful tool to obtain information about
the shape of the energy landscape in a model-free way, which is
an important input for advanced theoretical concepts.
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Abstract

Sulfide-based solid Li™ electrolytes are one of the most promising electrolyte classes for solid-
state battery applications. These solid electrolytes are typically prepared by means of high-
energy ball milling, often followed by an annealing step for enhancing the Li* ion conductivity.
In many cases, annealing-induced conductivity enhancements have been attributed to the
formation of a superionic thio-LISICON II phase. However, the chemical composition and
structure of this phase as well as the origin of the conductivity enhancement are still under
debate. Here we have carried out a comprehensive study on the thiophosphate-based electrolyte
system (1-x) LisPSs+ x Lil with x=0-0.5. By combining electrochemical impedance
spectroscopy (EIS), X-ray diffraction (XRD), Raman spectroscopy as well as "Li NMR line-
shape analysis and high-resolution multidimensional *'P solid-state NMR measurements we
show that the widely used concept of a thio-LISICON II phase governing the ionic conductivity
of annealed samples cannot explain the experimental observations. Double-quantum constant-
time *'P NMR proves that P-S¢*™ units are embedded in the amorphous phase of the ball-milled
pristine samples. Upon annealing, the amorphous phase with the embedded P2S¢* units is
transformed into different nanoscale crystalline phases, a thio-LISICON-II phase, a f-Li:PSs
phase and a LiaPSal phase. A structural model of the thio-LISICON-II phase needs to explain
the coupling pattern from 2D double-quantum NMR presented here, showing two phosphorus
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environments with an approximate ratio of 2:1. Furthermore, our results indicate that in
annealed samples, a highly disordered nanoscale LisPS4I phase exists with an ionic conductivity
even exceeding that of the thio-LISICON II phase.

Introduction

Climate change mitigation is one of the major global challenges. One important aspect is the
reduction of CO2 emissions from the automotive sector. To this end, the development of safe
batteries with high energy density for electric vehicles is of utmost importance. All-solid-state
batteries (ASSBs) hold great promise as next-generation batteries, since these batteries do not
contain flammable electrolytes and reach potentially higher energy densities than conventional
lithium-ion batteries.'

Different classes of solid electrolytes for ASSBs have been developed, in particular sulfide-
based electrolytes, halide electrolytes and oxide-based electrolytes.*® Among these, lithium
thiophosphates are considered as one of the most promising class of materials, since they reach
high ionic conductivities and show good compatibility with common anode materials of
lithium-ion batteries.”? Thiophosphate-based solid electrolytes are usually prepared by means
of high-energy ball milling. After ball milling, the materials are either amorphous or are glass
ceramics containing nanocrystallites.'®'> Subsequently, the degree of crystallinity can be
increased by annealing, which often results in an increased ionic conductivity.®!* High-
temperature annealing around 500 °C leads to microcrystalline samples, which exhibit very
high ionic conductivities up to 2530 mS-cm™.'*'® However, these very high ionic
conductivities are only achieved after pellet annealing or by applying very high stack pressures
during conductivity measurements, so that the ionic conductivities of microcrystalline solid
electrolyte particles inside all-solid-state batteries do not necessarily reach these very high
values.” As an alternative, amorphous and glass ceramic thiophosphates have been prepared
by an optimized low-temperature annealing. Prominent examples are Li7P3S1; glass ceramics
after annealing at 240 °C'®!? and glass ceramics with other compositions, such as
0.8 Li2S + 0.2 P2Ss, containing so-called thio-LISICON II nanocrystals after annealing around
160-200 °C.'"" The enhanced ionic conductivity after the formation of thio-LISICON II
nanocrystals has often been attributed to a superionic nature of thio-LISICON II crystals or to
fast ionic transport at the interfaces between thio-LISICON II nanocrystals and amorphous
phase.®** An alternative explanation for the conductivity enhancement was suggested by
Spannenberger et al., namely an annealing-induced faster ion transport in the amorphous
phase.?'?

In this paper, we present the results of a comprehensive study on the thiophosphate-based
electrolyte system (1—x) LisPSs+x Lil with x=0-0.5. Before and after annealing, the
samples were characterized by a combination of electrochemical impedance spectroscopy
(EIS), X-ray diffraction (XRD), Raman spectroscopy as well as ’Li NMR line-shape analysis
and high-resolution multidimensional *'P solid-state NMR measurements. Based on our results
we discuss the interrelation between structural changes during annealing of the ball-milled
samples and the observed conductivity enhancement effects.
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Experimental Section

All sample preparation processes were carried out under argon atmosphere in a glovebox
(UniLab, MBraun, Garching, Germany; xu20 < 1 ppm and xo2 < 1 ppm). The solid electrolytes
(1=x) LisPS4 + x Lil with x=0-0.5 varying in 0.05 steps were synthesized in a high energy
planetary ball mill (Pulverisette 7, Fritsch, Idar-Oberstein, Germany). The stoichiometric
mixtures (1 g batch) of the starting materials Li2S (99,9 %, Alfa Aesar, Karlsruhe, Germany),
P2Ss (for synthesis, Sigma Aldrich, Taufkirchen, Germany) and Lil (99,999 %, Alfa Aesar,
Karlsruhe, Germany) powders were filled into a 20 mL zirconia pot with 10 ZrO: balls
(diameter of 10 mm) and closed air-tight. The pot was removed from the glovebox and
integrated into the ball mill. Milling was carried out for about 8 h (99 cycles; 5 min milling
time; 15 min rest) with a rotation speed of 500 rpm. Afterwards, the pot was returned into the
glovebox, and the product was grinded in an agate mortar to obtain a glass powder.

The crystallization temperatures of the powders were determined by means of differential
scanning calorimetry (DSC3/500, Mettler Toledo, Columbus, Ohio, United States). 8 — 10 mg
of the respective powder was filled into a 40 uL. aluminum crucible, and the crucible was closed
air-tight. The powders were heated from 25 °C to 350 °C with a rate of 15 °C-min’". For the
determination of the crystallization temperatures, the STARe Software (Mettler Toledo,
Columbus, Ohio, United States) was used.

For the Li" ion conductivity measurements, electrolyte pellets with a diameter of 6 mm were
fabricated by compressing the powders at a pressure of 276 MPa for 30 min using a hydraulic
press (P/O/Weber, Remshalden, Germany) with polished stainless steel extrusion dies. The
thickness of the pellets was determined by a micrometer caliper (Mitutoyo, Neuss, Germany).
Gold electrodes were sputtered onto both faces of the samples using a sputter coater (108auto,
Cressington, Watford, England) in order to ensure a good electrical contact during the
measurement. The pellets were then integrated into a home-built air-tight two-electrode cell,
and impedance measurements were carried out in a frequency range of 1 MHz to 0.1 Hz with
an applied voltage of 10 mVims using an Alpha-AK impedance analyzer (Novocontrol,
Montabaur, Germany). The temperature was varied in a range of -120 °C to 20 °C in 20 °C
steps using the Novocontrol Quatro Cryosystem with a maximum temperature deviation of
+0.1 °C. Subsequently, the following annealing procedure was carried out. The samples were
heated from room temperature to 10 K below the respective crystallization temperature within
20 min, held at this temperature for 10 min and cooled down to room temperature within
20 min. The impedance spectra were fitted with the impedance analysis software RelaxIS (RHD
instruments, Darmstadt, Germany).

The X-ray diffraction measurements were executed using a powder diffractometer STOE
STADI MP (STOE, Darmstadt, Germany) using Cu-Ko radiation in a Debye-Scherrer
geometry. The electrolyte powders were filled into mark-tubes (Hilgenberg, Malsfeld,
Germany) under argon and closed air-tight with a wax.

All*'P MAS NMR measurements were carried out on a Bruker Avance Neo NMR spectrometer
at a frequency of 242.96 MHz (Bo = 14.1 T) with a commercial 3.2 mm MAS probe at a sample
spinning frequency of vior = 20 kHz. The magic angle spinning (MAS) rotors (3.2 mm, ZrO.)
were filled under argon atmosphere in a glovebox. The chemical shift values of *'P are reported

3
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on a deshielding scale, relative to 85 % H3PO4 For the homonuclear *'P-3'P 2D zero-quantum
(ZQ) exchange spectroscopy measurements of the sample with x=0.33, which had been
annealed at 180 °C, the super-cycled R6z7, sequence®® was used with a repetition delay of 3 s,
1152 R-elements and rotor-synchronized data sampling of the indirect dimension accumulating
16 transients/FID. The R-element consisted of a 90° pulse and a 270° pulse. For the
homonuclear *'P-*'P 2D double-quantum (DQ) — single-quantum (SQ) coherence correlation
spectroscopy measurements of the sample with x = 0.2, which had been annealed at 196°C, the
super-cycled R143 sequence® was used with a repetition delay of 15 s, 560 R-elements and
rotor-synchronized data sampling of the indirect dimension accumulating 16 transients/FID.
The R-element consisted of a 90° pulse and a 270° pulse. The homonuclear *'P-*'P double-
quantum constant-time (DQCT) experiment® was conducted using the phase-adapted PostC7
pulse sequence® at a spinning frequency of viot = 14286 Hz using a constant-conversion period
with 98 C-elements accumulating 128 transients/FID. The analysis and fitting of the spectra
was done with Deconv2Dxy-0.4>" and Simpson-4.2.1%® using custom-made fitting scripts.

The Raman measurements were carried out with an inVia Raman microscope (Renishaw,
Wotton-under-Edge, Gloucestershire, United Kingdom) with an excitation wavelength of
532 nm. The electrolyte powders were filled into mark-tubes (Hilgenberg, Malsfeld, Germany)
under argon and closed air-tight with a wax. Raman spectra were collected from 158 cm™ to
1166 cm™ using a 20x objective with 1 % laser power.

For the 'Li NMR relaxometry, the powder samples were pressed with a hydraulic press
(P/O/Weber, Remshalden, Germany) with polished stainless steel extrusion dies into pellets
with 3 mm diameter. The powder was compressed at a pressure of 84.9 MPa for 30 min. The
pellets were then sealed into NMR glass tubes (Sigma Aldrich, Taufkirchen, Germany) under
vacuum. A liquid nitrogen cryostat was employed to control the temperature in a range between
-173°C and 100°C. The "Li NMR experiments were carried out using a home-built
spectrometer operating at a magnetic field of Bo=4.6 T, corresponding to a ’Li Larmor
frequency of @i =2m-63 MHz. 'Li NMR spectra were recorded with the solid-echo pulse
sequence 90,°- A - 64,° and an echo delay of A =20 us. The 90° pulse length amounted to ca.
2.0 ps in all experiments.

Results and Discussion

In Figure I, we show DSC thermograms of the crystallization behavior of the
(1=x) LisPS4 + x Lil solid electrolytes. The two edge compositions in the binary system with
x=0 and x = 0.5 show a single crystallization peak due to crystallization of f-LisPSs and of
LisPS4l, respectively. All other compositions show two crystallization peaks.
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Figure 1. DSC thermograms of the (1—x) LisPS4 + x Lil electrolyte system recorded with a
heating rate of 15 °C-min’".

A single annealing step for all electrolytes directly after ball milling was carried out 10 K below
the respective peak temperature of the first (low-temperature) crystallization peak, and the
influence of this annealing step on the ionic conductivity was characterized by means of
impedance spectroscopy. The bulk ionic conductivity of the samples was determined from the
high-frequency semicircle exhibiting a capacitance in the range of 10" F-em?, see Figure S2.
In Figure 2, we plot the bulk ionic conductivities before and after annealing, 0pefore and oy rer,
respectively, versus the Lil content x. Before annealing, the ionic conductivity e foye increases
continuously with increasing x, as already reported in the literature.”*' After annealing, the
conductivity ggreer exhibits a non-monotonous dependence on x. g ey increases from x =0
to x =0.15, followed by a steep rise from x = 0.15 to x = 0.2. After a further rise from x = 0.2
to x = 0.4, the conductivity drops strongly from x = 0.4 to x = 0.45 and remains almost constant
from x =0.45 to x = 0.5.

In order to elucidate the structural changes during annealing, we carried out power X-ray
diffraction (XRD), *'P solid-state NMR measurements and Raman measurements. In
Figure 3 a) and b), we compare the XRD pattern of freshly ball-milled and of annealed samples.
The freshly ball-milled samples are completely X-ray amorphous, while the samples annealed
10 K below their first crystallization peak show Bragg peaks. Based on these Bragg peaks, the
samples can be categorized into three groups. The first group with x = 0.45 and 0.5 shows Bragg
peaks of Li4sPS4l. The mean crystal size estimated from the width of the peak at 20.9° and 27.8°
by means of the Scherrer equation is about 20— 30 nm. As reported by Sedlmaier et al.,
microcrystalline LisPS4l exhibits a relatively low room-temperature ionic conductivity of
0.12 mS-cm™.3? The second group from x =0 to 0.15 show Bragg peaks of $-LisPS4.3* The
mean crystal size estimated from the width of the peak at 17.5°, 18.1°, and 29.8° by means of
the Scherrer equation is in the range of 20 — 50 nm. In microcrystalline form, £-Li:PSy exhibits
a low room-temperature ionic conductivity of about 10 S-cm™.** The third group from x = 0.2
to 0.4 shows Bragg peaks of the so-called thio-LISICON 11 phase.®!%?*%* The mean crystal size
estimated from the width of the peaks at 20°, 23.5° and 40.7° by means of the Scherrer equation
is in the range of 10 — 50 nm. The intensity of the thio-LISICON II peaks is highest at x = 0.2
and decreases continuously from x = 0.2 tox =0.4.
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Figure 2. lonic conductivity of solid electrolytes (1-x) LisPS4 + x Lil before and after
annealing at 10 K below the first DSC crystallization peak (dashed line: guide to the eye).
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Figure 3. a) XRD pattern of the ball milled solid electrolytes (1—x) LisPS4 + x Lil; b) XRD
pattern of the solid electrolytes (1—x) LizPS4 + x Lil annealed 10 K below the respective
first DSC crystallization peak.
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Solid-state *'P MAS NMR allows to quantify both amorphous and crystalline components in
MAS the samples before and after annealing, see Figure 4. The measurements were carried out
on samples with x =0, 0.2, 0.33 and 0.5, and the relaxation times 77, peak areas, isotropic and
anisotropic chemical shift are given in Table S2. In a first step, resonances in *'P MAS NMR
needed to be assigned to different building groups. By means of the isotropic chemical shift,
oxidophosphates can clearly be excluded as impurity by the absence of signals between —50
and 10 ppm (Figure S3). A typical marker for oxygen-based impurities is LisPO4 with an
isotropic chemical shift of 10.8 ppm.*

Table 1. Isotropic *'P NMR chemical shift values of various lithium thiophosphates.

compound building unit Jiso / ppm Ref.
p-LisPS,4 PSs* 86.5 37
7-LisPS4 PS4 88.4 38
LiaPSal PS4 82.5 32
LT-Li;PSs PS4 84.7 ¥
PS,3 86.9 39
HT-Li7PSe PS> 87.8 2
LisPSslI PS4 96.3 49
LizP3S1 PS4 86 41
P,S7+ 90.8 4
LisP>S7 (glassy) P,S+* 90 i
Li2P2Se P2Ss* 54.9 o
LisP2Se Psz,'F 107.3 42
P2Set 109.1 4
P2Se* 109.4 4

The *'P NMR peaks of the pristine ball-milled compounds fall into the range of different
polysulfidophosphates, see Table 1. Lithiummonotetrasulfidophosphates (V) PSs* have been
observed in the chemical shift range between 82.5 and 96.3 ppm, which would be expected
according to the average composition and agrees with the chemical shift of the dominant broad
peak of the samples coming right out of the ball mill. Broad peaks are assigned to amorphous
or heavily disordered crystalline compounds. Additionally, a broad peak at 6 =106 ppm is
observed, which falls out of the typical range of sulfidophosphates(V), like PS4* and P>S7*. An
unambiguous assignment to P(IV) atoms of P2S¢*” units could be achieved by *'P double-
quantum NMR. The double-quantum constant-time (DQCT) experiment (Figure 5 b)) revealed
a dipolar coupling constant of vp.p=-1.78 kHz for the signal at ¢ =106 ppm, which
corresponds to a P-P distance of rp.p = 2.2 A, considering a small uncertainty of around 10%
for the effective coupling constant caused by the anisotropic *'P-'P j-coupling.** Hence this
signal at 6 = 106 ppm can undoubtedly be assigned to the P(IV) atoms of P2S¢* units, since a
P-P bond length of 2.241 A was reported for crystalline LisP2S¢* and because the shortest
distances between P-atoms in different complex anions or within P»S;* units or between PS4*-
would be bigger than 3.4 and 4.8 A, respectively. The 2D double-quantum single-quantum
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correlation spectrum (Figure S4) shows a correlation of the P2S¢™ units and the signal of the
PS> units, indicating close proximity (in the A range) of those building units. These
observations indicate that ball milling causes redox reactions, which lead to an embedding of
P»S6*" units throughout the amorphous phase.
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Figure 4. Detailed view of the signals of the *'P MAS NMR spectra of (1-x) LizPSs + x Lil at
viot = 20 kHz before and after annealing at different temperatures. The positions of the dashed
lines correspond to the peak positions of Li4sPS4l and f-LizPSa.

After annealing of the samples at 10 K below the first crystallization peak (196 °C for x = 0.2
and 180 °C for x = 0.33, respectively), the signal at J = 106 ppm originating from the LisP2Se
phase is strongly reduced, and two new broad peaks are observed with signals at J = 78 ppm
and 88 ppm, see Figure 4. The 'P NMR spectra (Figure 4) of different compositions of
(1=x) LisPS4 + x Lil with x = 0.2, 0.33 and 0.5 can be interpreted as a superposition of the thio-
LISICON-II phase with two broad signals at 6 = 78 ppm and 88 ppm and a sharper peak at
82 ppm, which can be assigned to a LisPS4l phase, see Table 1. This interpretation is
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corroborated by the systematic relative change of the peak areas, while the lineshape parameters
are conserved (Table S1 —2) and by the observation of 2D correlation signals (Figure 5 a))
between the peaks at 6 = 78 ppm and 88 ppm, which prove that the peaks originate from *'P
nuclei only being at a distance of a few A. The two peaks assigned to the thio-LISICON-II at
78 ppm and 88 ppm indicate the presence of two different environments P4 and P with a ratio
of 1:2, and the 2D double-quantum single-quantum correlation spectrum (Figure 5a)) prove a
closer proximity between pairs of Pe-P and Pa-Ps than Pa-Pa atoms. The observed linewidths
are in agreement with a heavily disordered phase. A P>S7* group next to a PS4* group is a
possible explanation for the coupling pattern, peak areas and the isotropic chemical shift values
observed for the thio-LISICON-II phase.
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Figure 5. a) *'P-*'P DQ-SQ coherence MAS NMR spectrum of 0.8 LizPSs + 0.2 Lil at
viot = 20 kHz after heat treatment at 196 °C. Correlation peaks are shown via contour plots.
The 1D projection from the one-pulse experiment is plotted on top of the 2D spectrum. The

diagonal line (autocorrelation diagonal) refers to the hypothetic peak positions of two

isochronous spins. b) Double-quantum (DQ) excitation curve of ball-milled
0.8 LisPS4 + 0.2 Lil with increasing excitation lengths for the signal at 0 = 106 ppm. The
maximum of the DQ excitation curve corresponds to a dipolar coupling constant of
vp-p = —1.78 kHz, which corresponds to a P-P distance of rp-p = 2.2 A.

After annealing the samples above the first DSC crystallization peak temperature (226 °C for
x=0.2 and 230 °C for x = 0.33), the signals at 6 = 106 ppm originating from the LisP>S¢ phase
are not detectable anymore. For the sample with x = 0.2, also the signals from the thio-LISICON
I phase disappear completely, and mostly signals from LisPSal and f-LisPS4 are left, which
feature a peak area ratio as expected from the batch composition. From this observation, we can
conclude that the *'P NMR experiments quantitatively catch all chemical processes during
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annealing and that no material is evaporated during annealing. In the case of the sample with
x =0.33, the thio-LISICON II phase can even be detected after annealing at 230 °C, i.e. 50 K
above the first DSC crystallization peak temperature. However, aging for 17 days also leads to
the formation of crystalline LisPS4l and S-LisPS4 phases. These results show that the thio-
LISICON II phase is only kinetically stable in a relatively narrow temperature range.
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Figure 6. a) Raman spectra of (1—x) LisPS4 + x Lil solid electrolyte annealed at 10 K below
their respective crystallization temperature, b) Wavenumber of the P-S stretching mode of
the PS> tetrahedral plotted versus Lil content x (dashed line: guide to the eye).

In Figure 6 a), we show Raman spectra of the (1—x) LisPS4 + x Lil samples after annealing at
10 K below the first crystallization peak. The most intense Raman peak exhibits a wavenumber
in the range from 419 —424 cm™ and is caused by a P-S stretching mode of the PS4*
tetrahedra.*® In Figure 3 b), the wavenumber of this mode is plotted versus the Lil content x.
For comparison, the wavenumbers of this mode for X-ray amorphous ball-milled samples
(422 cm™), for crystalline B-LisPSs (421 cm™), and for crystalline LisPS4l (425 cm™) are
indicated. Based on the observed wavenumbers, the annealed samples can be categorized in the
same three groups as discussed above on the basis of the XRD patterns. For the compositions
x=0.45 and x=0.5, the wavenumber is close to that of crystalline LisPS4l. For the
compositions from x =0 to x = 0.15, the wavenumbers are between 421 cm™ (8-LisPS4) and
422 cm! (after ball milling). For the compositions from x =0.2 — 0.4, the wavenumbers are
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well below those observed for the other compositions, namely between 418 cm™ and 420 cm™.
Thus, the high ionic conductivity measured in this composition range seems to be correlated
with a low wavenumber of the P-S stretching mode.

In order to obtain further information on the Li ion dynamics, we carried out "Li solid-state
NMR experiments. These experiments probe the ’Li dipolar and quadrupolar interactions,
which differ at various ionic sites. In Figure 7 a), temperature-dependent “Li NMR spectra of
two samples with x = 0.2 are compared, a freshly ball-milled sample and a sample annealed at
10 K below the first crystallization temperature. As expected for spin-3/2 nuclei*® in disordered
samples, the static spectra at low temperatures consist of two Gaussian lines, which result from
the central and satellite transitions between the Zeeman levels of the spins, respectively. The
static width of the narrower central line and the broader satellite lines amount to Zcenrr = 4 kHz
and X ~ 40 kHz for both samples. The values reflect the fact that the "Li spins are subject to
distributed dipolar and quadrupolar interactions in the studied samples. When the temperature
is increased, the NMR interactions responsible for the line broadening are averaged by Li
motion, leading to line narrowing. In Figure 7 b), we compare the temperature-dependent
linewidth of the central line for samples with x =0, x = 0.2, and x = 0.33, all either ball-milled
or annealed 10 K below their respective first DSC crystallization peak. Forx = 0.2 and x = 0.33,
the line narrowing occurs at lower temperatures after annealing, indicative of faster Li*
dynamics, while the heat treatment has hardly any effects for x=0. These findings are
consistent with the above observations that the ionic conductivity is strongly enhanced by
annealing for the former compositions, whereas it is altered very weakly for the latter, see
Figure 2. In particular, for the annealed samples, the line narrowing shifts to lower temperature
and, hence, the Li* dynamics speeds up with increasing Lil content x, again in agreement with
the ionic conductivity data.
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Figure 7. 7Li NMR results for ball-milled (solid symbols) and annealed (open symbols)
samples with various compositions x: a) solid-echo spectra for x = 0.2 measured at various
temperatures; b) temperature-dependent width of the central line with solid lines as guide to
the eye.
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From all these experimental observations, we draw the following conclusions: (i) The *'P NMR
spectra in Figure 4 show that annealing of the samples with x =0.2 and x =0.33 leads to an
almost complete transformation of the amorphous phase with embedded P>S¢*™ units, which is
dominant in the ball-milled pristine samples, into a thio-LISICON II phase for the x=0.2
samples and into a thio-LISICON II phase and a LisPS4l phase for the x=0.33 sample,
respectively. Thus, the hypothesis of an annealing-induced faster ion transport in the amorphous
phase as put forward by Spannenberger et al. in *! is not tenable. (ii) The ionic conductivity and
Li" mobility increase from x = 0.2 to x = 0.4, although the relative amount of thio-LISICON II
phase decreases, and the relative amount of LisPSil phase increases. This gives strong
indication that a superionic thio-LISICON II phase is not exclusively responsible for the
conductivity enhancement during annealing, although the thio-LISICON II phase is most likely
responsible for the steep conductivity rise from x = 0.15 to x = 0.2. Instead, our results suggest
that in a composition range from x = 0.2 to x = 0.4, a nanoscale LisPS4l phase exists with an
ionic conductivity even exceeding that of the thio-LISICON II phase. This nanoscale LisPSal
phase must be highly disordered and clearly distinct from the LisPS4l phase formed at x = 0.45
and x = 0.5, exhibiting a considerably lower ionic conductivity. This hypothesis of distinct
LisPS4l phases in the two composition ranges is supported by the XRD patterns as well as by
the Raman spectra. In the composition range from x = 0.2 to x = 0.4, Bragg peaks originating
from LisPS4l are not detectable, but become detectable at x=0.45 and x=0.5. In the
composition range from x = 0.2 to x = 0.4, the wavenumber of the P-S stretching Raman mode
of the PS4* tetrahedra is close to 419 ecm™, while at x = 0.45 and x = 0.5, the wavenumber is
considerably higher and closer to values for crystalline LisPSsl (425 cm™', see Figure S9).
Consequently, our results suggest that the thio-LISICON II phase exhibits a high ionic
conductivity, but that also other nanoscale phases exist with similar or even higher ionic
conductivities. We note that also for the two edge compositions with x =0 and x = 0.5, small
conductivity enhancements during annealing are observed, although a thio-LISICON II phase
is not detectable.

The hypothesis of several highly conductive nanoscale phases is further supported by analyzing
the influence of annealing above the first crystallization peak on the impedance spectra. As
shown in the *'P NMR spectra in Figure 4, annealing of the sample with x = 0.2 at 226 °C leads
to a transformation of the thio-LISICON II phase into the two phases $-LisPSs and LisPSal.
This transformation is also detectable by the XRD patterns, see Figure S7. Nevertheless, the
impedance spectra of the samples annealed in this temperature range (at 218 °C and 228 °C)
are still characterized by a high-frequency semicircle with an ionic resistance much lower than
that the ionic resistance of the freshly ball-milled sample, see resistivity spectra in Figure 8.
Although an additional low-frequency semicircle appears, the existence of the high-frequency
semicircle with the low resistance shows that the high local ionic conductivity is largely
preserved at 218 °C and 228 °C despite the transformation of the thio-LISICON II phase into
ﬂ-Li3PS4 and LisPS4l.
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Figure 8. Resistivity spectra of samples with x = 0.2 annealed at different temperatures. Due
to the slightly different thickness of the samples, the impedance Z was converted into the

resistivity p = Z - gby normalizing with the sample area A and the sample thickness d.

Conclusions

We have carried out a comprehensive study of the annealing-induced conductivity enhancement
in ball-milled (1—x) LisPSa + x Lil solid electrolytes. Our results prove that the ball-milled
pristine samples are composed of an amorphous phase with embedded P2Ss*" units. Upon
annealing of the samples with x = 0.2 and x = 0.33 at 10 K below the first DSC crystallization
peak, the amorphous phase is transformed into different nanoscale phases, in particular a thio-
LISICON II phase and a LisPSal phase. With increasing Lil content x, both the molar ratio of
the LisPSsl phase to the thio-LISICON II phase and the ionic conductivity after annealing
increase. This suggests that the ionic conductivity of the nanoscale LisPS4l phase even exceeds
that of the thio-LISICON II phase. However, the difference is moderate so that it does not result
in a bimodality of the "L.i NMR line narrowing. Since in the composition range from x = 0.2 to
x = 0.4, the LisPS4l phase is clearly detectable in *'P NMR, but is X-ray amorphous, the phase
must be highly disordered.

Annealing at 20 K above the first DSC crystallization peak leads to a partial or complete
transformation (depending on composition) of the thio-LISICON II phase into crystalline
LisPSal and f-LisPSs phases. These results show that the thio-LISICON II phase is only
kinetically stable in a relatively narrow temperature range. In the case of the sample with
x = 0.2, the thio-LISICON I1 phase is completely absent after annealing at 20 K above the first
DSC crystallization peak. Nevertheless, a significantly enhanced ionic conductivity is still
detectable. This shows that the widely used concept of a thio-LISICON II phase governing the
ionic conductivity of annealed samples cannot explain the experimental observations.

Further work is needed in order to elucidate the structure and the chemical composition of the
thio-LISICON-II phase, e.g. by means of high-resolution cryo-TEM characterization. A
structural model of this phase needs to explain the coupling pattern from 2D double-quantum
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NMR presented here, showing two phosphorus environments with an approximate ratio of 2:1.
Furthermore, the structure of the highly disordered LisPS4l phase need further exploration.
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1. Supplementary Figures
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Figure S1. Nyquist plot of the complex impedance of the solid electrolyte 0.8 LizPS4 + 0.8 Lil
after ball milling and after annealing 10 K below the crystallization temperature, respectively.
The impedance measurements were carried out at -100 °C in order to detect the bulk
impedance semicircle in the frequency range of the measurements.
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Figure S2. Nyquist plot of the complex impedance of electrolytes in the system
(1—x) LizPS4 + x Lil with x = 0 — 0.5 after annealing 10 K below the crystallization

temperature.
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Figure S3. *'P MAS NMR spectra of (1—x) LisPS4 + x Lil at vio = 20 kHz after heat treatment
at different temperatures.
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Figure S4. Homonuclear *'P-*'P DQ-SQ coherence MAS NMR spectrum of ball-milled
0.8 LizPS4 + 0.2 Lil (not annealed) at vior = 20 kHz. Correlation peaks are shown via contour
plots. The 1D projection from the one-pulse experiment is plotted on top of the 2D spectrum.

The diagonal line (autocorrelation diagonal) refers to the hypothetic peak positions of two
isochronous spins.
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—— experimental spectrum
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Figure S5. Experimental 3'P MAS NMR spectrum of 0.67 LisPS4 + 0.33 Lil at vt = 5 kHz
after heat treatment at 230 °C and aging (black) and simulated *'P MAS NMR spectrum for
five individual *'P spins for 0.67 LisPSs + 0.33 Lil at vt = 5 kHz.
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Figure S6. Homonuclear *'P-*'P 2D ZQ exchange MAS NMR spectrum of
0.67 LisPS4 + 0.33 Lil at vior = 20 kHz after heat treatment at 180 °C.
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Figure S7. XRD pattern of samples with x = 0.2 annealed at different temperatures.
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Figure S8. XRD pattern of samples with for x = 0 (black) and x = 0.5 (red) after annealing at
20 K above the crystallization temperature.
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Figure S9. Raman spectra of the crystalline electrolytes LisPS4l (black) and f-Li3PSy (red).
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2. Supplementary Tables

Table S1. Longitudinal relaxation times 7, and fitted peak area ratios of the *'P MAS NMR signals of (1-x) Li;PSy + x Lil.

Isotropic chemical shifts of *'P NMR signals / ppm

x =0, 25°C (s03959) 83.8 92.3 102.7
Tils 9.1(2) 16(1) 12.6(6)
peak area ratio 0.65 0.16 0.19
i 1ent P2Se*
x=0,221°C (s03960) 86.2 88.8 93.7 94.0
Tiis 7.7(4) | 423) 21(3)
4(1)
peak area ratio 0.80 0.11 0.08 0.01
assignment p- 7-LisPS4
Li3PSs
x=0,241°C (s03962) 86.2 88.9 94.0 94.4
Ti/s 7.5(6) |41.5(9) --- 5(2)
peak area ratio 0.82 0.13 0.01 0.04
assignment - 7-LisPSy
Li3PS4
x=0.2,25°C (s03894) 83.2 105.0
Ti/s 7.33) 10(1)
peak area ratio 0.86 0.14
ignment P.Se*
x=0.2,196°C (s03895) | 77.4 83.0 86.0 89.8 104.8
Tils 4.92) 6.2(3) 5.13) 5.0(6) 7(2)
peak area ratio 0.29 0.08 0.05 0.54 0.04
assignment unknown phase unknown PaSe*
phase
x=0.2,226°C (s03896) 82.1 853 |86.3 89.9 93.9 955 |104.9
Ti/s 19(3) 5(2) | 8(1) 8(7) o(1) | 13(3) [ 14(13)
peak area ratio 0.18 0.08 |0.62 0.03 0.03 10.03 | 0.04
assignment LisPS4l p- PaSe*
LisPSa
x =0.33, 25°C (s03158) 81.9 83.0 105.1
Tils 10(2) | 6.6(2) 8.7(9)
peak area ratio 0.03 0.88 0.09
assignment LisPS4l P2Se"
x=0.33, 120°C (s03173) 82.1 83.5 105.5
Ti/s 8(2) 5.8(7) 8(1)
peak area ratio 0.06 0.84 0.10
assignment LisPS4l P,Se*
x=0.33, 155°C (s03172) 824|839 105.7
Ti/ls 13(2) 5.7(4) 7.2(1)
peak area ratio 0.04 0.87 0.09
assignment Li,PSyl P2Se"
x=0.33, 180°C (s03194) | 77.7 82.7 85.7 88.7 105.1
Tils 5.0(1) 11.7(4) 42(5) | 54(5) 8(2)
peak area ratio 0.21 0.19 0.05 0.51 0.04
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assignment unknown phase LisPS4l p- unknown PaSe*
LisPSs | phase
x=10.33, 230°C (s03191) 78.1 82.6 86.1 90.0 105.3
/s 5.42) 13.9(3) 5.4(2) 5.4(5) 8(2)
peak area ratio 0.23 0.09 0.34 0.30 0.04
assignment unknown LisPS4l p- unknown P2Se*
phase LisPSy phase

x=10.33,230°C —aged 78.5 82.2 85.9 87.6 106.2
(s03191)

/s 5.4(2) 14.0(3) 5.4(2) 5.4(5) 8(2)
peak area ratio 0.16 0.17 0.21 0.44 0.02
assignment unknown LisPS4l p- unknown P2Se*

phase LisPSs | phase

x=0.5,25°C (s03897) 82.0 83.9 105.6
/s 14.8(3) | 6.4(1) 9.5(8)
peak area ratio 0.22 0.67 0.11
assignment LisPSal PaSe*
x=0.5,153°C (s03958) 82.3 85.6 88.7 105.1
/s 10.6(1) 3.8(3) | 4.6(8) (1)
peak area ratio 0.65 0.16 0.13 0.06
assignment LisPSal -LisPS4 P2Se"
x=0.5, 181°C (s03898) 82.0 85.0 89.5 104.4
/s 15.9(1) 4.0(2) 11(2) 16(2)
peak area ratio 0.72 0.18 0.05 0.05
assignment LisPSql P2Se*
x=0.5, 183°C (s03961) 82.2 84.9 88.4 103.9
/s 13.0(1) 2.93) 5.1(4) 6.8(6)
peak area ratio 0.75 0.08 0.11 0.06
assignment LisPSal 7-LizPS4 P2Se*

Table S2. Chemical shift anisotropy parameters and eigenvalues of the *'P chemical shift tensors for 0.67 LisPSs + 0.33 Lil after heat treatment at

1-3 Sy — 0

230 °C and aging according to the Haeberlen-Mehring-Spiess convention

16, = ol 2 10 = ol 2 [0y = G

with 0o = 5 (G0 + Jyy + 622). duaniso = 020 = Jigor 1= 2= and

and 77 relaxation times determined at Bo = 14.1 T. The corresponding fit is shown in Figure S3.

spin 1 spin 2 spin 3 spin 4 spin §
Jiso / ppm 785+0.2 82.2+0.2 85.9+0.2 87.6+0.2 1062 0.2
Janiso / ppm -11.3£0.2 -20.7+£0.2 -36.9+0.2 —24.1£0.2 -188+0.2
n 0.61£0.1 0.50 + 0.1 0.34+0.1 0.37+0.1 0.66 + 0.1
o1/ ppm 87.6+0.2 97.7+0.2 110.7+£0.2  1042+02 121.8+0.2
022/ ppm 80.7+0.2 87.4+0.2 98.1+0.2 95.2+0.2 109.4 0.2
933/ ppm 67.3+0.2 61.5+0.2 49.1+0.2 63.5+0.2 87.5+0.2
Ti/s 54+0.2 14.0+ 0.3 54+0.2 54405 8+2
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Abstract

The performance of bulk-type all-solid-state Li batteries (ASSBs) depends critically on the
contacts between cathode active material (CAM) particles and solid electrolyte (SE) particles
inside the composite cathodes. These contacts determine the Li* exchange current density at the
CAM | SE interfaces. Nevertheless, there is a lack of experimental studies on Li™ exchange
current densities, which may be caused by the poor understanding of the impedance spectra of
ASSBs. We have carried out a comparative case study using two different active materials,
namely single crystalline LiCoO: particles and single crystalline LiNio.s3Mno.0sC00.1102
particles. Amorphous 0.67 LizPS4 + 0.33 Lil particles act as solid electrolyte within cathode
and separator, and lithiated indium acts as anode. The determination of the cathode exchange
current density is based on: (i) Impedance measurements on In—Li | SE | In—Li symmetric cells
in order to determine the anode impedance together with the anode | separator interfacial
impedance; (ii) Variation of the composite cathode thickness in order to differentiate between
the ion transport resistance and the charge transfer resistance of the composite cathode. We
show that under the application of stack pressures in the range of 400 MPa, the Li" exchange
current densities can compete with or even exceed those obtained for CAM | liquid electrolyte
interfaces.

Introduction

For a mitigation of climate change it is important to reduce CO> emissions in various sectors,
in particular in electricity, heat generation and transport.! Lithium-ion batteries are used as
stationary electricity storage devices as well as as mobile storage devices in electric vehicles.>?
For the latter field of application, the energy density plays an important role. State-of-the-art

1
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lithium-ion batteries reach energy densities in the range of 200 — 250 Wh-kg™',* which is close

to their physicochemical limit. Higher energy densities can potentially be achieved in all-solid-
state lithium batteries (ASSBs), in which metallic lithium is used as anode material.>°
Furthermore, the replacement of volatile liquid electrolytes by solid electrolytes improves
battery safety.’

In bulk-type ASSBs, the cathodes are typically composites, which consist of active material
particles (CAM = cathode active material), solid electrolyte (SE) particles, and, if necessary,
electronically conductive additives, like carbon black.” A classical CAM is LiCoO., which is,
however, not anymore of commercial interest, since Co is a critical raw material. At present,
LiNixMn,Co-O> (NMC) materials with x + y + z =1 and with high Ni and low Co content are
in the focus of research.®'° Solid electrolytes can be classified into organic and inorganic
materials. Among the inorganic materials, oxides, sulfides and halides have been tested in
ASSBs, "2 and at present, sulfides and halides are considered as most promising.'>~'7 Sulfides,
like lithium thiophosphates x Li2S + (1—x) P2Ss and argyrodites LisPSsX (X = Cl, Br) exhibit
favorable mechanical properties'” as well as favorable interfacial properties in contact to anode
and cathode active materials.”'$2° Halides, like Li>sYosZrosCls, are characterized by a high
oxidation stability against cathode active materials.?'?

In order to fabricate a high-power ASSB with low impedance, good contacts between all
particles within the composite cathode are essential. The SE | SE contacts determine the ion
transport resistance of the cathode, R;,,, whereas the CAM | SE contacts determine the charge
transfer resistance R.p. While the ion transport resistance R;,,, can be measured by impedance
measurements on a symmetric cell cathode | SE | cathode or alternatively on a symmetric cell
Li | SE | cathode | SE | Li, the determination of the charge transfer resistance R.ris more
challenging due to the complex morphology of composite electrodes.?* Popular model for the
impedance of composite electrodes are the transmission-line models (TLMs),>*” which
assume cylindrical pores between the CAM particles, which are filled by the electrolyte.

In a number of studies on lithium-ion batteries, TLMs have been used for analyzing the
impedance of composite electrodes with pores filled by the liquid electrolyte.®? In this way,
charge transfer resistances R¢p have been determined and have been used to calculate exchange
current densities j, of Li" at the active material | electrolyte interface.’**' Morasch et al.??
examined graphite anodes with variable thickness and determined charge transfer resistances.
These charge transfer resistances correspond to exchange current densities in the range
1 -6 A'm2. In the case of a composite cathode based on LiC0O2, an exchange current density
of jo = 0.4 A‘m ™2 was obtained,’® whereas in the case of a LiNigcMno 2Co00202-based composite
electrode, a considerably higher exchange current density of j, =2 —4 A-m™* (depending on
the state of charge of NMC) was reported.’’

To our knowledge, there are virtually no TLM-based studies on composite cathodes of ASSBs,
so that there is very little knowledge about exchange current densities in ASSB cathodes.
Bielefeld et al.?® used an alternative method. They determined values for the exchange current
density of LiNiosMno.1C00.102 | LisPSsCl composite cathodes based on galvanostatic
charge/discharge curves and finite-element-based simulation of electrochemical processes
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taking into account the cathode morphology. Values in the range of 107> A-cm™ were obtained,
depending on the state of charge of LiNiosMno 1Co0.105.

In order to gain more knowledge about exchange current densities in composite cathodes of
ASSBs, we have carried out a comparative case study using (i) single crystalline LCO particles
and (ii) single crystalline LiNios3sMnoosCoo.1102 particles. Both types of CAM particles are
coated with a thin LiNbO; buffer layer in order to prevent decomposition of the SE at the CAM
particles. Composite cathodes were prepared by mixing the CAM particle with amorphous
0.67 LizPS4 + 0.33 Lil particles, which act also as solid electrolyte within the separator, and by
using lithiated indium as anode. In the case of both types of CAM particles, ASSBs with
variable cathode thickness were built, and their impedances were measured. Since the ion
transport resistance of composite electrodes increases with increasing cathode thickness and the
charge transfer resistance decreases with increasing cathode thickness (due to the increasing
interfacial area between CAM particles and SE particles), thickness-dependent cathode
impedance measurements are helpful for differentiating between the ion transport resistance
and the charge transfer resistance.** In addition, we carried out impedance measurements
In—Li | SE | In—Li symmetric cells in order to determine the anode impedance together with the
anode | separator interfacial impedance. We compare the values for the exchange current
densities j, obtained in this way to those obtained in composite electrodes with pores being
filled by liquid electrolyte.

Experimental section

All sample preparations were carried out in a glovebox (Unilab, MBraun, Garching, Germany,
xm20 < 1 ppm and xp> < 1 ppm) under argon atmosphere.

A 2 g batch of the electrolyte 0.67 LisPS4 + 0.33 Lil (LPSI) was synthesized in a planetary ball
mill (Pulverisette 7 premium line, Fritsch, Idar-Oberstein, Germany). Thereto, a stoichiometric
mixture of Li2S (99,9 %, Alfa Aesar, Karlsruhe, Germany), P2Ss (for synthesis, Sigma Aldrich,
Taufkirchen, Germany) and Lil (99,999 %, Alfa Aesar, Karlsruhe, Germany) powder were
mixed in a 20 mL zirconia pot with 10 zirconia balls (diameter: 10 mm). Then the pot was
closed air-tight, removed from the glovebox, and integrated into the ball mill. The milling time
was 8 h (99 cycles; 5 min milling; 15 min rest) with a rotation speed of 700 rpm. After milling,
the pot was opened inside the glovebox, and the electrolyte was grinded in an agate mortar to
obtain an amorphous powder.

For the Li" ion conductivity measurements, the LPSI powder were pressed into pellets
(fabrications pressure 276 MPa, for 30 min) with a diameter of 6 mm. To this end, a hydraulic
press (P/O/Weber, Remshalden, Germany) with polished stainless steel extrusion dies were
used. The thickness of the pellet was determined by a micrometer caliper (Mitutoyo, Neuss,
Germany), and gold electrodes were sputtered onto both faces by means of a sputter coater
(108auto, Cressington, Watford, England) in order to ensure a good electrical contact during
the measurement. The pellet was then mounted into an air-tight home-built two electrode
sample cell. The impedance measurements were carried out in a frequency range from 1 MHz
to 0.1 Hz with an applied voltage of 10 mVums using an Alpha-AK impedance analyzer

3
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(Novocontrol, Montabaur, Germany). A Quatro Cryosystem (Novocontrol, Montabaur,
Germany) with a maximum temperature deviation of =0.1 °C was used for varying the
temperature in a range from —120 °C to 20 °C. The impedance spectra were fitted using the
impedance analysis software RelaxIS (rhd instruments, Darmstadt, Germany).

The composite cathodes were prepared in an agate mortar by mixing the CAM particles and the
SE particles with a mass ratio of 70:30 for 15 min. Single-crystalline LiCoO: particles (LCO;
Toda, Japan, particle diameter 5 um) and single-crystalline LiNips3MnoosCo00.1102 particles
(NMC; MSE Supplies, Tucson, USA; particle diameter 3 — 6 um), respectively, were used as
CAM. The single-crystalline LiCoO: particles were purchased with a LiNbO3 coating of the
particles (~12 nm thickness). The single-crystalline LiNio s3Mno.06C00.1102 particles was coated
with LINbO; (1 wt %) by means of a sol-gel process. To this end, a | M lithium ethoxide
solution was prepared by reacting lithium foil (Rockwood Lithium) with absolute ethanol
(VWR International, Radnor, Pennsylvania, United States), and a 0.5 M niobium ethoxide
solution (99.95 %, Sigma Aldrich, Taufkirchen, Germany) was dissolved in absolute ethanol.
Then the 1 M lithium ethoxide solution and the 0.5 M niobium ethoxide solution were mixed
in a volume ratio of 1:2 under Ar atmosphere and the NMC powder was added. Subsequently,
the mixture was sonicated for 30 min and then dried under vacuum. Finally, the dried was
ground in a mortar and calcined in air at 300 °C for 2 h with a heating rate of 5 °C-min™",

The preparation of the ASSBs and the electrochemical measurements were carried out by using
the electrochemical laboratory press CompreDrive (rhd instruments, Darmstadt, Germany) in
an active force control mode. In a first step, the LPSI electrolyte powder (average weight
100 mg) was filled into the air-tight sample cell (CompreCell, rhd instruments) and was pressed
with an applying pressure of 97 MPa for 5 min using wolfram carbide pistons. Then both
pistons were removed, and indium foil (99.99%, Carl Roth, Karlsruhe, Germany) with an
average thickness of 100 um (@ = 12 mm) acting as anode was added on one side of the
separator layer. On the other side, the composite cathode mixture was added. Cathodes with
different thickness were prepared by varying the mass of the cathode mixtures (10 mg, 20 mg,
40 mg or 80 mg). The ASSBs were then compressed by using a pressure of 389 MPa. Assuming
a porosity of the composite cathode of 10%* and taking into account the densities and molar
masses of the CAM and SE particles, these mass loading correspond to cathode thicknesses of
about 30 pm, 55 um, 110 um and 220 um, respectively. The detailed calculation of cathode
thickness is shown in the supporting information.

The electrochemical measurements of the ASSBs were carried out using the
potentiostat/galvanostat Autolab PGSTAT302N (Methrom Autolab, Utrecht, the Netherlands).
The galvanostatic cycling studies were carried out under a stack pressure of 389 MPa at room
temperature and at a rate of 0.1 C. The batteries with the LCO-based cathode were cycled
between 3.9 V and 2.7 V, and the batteries with the NMC-based cathode were cycled between
3.9 Vand 2.5 V. First, a complete charge/discharge cycle was finalized. Then the ASSBs were
charge to a state of charge of 50 % (SOC50), the ASSBs were relaxed at open circuit condition
for 30 min, and the impedance measurements were then carried out at the open circuit potential
in a frequency range from 0.1 MHz to 5-107* Hz with an applied AC voltage of 10 mVms. The
impedance spectra were then analyzed by means of the software RelaxIS (rhd instruments,
Darmstadt, Germany).
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8 Anhang der Veroffentlichungen

Symmetric cells In—Li | LPSI | In—Li were prepared as follows: Two ASSBs were charged to a
state, in which the In:Li ratio in the anode was 60:40. Then, the composite cathode of both
ASSBs was removed mechanically, and the In—Li | LPSI pellet inside the PEEK tube with the
slightly lower diameter (typically 10 mm) was pressed out of the PEEK tube. The In—Li | LPSI
pellet in the other PEEK tube with the slightly larger diameter (typically 10.2 mm) was overlaid
with a tiny amount of SE powder in order to compensate for the rough LPSI surface after
removal of the composite cathode. Then, the second pellet was placed on top of the SE powder
layer to form an In—Li | LPSI | In—Li symmetric cell. The cell was then pressed at 125 MPa in
the atlas manual hydraulic press 25T (Specac, Orpington, England). For the impedance
measurements, the Alpha-AK impedance analyzer (Novocontrol, Montabaur, Germany) was
used in a frequency range of 1 MHz to 0.01 Hz with an applied voltage of 10 mVs.

A focused ion beam / secondary electron microscope (FIB-SEM; crossbeam 550, Zeiss,
Oberkochen, Germany) were used for the cross sectional imaging of the composite cathodes.
The ASSBs were transferred from the glovebox to the FIB-SEM under inert gas conditions in
a sample transfer shuttle (Semilab Semiconductor Physics Laboratory Co. Ltd., Budapest,
Hungary). Cross sections (width: 20 um, depth: 10 um) of the composite cathodes were
prepared by using a focused gallium ion beam. To this end, a voltage of 30 kV was applied, and
the cross section preparation was done in three steps with different ion beam currents (3 nA,
700 pA, 100 pA). The last step had a lower current for a fine polish of the cross section.
Afterwards, the SEM images of the cross section were recorded by applying a voltage of 5 kV
and a current of 100 pA using the InLens and SE detectors. In addition, energy dispersive X-
ray spectroscopy (EDX) were carried out of the cross section at 5 kV and 2 nA using a Ultim
Max detector (Oxford Instruments, Abington, United Kingdom).

Results and discussion

Figure 1 shows the first galvanostatic charge/discharge cycle of the LCO-based battery and of
the NMC-based battery, respectively. The cathode thickness was 52 um and 57 um,
respectively, and the batteries were cycled at a rate of 0.1 C. The observed discharge capacities
in the first cycle are in good agreement with practical capacities reported for LCO***7 being in
the range 180 —200 mAh-g™' and for NMC'®® being in the range 190 —200 mAh-g™!,
respectively.
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Figure 1. First galvanostatic charge/discharge cycle of a) an ASSB with an LCO-based
composite cathode (cathode thickness 52 um) and b)an ASSB with an NMC-based
composite cathode (cathode thickness 57 pm). Both batteries were cycled at a rate of 0.1 C.

In Figure 2 we compare impedance spectra taken at 50 % state of charge (SOCS50) during the
second cycle for ASSBs with different CAMs and with different cathode thicknesses. For a
better comparability, we subtracted the high-frequency resistance, which is dominated by the
separator resistance, from the spectra. It is important to note that we prepared separators with a
thickness in the range of 400 pum, in order to avoid short circuits, while in commercial cells,
much thinner separators are to be used. The impedance spectra of the LCO-based ASSBs
(Figure 2 a)) are characterized by two semicircles and a Warburg-like low-frequency
impedance. The sum of the resistances of both semicircles varies between 12 Qecm? and
18 Qcm?, see inset. The high-frequency semicircle shrinks with increasing cathode thickness,
while the low-frequency semicircle is virtually independent of the thickness. The impedance
spectra of the NMC-based ASSBs are also characterized by two semicircles and by a low-
frequency Warburg-like impedance, however, the sum of the resistances of the two semicircles
is higher and varies between 90 Qcm? and 200 Qcm? (Figure 2 b)). In contrast to the LCO-
based ASSBs, the high-frequency semicircle is virtually independent of the cathode thickness,
while the low-frequency semicircle shrinks with increasing cathode thickness.

Two semicircles in the impedance spectra of ASSBs have also been reported in the literature,
however, the assignment of the semicircles to anode and cathode processes has not yet been
clarified.*®*' Therefore, in order to differentiate between contribution of the anode and of the
cathode to the battery impedance, we measured the impedance of a symmetric cell
In—Li | LPSI | In—Li. The Li content of both electrodes was chosen as 40 % in order to promote
astable In—Li | LPSI interface.*? In Figure 3 we show the impedance spectrum of the symmetric
cell in a frequency range of 0.1 MHz to 0.01 Hz. The LPSI resistance was subtracted in order
to obtain the In—Li bulk impedance together with the In—Li | LPSI interfacial impedance. A
detailed analysis of the impedance spectrum is beyond the scope of this paper. However, it can
be clearly stated that two semicircles are observable with resistances in the range of 3 Qcm?
(high frequencies) and 9 Qcm? (intermediate frequencies), respectively. At low frequencies,
there is indication for a third semicircle with a resistance in the range of 15 Qcm?.
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Figure 2. Impedance spectra of ASSBs with a) LCO-based cathodes and b) NMC-based
cathodes of different thicknesses (given in the legend). The impedance spectra were taken in
a frequency range from 0.1 MHz to 5-107* Hz at SOC50 during the second cycle. The high-
frequency resistance, mainly caused by the separator resistance, was subtracted for a better
comparability.
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Figure 3. Impedance spectrum of a symmetric In—Li | LPSI | In—Li cell in a frequency range
from 0.1 MHz to 0.01 Hz. The In:Li molar ratio in the electrodes was chosen as 60:40. The
high-frequency resistance caused by the LPSI layer was subtracted.
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Since the symmetric cells contains two In—Li electrodes, we subtracted 50 % of the impedance
of the symmetric cell from the impedance of the ASSBs. In Figure 4 a), we show Bode plots of
the real part Z' and of the imaginary part —Z'" of the LCO-based ASSB with a thickness of
52 um before and after subtraction. The high-frequency part of the spectra from 10° Hz to about
10° Hz is almost unaffected by the subtraction, while at lower frequencies, the impedance is
strongly affected by the subtraction. Together with the observed cathode thickness dependence
of the high-frequency impedance semicircle, this gives strong indication that the high-frequency
semicircle originates from the ion transport resistance R;,, and the charge transfer resistance
Rcr of the cathode. In Figure 4 b), we show the high-frequency semicircle in the Nyquist plot
after subtraction.
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Figure 4. a) Bode plot of the complex impedance of an LCO-based composite electrode
(thickness 52 pm) before and after subtraction of 50 % of the impedance of an
In—Li | LPSI | In—Li cell. b) Nyquist plot of the high-frequency impedance (0.1 MHz to
300 Hz) of LCO-based cathode with different thicknesses afier subtraction ot 50 % of the
impedance of an In—Li | LPSI | In—Li cell.

In Figure 5 a), we show Bode plots of the real part Z" and of the imaginary part —Z'" of the
NMC-based ASSBs with a thickness of 57 pm before and after subtraction. Due to the higher
impedances of these ASSBs, the subtraction of 50 % of the impedance of the
In—Li | LPSI | In—Li cell exerts only a small influence on the impedance spectra of the ASSBs.
Only in a frequency range around 0.1 Hz, an influence of the subtraction on the imaginary part
—Z""is detected. In Figure 5 b), we show Nyquist plot of the impedance after subtraction, which
are very similar to those shown in Figure 2 b). Since the high-frequency semicircle in
Figure 5 b) is virtually independent of thickness, it is likely that this semicircle is caused by an
interfacial impedance, possibly the impedance between current collector and NMC particles.
The larger intermediate-frequency semicircle shrinks with increasing cathode thickness and
should thus be caused by the ion transport resistance R;,, and the charge transfer resistance R;p
of the cathode.
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Figure 5. a) Bode plot of the complex impedance of an NMC-based composite electrode
(thickness 57 um) before and after subtraction of 50% of the impedance of an
In—Li | LPSI| In—Li cell. b) Nyquist plot of the impedance (frequency range from 0.1 MHz
to 0.01 Hz) of NMC-based cathodes with different thicknesses after subtraction of 50 % of
the impedance of an In—Li | LPSI | In—Li cell.

Now we compare the thickness-dependent impedance of the ASSBs after subtraction to the
predictions of the transmission-line model (TLM) for composite electrodes with low electronic
resistance. In the framework of this model, the complex impedance is given by:*

_ /ZEOC'REDH Rion av'lsg
Zcathode = aylsg - coth ( 7 (e
v oc

with
T, 4d
Rion = EI:E'O' (2)
-1
1 .
Zipe = (T + leDL) (3)
Rer +qz,; Yeam
and
tanh ic;;r‘@
rcam cam (4)

Y, =
cAM E-Decam I [
tanh| |28 = (S
CAM CAM

Here, R;,, denotes the ion transport resistance of the cathode, 1,;+ the tortuosity of the Li* ion
transport in the composite cathode, d the thickness of the composite cathode, &gz the volume
fraction of the SE, and ¢ the ionic conductivity of the SE. Z;,. describes the local impedance
due to double layer formation and charge transfer at the CAM | SE interface as well as due to
Li chemical diffusion in the CAM particles. Cp; denotes the double layer capacitance, Ry the
charge transfer resistance, i the imaginary unit, w the angular frequency, dU/dcy; the
dependence of equilibrium electrode potential on lithium concentration in the CAM, R the ideal
gas constant, T the temperature and F the Faraday constant. The active area of the CAM

9
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particles in contact to SE normalized by the cathode volume is given by a, =
(ecam " Acam)/Veam = (Ecam = 3)/Tcam» Where €capy and rg 4y, are the volume fraction and the
radius of the CAM particles, respectively. lsg = 7;;+ - d denotes the effective diffusion path
length in the SE. Y, 4) describes the frequency dependence of Li chemical diffusion in the CAM
particles, which is determined by 745 and the lithium chemical diffusion coefficient in the
CAM particles, D¢ gp- The charge transfer resistance Ry is related to the Li* exchange current
density at the CAM | SE interface, jj, via:

_RT
" Fo

(5)

CcT

A prerequisite for the applicability of the TLM is that the electronic resistance of the cathode is
much lower than the ionic resistance. Since in our ASSBs, the volume fraction of electronically
conducting CAM particles is virtually identical to the volume fraction of the SE, the mentioned
prerequisite is equivalent to the prerequisite that the electronic conductivity of the CAM
particles is much higher than the ionic conductivity of the SE. The ionic conductivity of the
LPSI solid electrolyte is 0.8 mS-ecm™'. The electronic conductivity of LCO at SOC50 is about
0.1 S.em™,*% j.e. about two orders of magnitude higher than the ionic conductivity of LPSI,
so that the prerequisite is fulfilled. Since there are no reported values for the electronic
conductivity of NMC at SOC50, we measured the electronic resistance of the NMC composite
electrodes at SOCO (fully lithiated) in a setup metal | composite cathode | metal, see supporting
information. Since this resistance is lower than the ionic resistance, see SI, and the resistance is
expected to decrease considerably with increasing SOC, the prerequisite for the applicability of
the TLM is also fulfilled for the NMC-based cathodes.

Consequently, we carried out simulations of TLM impedance spectra and compared these
spectra to the experimental spectra. We found that for improving the agreement between
experimental spectra and simulated TLM spectra, two modifications of the TLM were
necessary:

(i) In eq. (3), the double layer admittance iwCp; had to replaced by a constant phase element
(CPE) expression (iw)?Qp,, with B < 1, resulting in:

-1
Zipe = <+ + (iw)? - QDL> (6)

T
Rer + 4o Yeam

Such a non-ideal capacitive behavior of double layers in composite electrodes has been reported
i 2632
in =%,

(i) In eq. (1), the factor a,lsgz describes the CAM | SE interfacial area normalized by the
nominal area of the cathode. However, the appearance of the ionic tortuosity in the factor
aylsg = a, T+ - d is caused by mapping the 3D morphology of the composite electrode on
1D pores with tortuosities > 1. However, in a 3D composite electrode, the interfacial CAM | SE
area normalized by the nominal cathode area should be better described by ay, - d, resulting in:

_  |Zioc'Rion Rion'ayd
Zecathode = ’ ayid 'COth( Zioe (7)
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Although the simulated TLM impedance spectra depend on many parameters, a fraction of these
parameters are known and could be fixed, see Table 1. Among these parameters, the average
radius of the CAM particles was determined by SEM imaging of the purchased CAM powder
as well as by SEM/EDX imaging of the CAM particles within the cathodes in focused ion beam-
generated cross sections, see Figure S2—S4. The obtained particle radii were in good
agreement with the values provided by the suppliers. The tortuosity of the ion transport 7,;+,
the Li diffusion coefficient in the CAM particles, D¢yp, and the parameter dU/dcy; were
considered as variables, however starting values for these parameters were taken from other
measurements. An ion transport tortuosity value for a composite electrode with 50 vol% SE
phase taken from 2> was used as staring value for 7,;+. Li diffusion coefficients for LCO taken
from *¢ and Ni-rich NMC materials taken from *74
starting value for the parameter dU /dc;; was calculated from the slope of the charge/discharge
curves at a very low cycling rate of 1/30 C, see Figure S5. Only the parameters j,, Qp, and S
were considered as freely adjustable parameters.

were used as starting values for D¢egpy. A

Table 1. Fixed parameters in the TLM simulations.

Parameter Symbole Value Unit
Tonic conductivity of SE g 0.08 S'm’!
Temperature T 25 °C
Area of the ASSB cell A 1.13-10™ m?
LCO
Thickness of the composite cathode d variable m
Volume fraction of SE particles Esg 0.505 -
Volume fraction of CAM particles Ecam 0.495 -
Average radius of the CAM particles TcaM 25107 m
NMC
Thickness of the composite cathode d variable m
Volume fraction of SE particles Esg 0.491 -
Volume fraction of CAM particles Ecam 0.509 -
Average radius of the CAM particles Tcam 25107 m

Table 2. Variable parameters in the TLM simulations

Parameter Symbole LCO NMC Unit
Tortuosity of ion transport Tyi+ 6.1 6.8 -
Exchange current density Jo 25.8 0.11 Am™?
Dependence of equilibrium potential

on Li concentration in CAM dU/dcy; | —2.65:107° | =3.59-10° | Vm*mol™
Prefactor of double layer CPE Qpy 0.4 0.04 Fm ¢!
Exponent of double layer CPE B 0.78 0.87 -

Li diffusion coefficient Li in CAM Doy 3.9-107° | 3.8-107'¢ m?s”!
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In Figure 6 we show the simulated impedance spectra of the NMC-based composite cathodes.
These are compared to the experimental impedance spectra after substaction of 50 % of the
impedance of an In—Li | LPSI | In—Li cell shown in Figure 5 b). In order to account for the high-
frequency interfacial impedance detected in the experimental spectra, we fitted this impedance
contribution with a R || CPE element, see Figure S6, and added the fitted interfacial impedance
in series to the simulated TLM impedance spectra of the cathode. Overall, there is a good
agreement between simulated and experimental spectra for different thicknesses, see Figure 6
and Figure 5b). The results obtained for the variable simulation parameters are given in
Table 2. The exchange current density is jo = 0.11 A-m™2. This value is more than one order of
magnitude lower than the value reported for a LiNiosMno2C00202-based composite cathode
with the pore space filled by liquid electrolyte (j, =2 — 4 A-m2).>! In Table 3, we give values
for the ion transport resistance R;,, and for the normalized charge transfer resitances
Rcr/(a, - d) obtained from the TLM simulations. For the thinnest electrode with d =31 um,
we find that R;o,, < Rer/(ay, - d) so that the diameter of the low-frequency semicircle can be
approximated by Rgemicircte = Rion/3 + Rer/(ay * d) =138 Qem?.243234 For the thickest
electrodes with d =221 um, we find that R;,,, > Rcr/(a, - d) so that the diameter of the low-

. ,R R; .
frequency semicircle should be close to Rsemicircte = %= 80 Qcm?. The transition
v
from the thin-electrode limiting case Rgemicircte = Rion/3 + Rer/(ay+d) to the thick-
oy tR R; ; o ;
electrode limiting case Rgemicircie = % leads to a decrease of the semicircle resistance
v

with increasing thickness.

200+
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Figure 6. TLM simulation of the thickness-dependent impedance spectra of NMC-based
composite cathodes. The simulation parameters are given in Tables. 1 and 2.
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Table 3. lTon transport resistances R;,, and normalized charge transfer resitances Rer/(a, * d)
obtained from the TLM simulations.

Thickness /pm | Ry, / Qem? | Rep/(ay, - d) / Qem?

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

In Figure 7 we show simulated impedance spectra of the LCO-based composite cathodes, which
are compared to the experimental impedance spectra after substaction of 50 % of the impedance
ofan In—Li | LPSI | In—Li cell shown in Figure 4 b). In order to simulate the low resistances of
the experimental high-frequency semicircle being in the range 4 — 8 Qem?, much higher values
for the exchange current density than for the NMC-based cathodes have to be chosen. For all
thicknesses, the resistance of the high-frequency semicircle is much smaller than R;,,,, so that

the TLM-limiting case Ryomicircie = % should be applicable. With an exchange current
Nare
density of j, =25.8 A‘m 2, the normalized charge transfer resistances R.r/(a, - d) are in the
range of 0.08 —0.52 Qcm?. However in the limiting case Rsemicircie = ’%, the TLM
v

predicts a semicircle resistance, which is independent of thickness, see Figure 7, while the
experimental spectra are characterized by a decrease of the semicircle resistance with increasing
thickness, see Figure 4 b). The origin of this discrepancy between experimental and simulated
spectra is unclear at present. Nevertheless, the much lower semicircle resistance for the thick
LCO-based cathodes as compared to thick NMC-based cathodes, for both of which the limiting
Rer Rion

case Rsemicircle = and
v

is applicable, leaves no doubt about the much higher exchange

current density of the LCO-based cathodes.
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Figure 7. TLM simulation of the thickness-dependent impedance spectra of LCO-based
composite cathodes. The simulation parameters are given in Tables. 1 and 2.

Remarkably, the value of 25.8 A m ™ obtained for the LCO-based cathodes from the simulations
is almost two orders of magnitude higher than the value reported for a LCO-based composite
cathode with the pore space filled by liquid electrolyte (j, = 0.4 A-m~2).>° This gives indication
that under the applied stack pressures of about 400 MPa, the exchange current densities in the
cathodes of ASSBs can compete with those or even exceed those of composite electrodes filled
with liquid electrolyte. In future works, the influence of stack pressure on the exchange current
density should be studied in detail in order to obtain information about the minimum stack
pressures required for achieving high exchange current densities in the composite cathodes of
ASSBs.

Conclusions

We have measured and analyzed the impedance spectra of all-solid-state batteries (ASSBs) with
composite cathode based on single crystalline LiCoO:z particles and single crystalline
LiNios3Mno0sCoo.1102 particles, respectively. In order to differentiate between anode and
cathode contributions to the ASSB impedance, we carried out additional impedance
measurements on symmetrical anode | solid electrolyte | anode cells. Furthermore, we studied
the influence of the cathode thickness on the ASSB impedance. The impedance contributions
of the composite cathodes were compared to impedance simulations based on a transmission-
line model. From this comparison, we obtained values for the exchange current density at the
interface between cathode active material (CAM) particles and solid electrolyte (SE) particles,
namely j, = 25.8 A-m 2 for the LCO-based cathode and j, = 0.11 A‘m > for the NMC-based
cathode. Remarkably, the high exchange current density for the LCO-based cathode is even
higher than a value reported in the literatur for a LCO-based composite cathode of a lithium-
ion battery, in which the pore space is filled by a liquid electrolyte. This shows under the applied
stack pressure of about 400 MPa, high exchange current densities in the composite cathodes of
ASSBs are achievable. In future work, the influence of stack pressure on the achievable
exchange current density should be elucidated.
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Calculation of composite cathode thickness

In order to obtain the cathode thickness, we calculate first the overall volume of the CAM
particles and of the SE particles in the cathode:

m-x;g

V= i=CAM or SE (S1)

i

Here, m is the cathode mass, while x; and p; denote the mass fraction and mass density of the
particles, respectively. Mass density values for the CAM particles are given in Table S1. The
mass density of the solid electrolyte 0.67 LisPSs+0.33 Lil was determined as
Psp = 2.15 gem™,

Assuming a porosity of the composite cathode of 10 Vol%,! the cathode thickness is given by:

14 Vv
Aeathode = CA::Z £.11 (52)

Here, r = 0.6 ¢cm is the radius of the ASSB cell.

Table S1. Mass fractions x;, mass densities of CAM materials pc4p as well as masses and
thicknesses of the composite cathodes.

L.CO NMC
Xcam 0.695 0.7003
Pcam 5.01 g-em * (Ref. %) | 4.83 g-em ™ (Ref. ?)
my 11.6 mg 11.3 mg
my 19.1 mg 20.6 mg
ms 414 mg 39.2 mg
my 80.2 mg 79.9 mg
dy 32 pm 31 um
d, 52 um 57 um
d; 113 um 108 um
d, 219 pm 221 um

Determination of the electronic conductivity of NMC at SOCO (fully lithiated)

The electronic resistance of NMC composite electrodes at SOCO (fully lithiated) was measured
in a setup metal | composite cathode | metal.* The fabrication pressure of the composite cathode
as well as the stack pressure during the impedance measurements was 389 MPa. In Figure S1
we show Nyquist impedance plots of the NMC composite cathode in a frequency range from
0.1 MHz to 0.1 Hz.
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Z' | Ocm?

Figure S1. Nyquist plot of the complex impedance of the cell metal | NMC composite
cathode | metal in a frequency range of 0.1 MHz — 0.1 Hz.

At high frequencies, the parallel resistance

1

d
Rpar = "2 (S3)

Giont0eon

is measured. Here, 0;y, and o.,, denote the ionic and the electronic conductivity of the
composite cathode, respectively, while d and A are the cathode thickness and area, respectively.
The semicircle at intermediate frequencies exhibits a capacitance of 6:107® F:cm™ and is thus
attributed to the two metal | cathode interfaces. The semicircle at low frequencies is caused by
ion blocking at the metal electrodes leading to a purely electronic current at low frequencies.
Consequently, the bulk electronic resistance of the cathode is calculated by subtracting the
interfacial resistance R;,; from the low-frequency resistance R,,_g. so that the bulk electronic
conductivity is given by:
1 d Y
-2 ($4)

Ooon = ————
eon
Ry—o0~Rint

Combining Egs (83) and (84) results in g,4, =2.2:107 S:.em™ and g5, = 1.3-107* S.em ™.

SEM imaging of the purchased CAM powders:

In Figure S2, we show SEM images of the CAM powders. The average particle diameters are
in good agreement with the values given by the suppliers, namely of 5 pm for LCO and
4 — 6 pm for NMC.

S-3
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Figure S2. SEM imaging of the cathode active material particles a) LCO and b) NMC.

SEM/EDX imaging of cross sections of the composite cathodes

Figure S3. a) SEM image of a cross section of the LCO-based composite cathode and
b) —d) EDX images for Co, P and S.
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Figure S4. a) SEM image of a cross section of the NMC-based composite cathode and
b) — f) EDX images for Co, Ni, Mn, P and S.
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Starting value for the parameter dU /dc;;:

In order to obtain a starting value for the parameter dU /dc;;, ASSBs were cycled at a very low
rate of 1/30 C. In Figure S6, the charge and discharge potentials are plotted versus the average
Li concentration inside the active material particles, cj;.

The equilibrium potential was assumed to be the mean value of the charge and the discharge
potential, see red cures. The starting value for the parameter dU /dc;; at SOC50 was obtained
by a linear fit (blue lines) of the curves at this state of charge.

a) b)
4 4
3.5
235 2 3
£ & 3
E 5
g €25
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Cicofli) | mol-m™3 Camc(Li) | mol/m?

Figure S5. Galvanostatic cycle of the a) LCO composite cathode and b) the NMC composite
cathode with a rate of 1/30 C.

Fit of the high-frequency interfacial impedance for NMC:

In order to account for the high-frequency interfacial impedance in the impedance spectra of
the NMC-based composite cathodes, we fitted this impedance contribution with an R || CPE
element. Figure S7 shows a representative fit for a cathode with a thickness of 31 um. The
interfacial impedance is shown as a green semicircle.

R/
* 31 um

R,
CPE,
Fit =

=)
S

CPE, CPE,

L

-Z" | Qcm?
w
[=]
L 1

L

o1+
50 100 150 200 250
Z'| Qcm?

(=]

Figure S6. Impedance spectrum of the NMC-based cathodes with a thickness of 31 pm. Fitting
results for the high-frequency interfacial impedance are shown as green semicircles.
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ABSTRACT: All-solid-state batteries with solid electrolytes having ionic conductivities in the

range of those of liquid electrolytes have gained much interest as safety is still a major issue for $
applications. Meanwhile, lithium metal seems to be the anode material of choice to face the

demand for higher capacities. Still, the main challenges that come with the use of a lithium metal

anode, ie., formation and growth of lithium dendrites, are still not understood very well. This

work focuses on the reasons of the lifetime behavior of lithium symmetric cells with the solid

electrolyte LigPSsCl and lithium electrode. In particular, the voltage increases during the

application of a constant current density are investigated. The interface between the lithium

metal electrode and the solid electrolyte is analyzed by X-ray photoelectron spectroscopy, and the resistance changes of each
electrode during stripping and plating are investigated by impedance spectroscopy on a three-electrode cell. A main factor for the
lifetime influenced by lithium dendrite formation and growth is the buildup of a lithium vacancy gradient, leading to voids which
decrease the interface area and therefore increase the local current density. Additionally, those lithium vacancies in lithium metal
represent a limitation for conductivity rather than migration in solid electrolyte. Further experiments indicate that the seedlike
plating behavior of lithium also plays a key role in increased local current density and therefore decreased lifetime. Plating of only a
small amount of lithium leads to small areas of well-connected interfaces, resulting in high local current density. A medium amount
of plated lithium leads to larger areas of interface between lithium and electrolyte, balancing the current density distribution. In
contrast, a high amount of repeatedly deposited lithium leads to lithium seed plating on top of already plated lithium. Those seed
spots grown on top represent a better interface connection, which again leads to higher local current densities at those spots and
therefore results in shorter lifetimes due to short circuits caused by lithium dendrites.

KEYWORDS: lithium nucleation, solid electrolyte, lithium capacity, interfacial characterization, three-electrode EIS,
power density limitation

H INTRODUCTION liquid electrolytes. Rehnlund et al. decreased the lithium salt
concentration and applied nucleation pulses to achieve a large
nuclei density,’” Qian et al. changed the electrolyte
composition of ether solvents and lithium bis(fluorosulfonyl)-
imide salt to prevent dendrite growth up to 6000 cycles at 10
mA/em?,'® Lu et al. demonstrated a free-standing copper
nanowire current collector that suppresses lithium dendrite
growth up to 7.5 mAh/cm?,'” and Han et al. added Lil to the
solid electrolyte composition Li,S—P,S; to change the
interface between lithium and solid electrolyte.”” More
prevention mechanisms are mentioned in a review by Chen
et al.”' However, the actual lithium dendrite growth
mechanism is not sufficiently understood yet.

Lithium-ion batteries are the main power source for portable
electronic devices and also for electric vehicles." The majority
of batteries used in cars are based on liquid electrolytes which
have a severe safety issue in terms of flammability.” Solid-state
electrolytes are regarded as safer alternatives,” and the research
is intensifying in this field to improve battery capacity and
lifetime. Higher specific capacities up to 3860 mAh/g for the
negative electrode are achieved for example by the addition of
silicon to the graphite anode, but its volumetric expansion
remains a chal.lenge_}‘4 Lithium is the lightest metal with a very
high specific capacity which enables high gravimetric and
volumetric energy densities.” In the past 50 years, batteries
with lithium metal anode were developed; however, the main
issue with the usage of lithium anode is the growth of lithium Received:  December 14, 2019
dendrites causing cell failure, which also represents a safety Accepted: April 6, 2020
hazard.® Research on lithium dendrite formation has been Published: April 6, 2020
going on for different battery systems based on liquid, polymer,

oxide, and sulfide electrolytes.” ' There are many possibilities
for dendrite prevention studied in the literature, especially for

© 2020 American Chemical Society https://dx.doi.org/10.1021/acsami.9b22629
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Figure 1. Voltage curves of LilLigPS;CIILi cells during application of a constant current. (a) and (b) show identical cells with J = 0.30 mA/cm” for §
min during stripping and plating. In (c) and (d) a current density J = 0.15 mA/cm” was applied to two identical cells for 60 min. An OCV step of
10 min was inserted between the positive and negative constant currents. (¢) demonstrates the correlation between overpotential and total lithium
amount moved until a short circuit occurs. (f) explains graphically the definition of overpotential used in this work.

The initial start of any lithium growth is the recombination and growth) mechanism on Cu electrode in liquid electrolytes
of Li* and e, resulting in a lithium nucleation process. Bai et with ex situ SEM. They obtained results on lithium nuclei size,
al.” and Sano et al.”” studied the lithium plating (nucleation areal density, and shape consistent with the general nucleation

20013 https://dx.doi.org/10.1021/acsami.9b22629
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and growth theory.”** For LiPON/Cu thin film similar lithium
nucleation and growth behavior is found.”” They all show an
increasing number of nuclei on the electrode correlating with a
decrease of nuclei size at higher current densities. Yan et al.**
investigated the influence of the substrate material on the
lithium nucleation process. Ely et al.”* unraveled a thermody-
namic and kinetic approach to the heterogeneous nucleation
process by numerical simulations.

The duration until the onset for lithium dendrite growth can
be described by the Sand’s time.”® This is also confirmed by
the experimental approaches by Rosso et al,”” who addition-
ally correlated the current density to the dendritic growth in
lithium symmetric polymer cells. Chazalviel”® found a
correlation between the electric field and growth rate of
ramified lithium in dilute salt solutions. Seong and co-workers
showed that the dendrite formation strongly depends on the
amount of deposited lithium and current density.”” Swamy et
al.™® found in the single crystal LigLa;ZrTaO,, garnet solid
electrolyte that the crack initiation for lithium dendrite growth
correlates with the sites of highest electric field.

The morphological evolution at the interface between
lithium and solid-state electrolyte can give a better under-
standing of the dendrite formation and growth mechanism. In
this work, the interface between lithium and electrolyte is
investigated by a reference cell setup. A possible solid—
electrolyte interphase (SEI) evolution at the interface is
investigated by X-ray photoelectron spectroscopy (XPS). It is
commonly accepted that a higher current density leads to
faster lithium dendrite growth and cell failure. But to the
authors’ knowledge, it has never been investigated whether the
amount of lithium that is stripped and plated within one cycle
at a constant current density affects the lithium dendrite
growth, neither for liquid nor for solid electrolytes. Further
investigations reveal a correlation between the amount of
transferred lithium per stripping and plating cycle with the
lifetime of a symmetric lithium cell.

There are different kinds of solid electrolytes, such as
polymers, oxides, and sulfides. One class of the sulfides is
lithium argyrodites, LisPS;X (X = Cl, Br, or I). The?' show high
ionic conductivities in the range 1072=107% S/cm,”" which are
comparable to those of liquid electrolytes. Boulineau et al.****
reported a good electrochemical performance with LiCoO, as
cathode and Li,Ti;O,, as anode material for the Li,PS;Cl
electrolyte. Furthermore, a good electrochemical stability
against lithium metal was reported”” which makes the
argyrodites interesting for the application with lithium metal
anode. Kasemchainan et al.'’ worked on the better under-
standing of lithium dendrite formation in the Cl-argyrodite,
but the dendrite initiation and growth is not fully understood
yet.

B EXPERIMENTAL SECTION

LigPS;Cl powder was purchased from NEI Corporation. 100 mg of
the powder was pressed into a pellet (diameter d = 10 mm, thickness
=750 um) with a weight load of 4.3 t, corresponding to a pressure of
540 MPa in a pressing die made from PEEK. Lithium foil from Honjo
(d = 4 mm, thickness = 60 ym) was pressed onto both sides of the
electrolyte pellet. The samples were prepared in a glovebox with O,/
H,O contents below 0.1 ppm. The symmetric lithium cell was
assembled into a pouch cell and mechanically stressed with a constant
force of 0.1 kN. For the reference cell, a tungsten wire plated with
gold was placed in the middle of the electrolyte powder prior to
densification. Impedance measurements were performed with a
potentiostat Gamry Interface 5000 at frequencies between 10° and

107" Hz. Stripping and plating experiments were performed with a
BaSyTec system. In symmetric lithium cells, no real charging and
discharging process takes place since the open circuit voltage is 0 V.
Lithium is stripped from one electrode and plated onto the other
electrode under a positive and negative constant current for a specific
time. Here, the voltage response is referred to overpotential, and we
distinguish between the initial overpotential when a constant current
is applied and a further increase of the overpotential during a constant
current as depicted in Figure 1f.

The solid electrolyte 0.33 Lil + 0.67 Li;PS, was prepared by
mechanical milling in a planetary ball mill (Pulverisette 7, Fritsch,
Idar-Oberstein, Germany). To this end, a stoichiometric mixture of
Li,S (99.9%, Alfa Aesar, Karlsruhe, Germany), P,S; (99.9, Sigma-
Aldrich, Taufkirchen, Germany), and Lil (99.999%, Alfa Aesar,
Karlsruhe, Germany) powder was filled into a zirconia pot (20 mL
volume) with 10 Zr,O balls (10 mm diameter). This was done inside
an argon-filled glovebox (UniLab, MBraun, Garching, Germany, x;;.o
< 1 ppm, o, < 1 ppm). The pot was closed airtight, removed from the
glovebox, and integrated into the planetary ball mill. Milling was done
at a rotational speed of 500 rpm for about 8 h (5 min milling, 15 min
rest, 99 cycles). Then, the pot was brought back into the glovebox,
and the product was ground in an agate mortar to obtain the final
amorphous powder.

A solid electrolyte pellet with 12 mm diameter was prepared from
the powder inside a CompreDrive press (rhd instruments, Darmstadt,
Germany) by applying a pressure of 265 MPa for S min at room
temperature. Afterward, the sample cell with the pellet was opened
inside the glovebox, and Li metal foil was added on both sides of the
pellet, resulting in a symmetrical Lilsolid electrolytelLi electrochemical
cell. Then the sample cell was integrated again into the CompreDrive
press, and impedance measurements at pressures between 4.4 and
44.2 MPa were performed using an Alpha-AK impedance analyzer
(Novocontrol, Montabaur, Germany). The frequency range extended
from 1 MHz to 1 mHz with an applied ac voltage of 10 mV. The
impedance spectra were fitted with the software RelaxIS (rhd
instruments, Darmstadt, Germany).

Time-of-flight secondary ion mass spectrometry (ToF-SIMS) was
performed by using an ION-TOF 5 from IONTOF GmbH with a
pulsed ion beam of Bi** of 30 keV to analyze a maximum surface area
of 500 X S00 um’®. The acquired surface areas are marked in the
corresponding figures. XPS measurements were performed on a PHI
Quantera SXM X-ray photoelectron spectrometer. The photoelectron
spectra were excited by using monochromatic Al Ka X-rays and
collected under an angle of 45° between sample and analyzer. Single
ion argon depth profiling was conducted by using an acceleration
energy of 1.5 keV. All binding energy ranges were measured with a
pass energy of 55 eV. The measurements were performed without a
neutralizing electron/ion source. The analyzed area amounts to a
diameter of about 200 gm. For both measurement techniques the
pouch bag of the stripped and plated cell was opened in a glovebox,
and the cell was placed onto a sample holder. Afterward, the sample
was put inside a vacuum-tight transfer shuttle with argon atmosphere
and then moved from the glovebox to the spectrometer within a few
minutes without interrupting inert conditions. The suitability of the
transfer shuttle was verified by using sputtered lithium foils.

B RESULTS AND DISCUSSION

Figure 1 shows the voltage response of symmetric lithium cells
with LisPS;Cl as solid electrolyte during application of a
constant current density of 0.15 mA/cm” for § min (Figure
lab) and 0.30 mA/cm® for 60 min in each stripping and
plating step (Figure lc,d). Between the switching from positive
to negative constant current density, an open-circuit voltage
(OCV) step is inserted for 10 min. During the constant-
current steps, the formation of an overpotential is observed. A
sudden voltage drop indicates a short circuit. In Figure la the
overpotential during the application of a positive current
reaches high values (>10 mV), which results in an initial higher
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Figure 2. Stripping and plating at ] = 0.15 mA/cm’ for 30 min for each step followed by a continuous constant current step until most of the
lithium is moved to the other side. This enables the removal of the lithium from the solid electrolyte. (b) demonstrates graphically the stripping and
plating steps and the measurement positions for XPS analysis. “ref.” corresponds to a spot that has not been in contact with lithium, and “electr.”
refers to the area where lithium was in contact with the electrolyte.
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Figure 3. XPS spectra of (a) electrolyte, former interface between lithium electrode and electrolyte, which is identical to the reference, and (b)
remaining lithium on the current collector, (¢) quantification of the depth profile of reference and the former interface between electrolyte and
lithium, and (d) quantification of the depth profile of residual lithium on the current collector. For the elemental quantification of S 2p an inelastic
background subtraction of a fourth-order polynomial was used to account for the additional sulfate emission which is situated on a step rise of the
plasmon loss feature. For all other emission lines, a Shirley background correction was applied.

overpotential during the application of a negative current. This positive and negative voltage profiles are rather symmetric with
initial overpotential drops, and with further current application a less pronounced overpotential. In Figure 1d the overpotential
it increases again to an overpotential. In Figure b, the of the negative voltage curves decreases over stripping and

20015 https://dx.doi.org/10.1021/acsami.9b22629
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plating. For both current densities, it is apparent that a shorter
cell lifetime is related to a higher overpotential before a short
circuit occurs as seen in Figure le, which includes the values of
three identical cells for each current density. A voltage increase
under a constant current is also reported for symmetric lithium
cells with other electrolytes.'”**** It has to be noted that the
positive and negative voltage responses in most reports are
symmetric, whereas in this work for this electrolyte system
both symmetric and asymmetric voltage curves are observed.
Asymmetric voltage behavior was also reported by Lu et al."”
and Kasemchainan et al."* In the first stripping and plating
half-cycle, the voltage either remains constant or decreases.
Sucha voltage decrease was also reported by Wood et al.”* and
by Lin et al.™ The following negative voltage profile reveals the
onset of an increasing overpotential over stripping and cycling
for all four curves. We believe that this increase is the key
factor in understanding the lifetime and therefore the lithium
dendrite growth mechanism which will be investigated in this
work. Lin et al. propose that the origin of the overpotential lies
in a high-energy barrier of a thick SEI in the concave surface of
the lithium electrode.”® The repeated voltage increase
observed during further stripping and plating is suspected to
occur when the freshly deposited lithium is exhausted and
stripping from the original lithium foil underneath the thick
SEI is required."

According to Ohm’s law, the voltage increase corresponds to
a resistance increase which will be investigated in more detail
in this work. One possible reason for the increase resistance
might be the growth of an SEI as suggested in the literature.”
Therefore, it is absolutely necessary to reveal the interface
between the solid electrolyte and the lithium metal electrode.
Here, we use XPS analysis to detect a possible SEI at the
interface that might influence the overvoltage increase during
stripping and plating. As it is rather difficult to remove a
lithium metal electrode from a solid electrolyte surface due to
good adhesion, the interface analysis between the pressed
lithium foil and the solid electrolyte is challenging. Therefore,
we used the approach of five cycles of stripping and plating to
ensure an overvoltage increase and possible SEI growth.
Afterward, lithium is stripped from one side of the electrolyte
and plated onto the other electrode to easily detach the current
collector of the stripped lithium electrode from the solid
electrolyte. The corresponding voltage curve and the
procedure are shown in Figure 2. As already seen for the
other voltage profiles mentioned above, the overpotential
which occurs prior to the short circuit can be observed which is
possibly due to a SEI formation. After the current collector of
the stripped lithium electrode is detached from the electrolyte,
a XPS depth profiling is performed on the electrolyte surface
(former interface between lithium and electrolyte) and
remaining lithium on the current collector.

Figure 3 shows the depth profiles and elemental
quantification of the electrolyte contact area (a + c) and the
residual lithium on the current collector (b + d). In the entire
depth profile, no significant differences in the peak shape and
binding energies can be found between the reference area and
the electrolyte surface which was formerly contacted to the
lithium electrode and participated in stripping and plating.
This applies to both elemental quantifications shown in Figure
3c as well. In both depth profiles, a clear S 2p doublet with the
main peak at ~161.5 eV is seen. As elemental S(0) is expected
to be at 164 eV, a peak shift to lower binding energies reveals a
sulfide compound,“' such as Li,S,” or the expected main

sample phase LisPS;Cl. An additional peak at ~160.2 eV is
attributed to Li,S** and has a very low intensity. In contrast,
the XPS analysis of the residual lithium on the current collector
reveals a higher relative amount of Li,S compared to the
reference electrolyte and former lithium interface area of the
electrolyte. However, the absolute S 2p intensity is also very
low (<6 at. %).

The phosphorus peak shows one main component which is
attributed to the main LigPS;Cl phase. The binding energies of
the P 2p and S 2p peaks and the presence of Li,S peak are in
accordance with work published by Wenzel et al.** and
Kasemchainan et al."* They additionally reported a Li,P peak
which is, together with the appearance of Li,S, attributed to a
SEI formation. In our experiments the Li,P peak can be barely
seen above the detection limit, which might be attributed to
the way of lithium deposition. Wenzel et al. describe an in situ
deposition of lithium during an interface experiment which can
possibly be related to a higher energy impact on the electrolyte.
In contrast to this deposition, in our experiments the lithium
foil was pressed onto the electrolyte pellet surface which might
result in less severe changes at the interface. Kasemchainan et
al."* measured XPS after the exposure of lithium foil to the
electrolyte after 250 h. It remains unclear whether the surface
layer of the lithium foil was removed by scratching it off or not.
A removal of the surface layer would lead to an exposure of
pure reactive lithium metal which could have an impact of the
formation of compounds at the electrolyte and lithium
interface. This could be a reason for the difference to our
XPS results.

The lithium peak Li 1s on the reference and electrolyte
(former lithium interface) has the same peak shape and
binding energy. It can be attributed to the main phase
LigPS;Cl. The XPS depth profile of the residual lithium on the
current collector reveals an initial lithium peak which has the
same peak shape and binding energy as the reference. The
spectra recorded on this surface prior to sputtering are
attributed to the electrolyte material which still sticks to the
lithium electrode after separating the lithium electrode from
the electrolyte. As the other P 2p, ClI 2p, and S 2p peaks
decrease throughout the depth profile as well, the assumption
is supported that minor electrolyte material still sticks to the
lithium electrode surface after separating the electrode from
the electrolyte. It has to be noted that the information depth of
a single XPS measurement is about 5—10 nm, and therefore
the initial sputter depth is S nm (~0.25 min) to ensure the
detection of a possible SEI product. With increasing sputter
time to about 8 min, which corresponds to a depth of about
151 nm, the Li 1s binding energy shifts to lower values (Figure
3c). Until this depth, the lithium peak can be attributed to the
lithium foil surface. It contains reaction products such as
lithium carbonate, lithium hydroxide, and lithium oxide which
are typically found on a fresh lithium foil and are also found in
our previous measurements on fresh lithium foils. As metallic
lithium handled and stored in the glovebox quickly reacts with
residual gases in the glovebox, such reaction products are
expected.”’ With further sputtering, the depth profile of
lithium shows a clear lithium peak shifting to lower binding
energies that correspond to metallic lithium Li’ This
interpretation is supported by the relative amount of Li of
>80% after ~8 min as well as the sharp and asymmetric peak
shape and its plasmon loss peak.

In summary, the electrolyte itself does not give clear hints
for a SEI growth, but as the current collector still contains
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some residual lithium, a possible SEI could be formed on the
current collector side. The XPS depth profile of the residual
lithium on the current collector does not show any concrete
proofs of an additional SEI as a result of cycling. The observed
depth profile very much resembles the reaction layers observed
for pristine Li foils. Additionally, some Li,S can be found, but
the entire S 2p signal has a maximum amount of 6 at. %, which
decreases throughout the entire depth profile. If there would
be a clear SEI, the Li,S signal should be dominating in the
beginning of the depth profile. It is questionable if such a
minor reaction product of Li,$ is the dominating factor for the
overpotential increase during cycling. It remains unclear what
the contributions for such an increased overvoltage related to
cell lifetime are.

For a different approach to investigate the interface behavior
between the lithium electrode and solid electrolyte, a
symmetric LilLisPS;CIILi cell with reference electrode is
developed. A gold-plated tungsten reference wire is placed in
the middle of the electrolyte pellet. Initially, the reference wire
is plated with lithium from both electrolytes to reach a
constant potential of the reference. A constant current density
of 0.30 mA/cm” is applied, and the interface at the lithium
stripping side is investigated by impedance measurement as a
function of time. Figure 4a shows the impedance response
between a reference wire placed within the electrolyte and the
stripped lithium electrode. The impedance spectra are fitted
with an equivalent circuit consisting of a resistor, three parallel
circuits of a resistor and a constant-phase element (CPE), and
a Warburg component, as indicated in Figure 4a. The
corresponding capacities can be derived from the Brug
formula.*” Going from high frequencies to low frequencies:
One parallel circuit (R2IICPE2) can be attributed to both bulk
and grain boundary resistance as it exhibits a mixed capacity of
about 10" E/cm™"" The other parallel resistance (R3IICPE3)
with a capacity of 1077 F/cm” can be assigned to the interface
of solid electrolyte and lithium metal electrode.’ The
additional suppressed semicircle R4/ICPE4 between the
interface semicircle and Warburg impedance shows a capacity
of about 10_4_ F/cm?, which can be attributed to chemical
capacities. ™"

Over the stripping process, the bulk and grain boundary
resistances remain the same as no major chemical changes of
the bulk and grain boundary of the electrolyte are expected
(Figure 4b). In contrast, the interface resistance (R;) increases.
The interface resistance results from the components (lithium
oxide, lithium carbonate, and lithium hydroxide) of the lithium
electrode surface layer contacting the solid electrolyte. As the
electrolyte has a rough surface, some interface areas have better
and worse contact between electrolyte and lithium electrode. It
is important to keep in mind that the interface resistance in the
EIS spectra represents an averaged contact resistance. An
increase of interface resistance can be highly correlated either
with a decreasing interface area between lithium anode and
electrolyte as R ~ 1/A or an ionically insulating SEI formation
at the interface, leading to a decreasing active contact area for
lithium stripping. Wenzel et al.”* observed a much stronger
increase of the interface resistance over time after lithium was
sputtered onto the electrolyte. This stronger increase is very
likely related to a higher energy exposure of the electrolyte
during lithium deposition. Another possibility for an increase
of interface resistance could be the formation of holes (voids)
in the lithium electrode at the interface to the electrolyte
during stripping, which is also proposed by the work of
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Figure 4. (a) Impedance spectra of the interface between lithium
stripping side and reference wire during the application of a constant
current of 0.30 mA/cm” over time. The amount of stripped lithium is
calculated according to Faraday’s law and indicated in the legend. (b)
Derived evolution of bulk and grain boundary resistance and interface
resistance during stripping, obtained by fitting the spectra to the
equivalent circuit displayed in the inset of (a). (c) Impedance spectra
of the lithium plating electrode are displayed. The overall resistance
decreases during plating which indicates a better interface contact
between lithium metal and electrolyte.

Kasemchainan et al."* The formation of voids corresponds to a
reduced interface area between lithium metal and electrolyte.
In addition to the increasing interface resistance, the chemical
capacities and Warburg short contributions increase signifi-
cantly (lower frequencies). This reveals the impact of an
additional cause for the resistance increase and therefore
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voltage increase which will be discussed in more detail in the
following.

The corresponding impedance spectra between the lithium
plating side and the reference wire are shown in Figure 4c.
Here, some inductive contributions are observed that interfere
with the bulk, grain boundary, and interface resistance which
makes a separation of these resistances impossible. Never-
theless, the overall resistance of the contributing resistances
visible in impedance (bulk and grain boundary and interface)
is decreasing, which is in contrast to the results observed for
the lithium stripping side. These findings strongly suggest that
a better contact between lithium metal and solid electrolyte
exists on the lithium plating side as bulk and grain boundary
resistances are expected to remain constant according to the
lithium  stripping side. As a better contact between lithium
metal and electrolyte leads to a lower resistance, it is very likely
that the lithium contact area on the stripping side decreases.
The effect of interface area should not be neglected in studies
on lithium dendrite growth. Still it is an open question if this
effect of interface area is stronger than the influence of the SEI
Furthermore, the chemical capacities and Warburg impedance
(lower frequencies) form a semicircle in the EIS spectra of the
plated lithium electrode side. This also indicates that there is
another factor contributing to the overall resistance change,
which is explained next.

The Warburg-short-type impedance observed at low
frequencies during stripping and plating (Figure 4a,c) gives a
significant contribution to the overall interfacial impedance
and will now be discussed in more detail. The possible origin
of this Warburg-short-type impedance is illustrated in the
sketch in Figure 5. It is important to note that the applied
pressure during these experiments was very small (only about 6
MPa). Consequently, the mechanical contact between Li metal
with the SEI on top and the solid electrolyte should be quite
poor.

First, we consider Li stripping from the upper Li electrode in
this sketch. The stripping current should be laterally very
inhomogeneous due to (i) a laterally inhomogeneous Li* ion
transport resistance of the SEI (lithium oxide, lithium

20018

hydroxide, and lithium carbonate on surface of lithium foil,
colored in blue layer) and (i) a laterally inhomogeneous
contact between SEI and the solid electrolyte. From the local
contact spots through which the current flows, the Li* ions
have to migrate into the solid electrolyte, while Li vacancies
generated at the interface have to diffuse into the Li metal.
Here, the question arises whether the spreading Li* migration
resistance around the local spots or the spreading Li vacancy
diffusion resistance is higher. The Li self-diffusion coefficient in
Li metal is between 107'! and 107" em?/s,"**” while the Li
concentration is about 0.1 mol/cm?. In this case, the Nernst—
Einstein equation gives a lithium transport coefficient s;; =
¢,;F*Dy,/RT between 3 X 107 and 3 x 107 §/cm. The ionic
conductivity of the solid electrolyte is in the range of 107 s/

m* > and is thus higher than s;;. Therefore, the lithium
vacancy diffusion from the local current spots is limiting rather
than the Li" migration into the electrolyte. This spreading Li
diffusion resistance is most likely responsible for the Warburg-
short-type impedance at low frequencies. Because the lateral
extent of the local current spots should be quite heteroge-
neous, there should be a broad distribution of Warburg-short-
type impedances, which leads to a nonideal spectrum with an
impedance phase angle of the high-frequency part much lower
than the 45° for an ideal Warburg impedance. At the contact
spots with the highest stripping currents, there will be an
accumulation and even supersaturation of Li vacancies close to
the spots,H‘s” leading to the formation of Li voids close the
contact spots (middle sketch in Figure 5).

Next, we consider Li plating after the stripping process (see
the lowest sketch in Figure 5). As pointed out in ref 13, the
plating process should take place at the triple-phase boundary
between Li metal, Li voids, and solid electrolyte. This implies
that the plating current flows primarily at local spots, where the
stripping current had been highest during stripping and at
which the Li voids had been formed. These local current spots
should be much better defined than during stripping.
Consequently, the distribution of Warburg short impedances
due to Li vacancy transport toward these contact spots should

https://dx.doi.org/10.1021/acsami.9b22629
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Figure 6. Pressure-dependent impedance spectra of a symmetrical Lilsolid electrolytelLi cell, with the amorphous solid electrolyte 0.33 Lil + 0.67
Li;PS, exhibiting an ionic conductivity of 0.8 mS/cm. (a) Impedance spectra taken with increasing pressure from 8.8 to 44.2 MPa. (b) Impedance
spectra taken during releasing the pressure from 44.2 to 4.4 MPa. (¢) Warburg short resistance obtained from the fit of the spectra in (b). (d)

‘Warburg exponent obtained from the fit of the spectra in (b).

be much narrower than during the stripping process, leading to
a more ideal Warburg short impedance, as seen in Figure 4c.

To support this interpretation of the p]ating/stripping
impedance spectra, we show in comparison in Figure 6
pressure-dependent impedance spectra of a symmetrical Lil
solid electrolytelLi cell. The pressure influences the contact
between Li and solid electrolyte and therefore also exerts a
strong influence on the low-frequency Warburg short behavior.
In this cell, the solid electrolyte is amorphous 0.33 Lil + 0.67
Li;PS, with an ionic conductivity of 0.8 mS/cm, i.e., very close
to the ionic conductivity of the argyrodite. Consequently, the
ionic conductivity of the amorphous electrolyte is also
significantly higher than the Li transport coefficient s;; of
metallic lithium. After building a fresh cell, pressure was
applied, and pressure-dependent impedance spectra were taken
without applying any dc potential. Figure 6a shows impedance
spectra obtained at increasing pressures from 8.8 to 44.2 MPa.

At low pressures, the Warburg-short-type low-frequency
impedance is nonideal with a phase angle much lower than
45°, However, with increasing pressure, the Warburg short
impedance becomes much more ideal. After releasing the high
pressure to lower values down to 4.4 MPa, the Warburg short
impedance remains quite ideal (see Figure 6b). In ref 14 it was
assumed that the interfacial contact between metallic lithium
and a LLZO solid electrolyte is determined by the applied
pressure and by the Vickers hardness of Li metal. However,
this assumption is only valid if the applied pressures are

significantly lower than the Vickers hardness, implying only
local contact spots between Li metal and solid electrolyte. In
the literature, the spread of reported Vickers hardness values
for Li metal is quite large. In Wang,”' a yield strength of Li
metal of 2 MPa was reported. Because the Vickers hardness of
many materials is typically 3 times the yield strength,” this
suggest a Vickers hardness around 6 MPa. However, also
considerably higher values of about 49 MPa were also
reported.”” These values imply that at our highest applied
pressures are at least comparable to the Vickers hardness or
even exceed the Vickers hardness. This should lead to almost
perfect contact between Li metal and solid electrolyte.
However, we observe that the interfacial impedance still
decreases with increasing applied pressure. This indicates that
the relevant hardness determining the interfacial contact is
much higher than the Vickers hardness of Li metal. Therefore,
we suggest that the hardness of the SEI on Li metal determines
the contact area. In ref 54 the yield strength of Li with Li,O,
LiOH, and Li;N surface components was reported to be ~200
MPa,™* suggesting a Vickers hardness around 600 MPa. On the
other hand, the Vickers hardness of sulfidic materials _(_so]jd
electrolyte) is typically in the range of some gigapascals™ and
is thus much higher than the Li metal with surface SEI This
gives indication that the Vickers hardness of the Li metal with
the SEI determines the contact to the sulfidic electrolyte. In
this case, the application of pressures in the range of 8—44
MPa would lead to an increasing contact area with increasing

20019 https://dx.doi.org/10.1021/acsami.9b22629
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pressure. When the SEI/solid electrolyte contact improves
considerably with increasing pressure, the local AC currents
should be determined primarily by the local SEI resistance. If
these low-SEI-resistance contact spots are rather homogeneous
in their lateral extent, the Li vacancy spreading diffusion
around these spots should lead to a rather ideal Warburg short
impedance. After releasing the pressure to lower values, the
‘Warburg short resistance increases, but the shape of Warburg
short impedance remains rather ideal with a phase angle close
to 45° in the high-frequency part (see Figure 6c,d). This
suggests that with decreasing pressure the number of contact
spots decreases, but these contact spots are still quite
homogeneous in their lateral extent, so that the rather ideal
Warburg short impedance persists.

In summary, the EIS measurement with a three-electrode
setup enables the separation of the processes occurring at both
stripping and plating lithium electrode. On the stripping
electrode, the overall resistance increases which can be
attributed to the interface resistance and chemical capacities
in the lower frequency range. A nonideal Warburg short
impedance is caused by an arising lithium vacancy gradient
around the spots where lithium ions migrate into the
electrolyte as the lithium vacancies cannot diffuse into the
electrode fast enough. At good contact spots, the high increase
of lithium vacancies leads to the formation of voids at the
interface toward the electrolyte which decreases the interface
contact area (interface resistance in EIS increases). At lower
contact spots, the stripping occurs slower, which does not lead
to a supersaturation of lithium vacancies. The Warburg short in
EIS spectra represents an averaging of all existing contact spots.
With further stripping, the spots with lithium gradients
increase and sum up to a lithium vacancy diffusion layer
(Warburg short in EIS spectra). Such a buildup is very likely to
lead to a rising overpotential over time during stripping and
plating. In contrast, the lithium plating increases the good
lithium contact spots, resulting in a lower averaging effect. This
results in a more ideal Warburg behavior over plating. The
pressure-dependent experiments also support this. Such a
behavior is more likely than a strong influence of a possible SEI
growth on the voltage response as the overvoltage increases
repeatedly in each cycling step. If the voltage increase in each
cycling step would be mainly caused by an SEI growth, the SEI
would build up and down according to the overvoltage
behavior during stripping and cycling, which is less likely than
a buildup of a lithium vacancy diffusion gradient and an
interface area decrease The limitation for conductivity can be
attributed to lithium vacancy diffusion in lithium metal
according to Nernst—Einstein equation.

To investigate the lithium electrode interface area effect, the
voltage response of a symmetric lithium cell with variation of
the diameter of the lithium metal electrode on both sides at a
constant current is illustrated in Figure 7. The orange curve
describes the lithium stripping from a smaller lithium contact
area and plating onto a larger lithium contact area which is
realized by using Li metal plates with different sizes. Here, no
significant initial voltage increase is detected. In contrast, when
lithium is stripped from a larger lithium contact area toward a
smaller lithium contact area, an initial voltage increase
(overpotential) is measured which decreases with longer
stripping and plating time (blue curve). It is very likely that
the stripped lithium is plated partially onto the smaller lithium
electrode which is in good contact with the electrolyte and also
plated onto the steel current collector on the edge of the
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Figure 7. Voltage response of a LilLigPS;CIILi cell with lithium
contact area variation for different directions of stripping and platting.
Blue: lithium is stripped from a large contact and plated to a small
lithium area. Orange: lithium is stripped from a small contact area and
plated at a large lithium contact area.

lithium metal which enlarges the lithium active area and results
in a potential drop. This initial voltage increase is similar to the
initial overpotential that is observed in the negative voltage
curve in Figure la. It is assumed that during the application of
a positive current the contact interface area between lithium
and electrolyte decreases on the stripped lithium side.

When it comes to the application of a negative current, the
previous lithium-stripped side turns to the plated side. The
negative voltage response process starts with the stripping from
a large lithium electrode toward a small lithium electrode
(small lithium contact interface area). Here, the previous
positive behavior shows a high overpotential (higher than in
Figure 1b—d). The higher the overpotential, the smaller the
active lithium contact area. This strongly supports the idea of
decreased lithium interface area during lithium stripping. Our
reference electrode results suggest a partial lithium contact loss
at the lithium stripping side as the interface resistance increases
whereas the lithium plating side shows a resistance decrease
which is correlated to a better contact due to a pile up of
lithium at that interface. Nevertheless, the XPS results show a
higher relative amount of Li,S on the remaining lithium metal
of the current collector. The total S 2p XPS signal amounts to
only 6 at. %. It remains questionable if this minor amount of
Li,S is responsible for such a high voltage increase. Overall, we
believe that the lithium contact area has a major effect on the
voltage behavior in lithium symmetric cells. For further
investigations on lithium dendrite growth both effects—
contact area loss and possible SEI—should be taken into
account.

The results of the experiments described above indicate that
the amount of stripped and plated lithium per stripping and
plating cycle affects the interface between lithium metal and
electrolyte. More stripping would lead to a smaller interface
area and therefore even higher local current densities that
induce a faster cell failure. Figure 8 represents the correlation
between the cell lifetime (expressed as the overall amount of
deposited Li metal) and the amount of stripped and plated
lithium per cycle. This is depicted for two different current
densities: 0.15 and 0.30 mA/cm®. Both current densities show
a similar behavior independent of the capacity. Either a small
or a large amount of stripped and plated lithium during one
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Figure 8. Variation of deposited lithium amount for different current
densities of 0.15 and 0.30 mA/cm? until cell failure. A similar lifetime
behavior, independent of the capacity, is observed for both current
densities. Within one current density individual small, medium, and
large amounts of lithium are cycled during each half-cycle. Cell failure
depends on current density and amount of lithium stripped and plated

per cycle.

cycle leads to faster cell failure in comparison with a medium
amount of cycled lithium. In the literature it is accepted that a
higher amount of deposited lithium and a higher current
density lead to faster cell failure caused by short circuits.”’
Interestingly, small amounts of cycled lithium also lead to
faster short circuits. As one mechanism that could trigger this
behavior, we propose that a small amount of plated lithium
means that only a small lithium area is very well connected to
the electrolyte. In these very well-connected regions, the
interface resistance is lower, which leads to a higher local
electric field and therefore higher local current densities which
leads to faster cell failure due to short-circuiting lithium
dendrites.”™” A medium amount of lithium stripped and
plated in one cycle leads to a higher lifetime, which can be
explained by a higher amount of plated lithium and therefore
medium local current density. The resulting local electrical
field is lower than in the case of small lithium areas in good
contact to the electrolyte. A lower electric field results in a
lower local current density and thus reduces the driving force
for lithium dendrite growth. However, if this explanation holds
true in general, then a high amount of stripped and plated
lithium should lead to higher lifetime, which would be in
contrast to the commonly observed behavior™' and also to the
findings in our experiment.

Further investigations of the lithium plating behavior for a
small, medium, and large amount of repeatedly deposited
lithium are performed by light microscopy. Because it is
difficult to remove metallic lithium from the solid electrolyte
after the cycling experiments, the actual lithium growth on a
lithium substrate requires a model system to give detailed
insight into the lithium plating behavior. The following
experiment uses a cell with only one lithium electrode on
the solid electrolyte. The other side is an ion blocking steel
plate onto which lithium is plated during the experiment. Even
though lithium is softer than a steel plate, it is assumed that the
lithium plating on a steel plate is similar to a lithium electrode
with less contact to a rough electrolyte surface. Three different
amounts of lithium (0.6, 1.0, and 2.0 ug) are plated onto the

steel plate with a current density of 0.30 mA/cm’ as used in
the cycling experiments discussed earlier. Only one single half-
cycle (positive voltage response) is applied to the cell to study
the very first nucleation cycle on the steel plate. Figure 9 shows

a)

Figure 9. Microscopic images of three different lithium amounts
plated onto a steel plate with a constant current density of 0.30 mA/
cm’: (a) 0.6, (b) 1.0, and (c) 2.0 pg.

the plating behavior and compares the different amounts of
plated lithium on a steel current collector. The nucleation
during plating of lithium occurs in seeds, which is in line with
findings reported in the literature for other cell sys-
tems™ >***>” in which the authors used SEM to identify
lithium nucleation and growth. Small amounts of plated
lithium lead to a small lithium nuclei distribution on the steel
plate, whereas a plating of higher amounts of lithium lead to a
higher seed distribution. The seeds represent contact areas to
the electrolyte. The light microscope only gives a rough
estimation of the seed distribution. As it seems that a medium
current density leads to the most stable cell according to
previous investigations (see Figure 8), this lithium seed-like
growth mechanism needs detailed analysis which is be
performed by ToF-SIMS analysis.

A ToF-SIMS SE image in Figure 10a reveals the topography
and structure of the lithium seed plating. One seed consists of
three parts: an inner part, a middle part surrounding the inner
part, and a fringe area. The inner part reveals one or more
dense and flat circles whereas the middle part seems to extent
roughly in circles around the inner part. It appears that the
inner circle represents the connection to the electrolyte. Here
the Li* seems to recombine with e~ to Li. As more lithium
piles up, the lithium spreads out to the sides. At the outer rim
of the plated zone, a very thin fringe area is formed. Figure 10b
illustrates this lithium seed spreading on the steel current
collector in a cross section. Figure 10c shows the Fe area scan
to determine how the current collector signal can contribute to
other area scans of other elements. The lighter parts represent
high Fe signal intensities, and the black areas represent no
signal. Although the outer fringe is also covered by lithium, it
still shows a minor Fe signal (darker orange color), in contrast
to the other seed areas. This could influence the signal
intensity of another analyzed element as it could lead to a
matrix effect.

Figure 11 shows ToF-SIMS area scans of lithium and
chlorine of samples with three different amounts of plated
lithium: (a + b) 0.6 pg, (c + d) 1.0 ug, and (e + f) 2.0 ug of
lithium were plated onto a steel plate. The lithium area scans
(a, ¢, and e) show that these spots represent the expected
lithium seeds. Chlorine area scans are taken into account as
well to reveal more details of the seeds (b, d, and f). Figure 11b
represents a lithium seed deposited when only a small amount
of lithium is plated. The seed has an inner circle area, a middle
part surrounding the inner circles, and an outer fringe area
corresponding to Figure 10a. The inner circle spots correlate
with the flat and smooth surface of the SE in Figure 10a. We
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Figure 10. ToF-SIMS analysis of 1.0 yg of lithium seed plating on a steel current collector at a constant current of 0.30 mA/cm’: (a) SE image, (b)
sketch illustrating the topography of the plating mechanism, and (c) Fe distribution on ToF-SIMS image to demonstrate the matrix effect.

Figure 11. ToF-SIMS area scans of Li (upper row) and Cl signals (lower row) at lithium seeds plated onto a steel plate: (a + b) small lithium
amount (0.6 ug), (¢ + d) medium lithium amount (1.0 yg), and (e + f) large lithium amount (2.0 yg). Lithium seeds plate on top of previously

plated lithium.

believe that the chlorine containing parts in the area of the
inner circle represent the connection to the solid electrolyte
LigPS;Cl as some of its residues still adhere to the removed
lithium. Li" ions seem to recombine with the electrons at these
spots. The lithium piles up here and spreads to the side. The
spread lithium seems to represent the middle part of the seed.
It shows only a small chlorine intensity compared to the inner
part which can be attributed to a reduced contact of this
lithium part to the electrolyte. The outer fringe area of the seed
shows a very high intensity of chlorine. This could be either
due to a chlorine contamination on top of the steel plate or
due to a matrix effect. For detailed analysis, further
investigation of the steel plate, for example with XPS, would
be necessary. This outer part seems to be very thin as Fe
intensity is still detectable, which can be seen in Figure 10c. It
is very probable that the Fe affects the ionization probability of
chlorine. For the understanding of lithium dendrite growth this
outer part is of minor interest. In general, the intensity in ToF-

SIMS analysis cannot be correlated to the concentration as the
intensity depends on the ionization probability which depends
on its matrix. In these area scans, at least three matrices can be
distinguished. The first one is the iron on the outer fringe part,
the second is the lithium in the middle part, and the third
matrix consists of the electrolyte material that still sticks to the
inner circle and represents the connection to the electrolyte.
At low lithium amount small isolated seeds are found
(Figure 11a). A medium amount of lithium deposition leads to
more seeds on the steel plate with some overlapping parts of
the fringe area (Figure 11b). With a high amount of plated
lithium, even more seeds are plated to the steel plate. Figure
llc shows a big area of overlapping plated lithium.
Interestingly, new seeds form on top of the already plated
lithium. This result indicates that lithium tends to plate in a
three-dimensional behavior on top of the already plated
lithium forming thick lithium spots. These newly formed
lithium seeds placed on top of the already plated lithium form
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new connections to the electrolyte. As the lithium piles up
there, higher mechanical pressure is expected to occur at these
spots, which lead to very good local connections of lithium to
the electrolyte. Here, lower local interfacial resistance is
expected and therefore a higher local current density. The high
pressure at the new spots leads to a reduced pressure and
therefore lower contact (higher resistance) at the initial formed
lithium nuclei area. Similar to the case of small amounts of
plated lithium, probably the cell suffers from early cell failure
because the local current density is highly increased.

In the case of a high amount of plated lithium, the ToF-
SIMS analysis reveals a lithium seed growth on top of already
plated lithium. This indicates that lithium plates on top of
other lithium in a similar way as on other substrates such as a
steel plate as shown in this work and also by other

24,58,59

groups.

W CONCLUSIONS

The lifetime and its contributing factors of lithium symmetric
cells with the solid electrolyte LigPS;Cl are investigated in this
work. During stripping and plating of lithium, the increasing
overpotential with time during the application of constant
current seems to be a key factor in understanding lithium
dendrite growth. A possible SEI growth inducing this
overpotential was investigated by XPS analysis. A minor
increase of Li,S signal could be found but the overall S 2p
signal is only 6 at. %. Therefore, it is questionable if such a
minor amount leads to such a high overvoltage increase.
Further investigations of the interface between lithium
electrode and solid electrolyte are performed with a three-
electrode cell setup and electrochemical impedance spectros-
copy which revealed a resistance increase at the lithium-
stripping side. We believe that this is related to a buildup of a
lithium vacancy gradient in the lithium metal electrode at the
interface toward the solid electrolyte (cause for Warburg short
impedance) and due to the formation of voids leading to a
decreased interface area between lithium electrode and the
solid electrolyte. As the lithium vacancy diffusion into the
lithium metal is slower (3 X 10 and 3 X 10™° $/cm) than the
ionic conductivity in the solid electrolyte LigPS;Cl (107* S/
m ) Cthe lithium electrode represents the bottleneck
and therefore limits the power density in all-solid-state
batteries. In contrast to the lithium stripped electrode, the
lithium plated electrode shows a resistance decrease which is
related to a better interface contact between the lithium
electrode and electrolyte.

Additionally, we investigated the effect of lithium plating on
the lifetime behavior depending on the lithium amount moved
per half-cycle. It was found that independent of the current
densities of 0.30 and 0.15 mA/cm?® specific low and high
amounts of cycled lithium lead to faster cell failure. This is
attributed to the lithium plating behavior which was
investigated by ToF-SIMS analysis. As lithium has a seedlike
plating behavior, the plated seeds represent a better contact of
the lithium electrode to the electrolyte. At a low amount of
cycled lithium, this leads to higher local current densities and
results in faster cell failure. A medium amount of cycled lithium
leads to more seed deposition which does not lead to very high
local current densities and correlates to longer lifetimes. For a
high amount of cycled lithium, the lithium seeds start to
interconnect, and further plating leads to seeds on top of
previously plated lithium, which represent even better contact
points between the lithium electrode and electrolyte. At these

spots the local current density is expected to be very high,
which results in faster lithium dendrite growth and shorter cell
lifetime.

The cell lifetimes depend on the cycled capacity which
seems to be individual for each current density. A SEI should
not be neglected, but the main focus should be put on the
actual contact area at the interface between the lithium
electrode and solid electrolyte in further investigations of cell
lifetimes. The influences of lithium vacancies and the contact
area between lithium electrode and electrolyte should be taken
into account in the discussion about cell failure due to lithium
dendrite growth. In addition, this work suggests that the void
formation and the lithium plating affect the cell lifetime and
should be taken into account for each current density
individually for future work as lithium nucleation upon plating
depends on the current density.””*
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