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1 Einleitung und Aufgabenstellung

Die globale Reduzierung der CO,-Emissionen bei steigendem Energiebedarf ist eine der
grofften Herausforderungen fiir die Menschheit. Die Losung dieser komplexen Aufgabe
gehort zu den dringendsten Angelegenheiten im 21. Jahrhundert, um den zukiinftigen

Generationen unsere Erde so zu hinterlassen, wie wir sie heute kennen.

Zum Erfolg dieses Vorhabens ist ein politisches und gesellschaftliches Umdenken in der
Nutzung von fossilen Energietrdgern hin zu regenerativen Energiequellen notwendig. Ein
bedeutender Grundstein wurde in der Klimakonferenz 2015 in Paris gelegt, welche sich zum
Ziel gesetzt hat, die durchschnittliche Erwdrmung des Klimas der Erde auf deutlich unter 2
Grad Celsius zu begrenzen. Diese vertraglich vereinbarten Ziele konnen jedoch nur durch
effiziente und kostengiinstige Technologien zur Speicherung regenerativer Energie
erfolgreich umgesetzt werden. Im Gegensatz zu fossilen Energietragern wie Kohle, Erdol und
Erdgas steht regenerative Energie aus Wind und Solarenergie nur unregelmiBig, periodisch
und stark inhomogen zur Verfiigung, was eine effiziente Energiespeicherung notwendig
macht. Diese Energiespeicherung ist jedoch in vielen Bereichen noch zu teuer, ineffizient und
unflexibel. So kann derzeitig nur ein geringer Teil an weltweit konsumierter Energie (weniger
als ein Prozent) gespeichert werden, liberwiegend in groBBen Pumpspeicherkraftwerken, bei
der auf eine Tonne Wasser mit einen Meter Hohenunterschied weniger als drei Wattstunden

verfligbar sind.'

Der Elektromobilitdt wird eine Schliisselrolle bei der Abkehr von fossilen Brennstoffen
zugesprochen. Durch sie kann zum einen die CO,-Emission des Verkehrs, welcher 2014 in
Deutschland fiir etwa 30 % des gesamten Energieverbrauchs verantwortlich war,” gesenkt
werden. Zum anderen konnen dadurch Schwankungen im Stromnetz {ber intelligente
Vernetzung und Steuerung (Vehicle to Grid) kompensiert werden, was wiederum zu einer
stabileren und 6konomischeren Energieversorgung flihrt. Allein die Kosten zum Regulieren
von Netzschwankungen werden jahrlich auf iber eine Mrd. Euro geschitzt.” Die
Energiespeicherung flir mobile Anwendungen stellt jedoch eine grofle Herausforderung dar.
Es sind hier nicht nur Systeme mit hoher Lebensdauer, kostengiinstiger Verfiigbarkeit und
extremer Sicherheit, sondern vor allem Speichersysteme mit hohen spezifischen als auch

volumetrischen Energiedichten notwendig.




1 Einleitung und Aufgabenstellung

Nur durch eine hohe Energiedichte kann eine lange Nutzungsdauer von mobilen elektrischen
Geridten garantiert und hohe Reichweiten mit Elektroautos ermdglicht werden. Trotz hoher
Investitionen seitens der Industrie und enormer Fortschritte bei Fahreigenschaften und
Speicherung werden Elektroautos kaum von der Gesellschaft angenommen. Wesentliche
Griinde liegen in einer unzureichenden Infrastruktur, den hohen Anschaffungskosten, den

langen Ladezeiten und den geringen Reichweiten.

Neben der Brennstoffzelle und der sogenannten Redox-Flow-Batterie sind Lithium-Ionen-
Batterien (LIB) die aussichtsreichste Technik fiir Elektroautos aufgrund ihrer hohen und
reversiblen spezifischen Energie von bis zu 200 Wh/kg, dem hochsten Wert fiir alle derzeit
verfiigbaren Akkumulatoren. Doch selbst diese Werte reichen nicht aus, um ein
Mittelklasseauto von erschwinglichem Preis weiter als etwa 160 km ohne Wiederaufladung zu
fahren (Abbildung 1.1).* Die wesentliche Ursache der unzureichenden Energie liegt in der
begrenzten spezifischen Kapazitit von derzeitig kommerziell genutzten Elektrodenmaterialien
Graphit (372 mAh/g) und Ubergangsmetalloxiden, z. B. LiCoO, (150 mAh/g). Um diese
Hiirde zu iiberwinden, miissen neue und kostengiinstige Elektrodenmaterialien mit héheren

Kapazititen und giinstigeren Entladepotentialen entwickelt werden.
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Abbildung 1.1: Kommerzielle und zukiinftige wiederaufladbare Batterien mit spezifischer Energie
und maximaler Fahrreichweite in einem elektrisch angetriebenen Nissan Leaf. Nachgedruckt mit

Genehmigung vom Macmillan Verlag Ltd: Referenz 4, Copyright 2011.




1 Einleitung und Aufgabenstellung

Neben der Entwicklung von neuen Hochvoltkathodenmaterialien ist ein vielversprechender
Ansatz, das bisherige Prinzip der Interkalation von Li-lonen zu verlassen und sogenannte
Konversionsmaterialien zu betrachten, in denen durch Festkorperreaktionen vollig neue
Phasen entstehen.” Der Vorteil ist eine wesentlich hohere Kapazitit, jedoch resultiert unter
Umsténden eine neue Zellchemie mit vollig neuen Herausforderungen, wie es der Fall fiir die
vielversprechende Lithium-Schwefel-Batterie (Li-S) ist. Die Li-S-Batterie kann unter
optimalen Bedingungen bis zu 600 Wh/kg auf Zellebene erreichen (Abbildung 1.1) und damit
etwa doppelt so viel wie momentane LIB. Die neue Zellchemie birgt jedoch einige Probleme,
welche den kommerziellen Einsatz bisher schwierig gestalten.® Um die Hiirden zu
tiberwinden und den Weg fiir die ndchste Generation von lithiumbasierten Batterien zu ebnen,
fordert das Bundesministerium flir Bildung und Forschung das sdchsische Projekt BamoSa
(Batterie - mobil in Sachsen), ein Konsortium aus verschiedenen Forschungsinstituten in
Dresden. Das Ziel des Verbundprojektes ist eine schwefelbasierte und wiederaufladbare
Lithium-Batterie, die eine hohere Energiedichte besitzt als derzeitige Li-lonen-Batterien. Die

vorliegende Arbeit ist aus diesem Projekt hervorgegangen.

In Zukunft wird Silicium als Anodenmaterial eine Schliisselrolle einnehmen. Es zeigt ein
Entladungspotential vergleichbar zu dem des Graphits und eine extrem hohe spezifische

Kapazitét von bis zu 3600 mAh/g, etwa das Zehnfache des Graphitwertes (Abbildung 1.2).
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Abbildung 1.2: Spezifische Kapazititen potenticller Anodenmaterialien fiir wiederaufladbare

Lithium-Batterien.’




1 Einleitung und Aufgabenstellung

Kein anderes Material, mit Ausnahme von metallischem Lithium, besitzt solch hohe
spezifische Kapazititen. Zudem ist es das zweithdufigste Element in der Erdkruste und eine
gut entwickelte Siliciuminfrastruktur, bestehend aus Firmen aus der Mikrochip- und
Solarindustrie, steht bereits zur Verfiigung. Silicium eignet sich deshalb hervorragend als
Anodenmaterial nicht nur in zukiinftigen LIB, sondern auch in Li-S-Batterien’ als Alternative
fiir das schwer kontrollierbare und duBerst reaktive metallische Lithium, welches in der
Theorie jedoch die beste Wahl wire (Abbildung 1.2).* Das Prinzip der Lithiumspeicherung
beruht auf der reversiblen Legierungsbildung von Lithium mit Silicium. Diese
Legierungsbildung fiihrt jedoch aufgrund der enormen Volumenédnderung des Siliciums und
der daraus resultierenden Spannung im Partikel zu einer schnellen Degradation.
Nanostrukturierte Siliclumanoden konnen die ungiinstigen Spannungsverhiltnisse aus der
Volumenausdehnung besser kompensieren und weisen verbesserte Eigenschaften auf. Jedoch
kommt es auch hier zu einer ausgeprigten Degradation, weshalb ein kommerzieller Einsatz

nur zogerlich vorankommt.

Aus diesem Problem resultiert folgende Aufgabenstellung: Es soll ein detailliertes
Verstindnis iiber die Degradationsmechanismen von nanostrukturierten Siliciumanoden in
wiederaufladbaren LIB und Li-S-Batterien erlangt werden. Gegenstand der Untersuchungen
sind  Silictum-Nanopartikel =~ (Si-NP),  welche = malgeschneidert  iiber  einen
Hydrogensilsesquioxan (HSQ) hergestellt werden. Diese monodispersen Silicium-
Nanopartikel mit einstellbarer Partikelgroe werden systematisch mit und ohne
Kohlenstoffbeschichtung in verschiedenen Zellsystemen und Elektrolyten untersucht, um
wesentliche Ursachen fiir Kapazititsverluste zu identifizieren. Um dieses Vorhaben qualitativ
umzusetzen, werden in dieser Arbeit als Besonderheit verschiedene priparative und
elektrochemische Methoden in Verbindung mit strukturellen Charakterisierungstechniken

angewendet:

I) Synthese von Si-NP mit und ohne Kohlenstoffbeschichtung.

1) Charakterisierung der Si-NP durch XRD, SEM, TEM, XPS, TGA und FTIR-
Spektroskopie.

II)  Elektrochemische Untersuchung der préaparierten Elektroden durch GCPL, CV und
EIS.
Als Elektrolytsystem fiir die LIB kommt Ethylencarbonat und Dimethylcarbonat
mit LiPF¢ als Leitsalz zum Einsatz. Fiir die Li-S-Batterien wird das bewéhrte

Elektrolytsystem 1,3-Dioxolan und Dimethoxyethan mit LiN(SO,CF;), als




1 Einleitung und Aufgabenstellung

Leitsalz genutzt. Zusétzlich werden die Elektrolytadditive Fluoroethylencarbonat,
Vinylencarbonat und LiNO; aufgrund ihrer positiven Eigenschaften auf die
Reversibilitt untersucht.

IV)  In situ Strukturuntersuchung der Elektroden durch XRD.

V) Post mortem Charakterisierung der Elektroden durch XPS, XRD, SEM und TEM.

Nach erfolgreicher Identifizierung der Ursachen fiir Degradation, werden Ldsungsansitze
erarbeitet und getestet. Schritt fiir Schritt wird so die Lebensdauer und Leistungsfahigkeit der
nanostrukturierten Siliciumanode verbessert. Die dabei gewonnenen Erkenntnisse sollen zum
gezielten Optimieren leistungsfahiger siliciumbasierter Anodenmaterialien mit hoher
Lebensdauer in LIB und Li-S-Batterien beitragen. Aus den finalen Ergebnissen wird eine
kostengiinstige Strategie zur Etablierung eines Anodenmaterials demonstriert, welches
derzeitige kommerzielle Systeme sowohl in spezifischer Kapazitit als auch in der

Lebensdauer bei vergleichbaren Bedingungen iibertreffen kann.




2 Elektrochemische Energiespeicherung

2.1 Grundlagen

Elektrochemische Energiespeicher dienen der Speicherung elektrischer Energie in Form von
chemischer Energie, die bei Bedarf an einen externen Stromkreis abgegeben wird. Das
einfachste Bauteil zur Speicherung von elektrischer Energie ist eine galvanische Zelle, welche
eine Zellspannung von bis zu 5 V zur Verfiigung stellen kann.” Hohere Spannungen bzw.
Kapazititen konnen durch Zusammenschluss in Serie bzw. parallel von mehreren
galvanischen Zellen erreicht werden. Dabei wird iiblicherweise von einer Batterie gesprochen.
Die galvanische Zelle besteht aus zwei rdumlich getrennten Elektroden, die iiber einen
Elektrolyt verbunden sind. Im Elektrolyt befinden sich dissoziierte und frei bewegliche Ionen.
Bei Entnahme von elektrischer Energie durch einen elektrischen Zusammenschluss beider
Elektroden findet eine freiwillige Reduktions-Oxidations-Reaktion (Redoxreaktion) mit
einem Stoff- und Ladungstransport iiber den Elektrolyten statt. Die Elektrode, welche
oxidiert, wird Anode genannt und die Elektrode, an der die Reduktion stattfindet, wird

Kathode genannt (Abbildung 2.1).
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Abbildung 2.1: Vereinfachter Aufbau und Funktionsprinzip einer galvanischen Zelle.




2.1 Grundlagen

Bei wiederaufladbaren Batterien im Entlademodus wird héufig die Bezeichnung der Anode
und Kathode unabhingig von der Umkehrung der Stromrichtung beibehalten. Diese
Nomenklatur wird auch in dieser Arbeit so fortgefiihrt. In einer Zelle finden auf beiden
Elektroden Reaktionen gleichzeitig statt, wobei im einfachsten Fall an der Anode eine
Verbindung A n Elektronen abgibt und an der Kathode eine Verbindung B n Elektronen
aufnimmt.”'® Die theoretische Spannung Ueq im stromlosen Gleichgewichtszustand zwischen
beiden Elektroden (Gleichung 2.1), und damit die maximale elektromotorische Antriebskraft,
kann thermodynamisch iiber die Anderung der Freien Enthalpie AG bei der Redoxreaktion an
beiden Elektroden berechnet werden (Gleichung 2.2), wobei fiir eine freiwillige Reaktion AG

< 0 sein muss.

o o

Ueq = Ug/p+ — Upyu+ (2.1

AG = —n-F-Ug (2.2)
F ... Faradaykonstante

Da das absolute Potential an einer Elektrode nicht gemessen werden kann, werden Potentiale
von verschiedenen Redox-Paaren gegen eine Standardwasserstoffelektrode H,/H™ (SHE)
angegeben. Eine Auflistung der Potentiale Uy, Jox unter Standardbedingungen befindet sich
in der elektrochemischen Spannungsreihe. Daraus kann letztendlich die theoretische
Spannung U, berechnet werden. Wenn die Bedingungen von den Standardbedingungen

abweichen, kann das tatsdchliche Elektrodenpotential iiber die Nernst-Gleichung (Gleichung

2.3) berechnet werden.

R'T aop
In—=

nF ARed

Ureajox = Ugeajox + (2.3)

R ... Gaskonstante
T ... Temperatur in Kelvin

a ... Aktivitdit des Redox-Partners

Die Stoffmenge, die an den Elektroden umgesetzt wird, ist direkt proportional mit der

elektrischen Ladung Q und wird durch das Farady'sche Gesetz beschrieben (Gleichung 2.4).




2.2 Kenngrofen einer Batterie

Q=--nF (2.4)
m ... Masse

M ... Molare Masse

Beide Elektroden sind durch einen elektrisch isolierenden Separator rdumlich voneinander
getrennt, um einen Kurzschluss zu verhindern. Der Separator ist gewohnlich im Elektrolyt
getrankt. Der Elektrolyt sorgt fiir den Strom- und Stofftransport durch Wanderung von
Ladungstragern in Form von solvatisierten Ionen im elektrischen Feld zwischen beiden
Elektroden. Ist die Reaktion an beiden Elektroden irreversibel, wird von einer priméren
Batterie gesprochen. Ist die Reaktion reversibel, so wird von einer sekundiren bzw.
wiederaufladbaren Batterie oder Akkumulator gesprochen. Daneben existiert das Prinzip der
Brennstoffzelle, welche durch kontinuierliche Zulieferung von Reaktanden an die

Elektrodenoberflache elektrische Energie liefert.

2.2 Kenngroflen einer Batterie

Die Leistungsfahigkeit einer Batterie wird durch viele Parameter bestimmt und héngt stark
von der jeweiligen Anwendung ab. So haben sich verschiedene Konfigurationen und

ZellgroBen (zylindrische, prismatische und Pouch-Zellen) am Markt etabliert (Abbildung 2.2).

ZYLINDRISCHE ZELLE PRISMATISCHE ZELLE

Stromableiter (Cu)
Anodenmaterial

", Separator
Kathodenmaterial
Stromableiter (Al)

Zellgehause

Abbildung 2.2: Aufbau von typischen, kommerziell-erhéltlichen Zellformen: zylindrische Zelle (oben

links), prismatische Zelle (oben rechts) und Pouch-Zelle (unten)."




2.2 Kenngrofen einer Batterie

Es hat sich bisher kein Batteriesystem durchgesetzt, welches fiir alle Anwendungen optimal
abgestimmt ist. Umso wichtiger ist es Kenngro3en zu etablieren, die eine Einordnung eines

Batteriesystems fiir eine spezifische Anwendung zulisst.”

Die spezifische Kapazitit Q [Ah/kg oder mAh/g] einer Batterie der Masse m gibt an, wie
viel elektrische Ladung in einer bestimmten Zeit verschoben werden kann. In der Praxis wird
die spezifische Kapazitit galvanostatisch mit Potentialimitierung durch das Anlegen eines
Stromes [ iiber die Zeit t bestimmt (Gleichung 2.5). Die absolute Kapazitit einer Batterie zu

Beginn der Lebensdauer wird als Nennkapazitit Qy bezeichnet und in Ah angegeben.'*"!

Q= fffl-m-l - dt (2.5)
Die Energie E [Wh/kg oder Wh/l] einer Batterie gibt an, wie viel Energie durch
Verschiebung von elektrischer Ladung verfiigbar ist. Die spezifische Energie einer Batterie
der Masse m berechnet sich aus dem Produkt der durchschnittlichen Zellspannung Uy,
wiahrend der Entladung und der entnommenen Kapazitit Q (Gleichung 2.6). Fiir die
volumetrische Energie wird das Volumen der Batterie beriicksichtigt. Die Energie wird nicht
immer vollstindig abgegeben und ist unter anderem abhidngig von der Stromrate und der

Umgebungstemperatur.’
Ezfttle-I-m‘l-dtzUA,,-Q (2.6)

Dabei sind je nach Anwendung volumetrische oder spezifische Werte von Relevanz. So ist fiir
die Luftfahrt besonders eine hohe spezifische Energie wichtig, da das Volumen allgemein
eine untergeordnete Rolle spielt. Fiir die Automobilindustrie sind hingegen hohe
volumetrische Energiedichten wichtig, da nur begrenzter Raum im Auto verfiigbar ist. Zudem
wird hdufig zwischen theoretischer und praktischer Energie auf Zellebene unterschieden. Die
theoretische Energie liegt weit hoher als die praktisch erreichbare Energie, da viele
Zellkomponenten der Batterie (Stromkollektor, Elektrolyt, Separator, etc.) nicht

beriicksichtigt und nur die Aktivmaterialien einbezogen werden.

Die Hochstromfihigkeit ist eine wichtige Eigenschaft fiir Anwendungen, bei denen hohe
Energiemengen in kurzer Zeit und somit hohe Strome zur Verfiigung stehen miissen. Sie wird
iiber die elektrische Leistung P bestimmt und ist das Produkt von Entladestrom und
Entladespannung (Gleichung 2.7). Die elektrische Leistung wird typischerweise in W/kg

angegeben.




2.2 Kenngrofen einer Batterie

AE _ p_q7.7.9-1
C=P=U-I'm Q2.7)

Uber die C-Rate [h'] kann der Strom wihrend des Lade- und Entladevorganges unabhingig
von der Kapazitit bestimmt werden (Gleichung 2.8). 1C besagt, dass die Batterie innerhalb
von einer Stunde entladen bzw. geladen wird. Hohe C-Raten bei gleichzeitigem Erhalt der

Kapazitit sind wichtig fiir Hochleistungsanwendungen und Schnellladevorginge.'®™"!

€=y (2.8)

Die Zellspannung U einer Batterie ist die elektromotorische Antriebskraft und steht
unmittelbar im Zusammenhang mit der Energie. Aufgrund von Uberspannungen hingt die
Zellspannung einer Batterie von der Strombelastung ab (siehe Kapitel 2.3). Die Spannung bei
offener Schaltung U, ist ein wichtiger Parameter von praktischer Relevanz und wird unter
hohen Widerstinden (/ = 0) gemessen. Die Arbeitsspannung Uy, wird unter Strombelastung

gemessen und ist immer kleiner als die Ruhespannung.9

Die Coulomb-Effizienz CE ciner wiederaufladbaren Batterie wird aus dem Quotienten aus
verbrauchter elektrischer Ladung fiir den Ladevorgang und entnommener Ladung wéhrend
des Entladens berechnet (Gleichung 2.9). Die CE ist im Normalfall immer kleiner 1, da
unerwiinschte Nebenprozesse wie z. B. Elektrolytzersetzung und Verlustprozesse mit

Hitzentwicklung stattfinden.

CE = QEntladen (2.9)

QLaden

Als Mal fiir die Lebensdauer wird zwischen Zykluslebensdauer und kalendarischer
Lebensdauer differenziert.'' Mit der Zykluslebensdauer wird der Kapazititsverlust beziiglich
des Anfangswertes bzw. der Nennkapazitit mit fortschreitender Zyklusanzahl bezeichnet. Die
kalendarische Lebensdauer, welche in dieser Arbeit nicht ndher betrachtet wird, gibt den
Kapazititsverlust nach ldngerer Lagerung der Batterie ohne Strombelastung an. Idealerweise
bleibt die verfiigbare Energie konstant mit fortschreitender Ent/-Ladung bzw. Zykluszahl. In
realen Batteriesystemen sinkt die Kapazitét jedoch mit jedem Zyklus und typischerweise wird
bei weniger als 80 % der Nennkapazitit nach DIN 43539 das Ende der Lebensdauer
festgelegt. Je hoher die Zyklusanzahl ist, um die 80 % der Nennkapazitét zu erreichen, desto
okonomischer ist das Batteriesystem. Da der Wert stark von der Anwendung abhéngt (z. B.
von der Strombelastung oder der Umgebungstemperatur), sollte neben der Zyklusanzahl

immer die Tiefe der Entladung (DOD) und die C-Rate mit angegeben werden.
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2.3 Uberspannung und Innerer Zellwiderstand

Weiterhin ist die Sicherheit eines Batteriesystems ausschlaggebend, ob es eine breite
Anwendung findet. Dazu zdhlt das Verhalten bei hohen Entladungsraten, Kurzschluss,

falscher Ladeschlussspannung und Laden bei tiefen bzw. hohen Temperaturen.

2.3 Uberspannung und Innerer Zellwiderstand

Beim Anlegen eines Stromes kommt es zu einem Abfall der Ruhespannung U, aufgrund von
Uberspannungen 1 an den Elektrodenoberflichen und Ohm'schen Widerstinden ngp,, in der
Zelle. Die Arbeitsspannung Uy, weicht von der Ruhespannung U,., entsprechend der

Gleichung 2.10 ab:
Uy = Ugc - XIn| (2.10)

Der Ohm'sche Widerstand ngp,;,  resultiert aus dem  Elektrolytwiderstand,
Kontaktwiderstinden und dem Stromableiter (z. B. die Kupferfolie) in der Zelle. Da sich
diese Innenwiderstinde gemill dem Ohm'schen Gesetz linear verhalten, wird allgemein der

daraus resultierende Stromabfall als IR-Fall bezeichnet (engl. Internal Resistance).

Die Durchtrittsiiberspannung nr ist eine Folge des limitierten Ladungstransfers durch die
Phasengrenze Elektrode/Elektrolyt. Sie ist spezifisch fiir die beteiligten Spezies und das
Elektrodenmaterial (z. B. Metallart). Eine Beeinflussung durch das Design der Elektrode ist
kaum moglich. Zur Beschreibung der Durchtrittsiiberspannung wird die Butler-Volmer-

Gleichung angewendet.'* "

Die Konzentrationsiiberspannung Neceone, @auch bekannt unter Diffusionsiiberspannung, tritt bei
hohen Strombelastungen auf (Abbildung 2.3) und ist die Folge einer Verarmung von
Reaktionssubstanzen an der Grenzschicht von Elektrode und Elektrolyt. Dies hat eine
Konzentrationsiiberspannung zur Folge. Die Reaktionsgeschwindigkeit ist in diesem Fall

durch Diffusionsprozesse in der sogenannten Nernst-Zone bestimmt.

Die Reaktionsiiberspannung kann durch Adsorptions- und Desorptionsprozesse zur kinetisch
geschwindigkeitsbestimmenden Reaktion werden. Eine weitere Uberspannung ist die
Kristallisationsiiberspannung, welche bei einem Phaseniibergang, z. B. bei der Interkalation

von Li-Ionen in ein Gitter, auftreten kann.” ?
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2.3 Uberspannung und Innerer Zellwiderstand

Ner

i rthm

i
! Nconc

U — Zellspannung (V)

| — Strom (A)

Abbildung 2.3: Verlauf der Zellspannung in Abhéngigkeit der Strombelastung mit Entwicklung der

. & 9
verschiedenen Uberspannungen.

Abbildung 2.3 veranschaulicht die Abhéingigkeit der Zellspannung vom Auftreten
verschiedener Uberspannungen mit der Strombelastung. Je héher die Strombelastung, desto
starker fdllt die Zellspannung und kommt letztendlich v6llig zum Erliegen. Daher kann bei
hohen Stromen die theoretisch verfiigbare Energie der Zelle nicht entnommen werden. Dies
wird leicht aus der Gleichung zur Berechnung der Energie (Gleichung 2.6) ersichtlich, da
sowohl die durchschnittliche Zellspannung als auch die Kapazitdt Q aufgrund des schnelleren
Erreichens der Entladeschlussspannung sinkt. Ein Teil der Verlustenergie duflert sich in einer
erhohten Zelltemperatur wegen der Joul'schen Warmeentwicklung durch den elektrischen

Widerstand der Elektrodenmaterialien.
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2.4 Die Solid-Electrolyte-Interface

2.4 Die Solid-Electrolyte-Interface

Die Solid-Electrolyte-Interface (SEI) ist eine extrem diinne Grenzfldchenschicht zwischen
Elektrode/Elektrolyt, welche idealerweise nur wenige Nanometer dick ist. Sie ist ein
wesentlicher Bestandteil auf Anodenmaterialien in alkali- und erdalkalibasierten Batterien.’
Besonderes Interesse hat die SEI in LIB erfahren, da sie einen entscheidenden Faktor fiir
deren Erfolgsgeschichte darstellt. Sie entsteht aus der Zersetzung von Elektrolytkomponenten,
weil viele Hochenergiebatterien aullerhalb des Stabilitdtsfensters der meisten Elektrolyte
operieren. Die Stabilitdt der SEI ist ein wesentliches Kriterium, um eine hohe Reversibilitit,
gute Lebensdauer und zuverldssige Sicherheit der Batterie zu garantieren. Sie verhindert
weitere Elektrolytzersetzung und, im Falle von Graphit, die strukturzerstorende Co-
Interkalation von Elektrolytmolekiilen. Eine wenig stabile SEI fiihrt gewohnlich zu einer
raschen Degradation der Zelle. Die Eigenschaften und Zusammensetzung der SEI hidngen
mafgeblich von der Elektrolytzusammensetzung ab. Im Fall der lithiumbasierten Batterien
besteht diese aus einer unteren anorganischen Schicht mit Verbindungen wie z. B. Li,CO;3,
Li;,0 und LiF und einer oberen semi-organischen Salzschicht aus z. B. ROCO,Li
Verbindungen (R = Alkyl)."*"* Da vor allem Li-Ionen schnell durch diese Schicht miissen,
um mit dem Aktivmaterial zu reagieren, beeinflusst die SEI grundlegend die
elektrochemischen Eigenschaften, wie Selbstentladung, Leistung, Stromratenbelastung,
Sicherheit und Effizienz. Eine gute SEI sollte deshalb im Allgemeinen eine hohe Ionen- und
eine geringe Elektronenleitfahigkeit besitzen. Zudem sollte sie flexibel sein, eine hohe

Affinitit zur Anode und eine groe Homogenitit aufweisen.’”
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3 Stand der Forschung

3.1 Die Lithium-Ionen-Batterie

Lithium-Batterien sind seit den 1960er Jahren Gegenstand intensiver Forschung. Die
Motivation liegt bis heute darin begriindet, das duflerst niedrige Standardpotential von -3,04 V
und die geringe Dichte metallischen Lithiums zu nutzen. Eine Kommerzialisierung hat sich
lange Zeit nicht durchgesetzt, da es aufgrund von Sicherheitsbedenken und geringer Effizienz
nicht moglich war, metallisches Lithium in wiederaufladbaren Batterien einzusetzen.” '® Erst
im Juni 1991 kam die erste kommerziell erhéltliche Lithium-Ionen-Batterie (LIB) von Sony
auf den Markt. Grundvoraussetzung war die Entdeckung der reversiblen Einlagerung von
Lithium in bestimmten Ubergangsmetalloxiden und Kohlenstoffmaterialien, die eine
Konstruktion von einer hochreversiblen und sicheren LIB ermdglichten. Die Batterie wies
zum damaligen Zeitpunkt mit etwa 135 Wh/kg bis zu dreimal mal héhere spezifische Energie
als damals iibliche Ni-Cd-Batterien auf.'® Dieser Durchbruch gelang durch die Nutzung des
sogenannten ,,rocking-chair“ Konzepts. Dabei wird als positive Elektrode LiCoO, und als
negative Elektrode Graphit, mit einer Zellspannung von 3,6 V, und damit etwa dem
Dreifachen von Ni-Cd-Batterien. Das Prinzip wird bis heute verwendet und beruht auf der
Interkalation von Lithium in Schichtstrukturen (Abbildung 3.1a). Dabei bleiben die
Strukturen des Wirtsgitters der Anode bzw. der Kathode im Wesentlichen erhalten. Wahrend
der Entladung migrieren Li-lonen aus den Basalebenen des Graphits hin zur Schichtstruktur
des LiCoO,, gemil Gleichung 3.1. In Abbildung 3.1b ist die Anordnung des Lithiums im
Graphit im hochsten interkalierten Zustand dargestellt. Der hochste Lithiierungsgrad von
Graphit ist die Verbindung LiCe, der einer Kapazitit von 372 mAh/g entspricht. LiCoO,
besitzt ebenfalls eine Schichtstruktur (Abbildung 3.1¢) mit dem Unterschied, dass Lithium
nicht vollstdndig aus dem LiCoO, entzogen werden kann, da sonst die Struktur kollabiert und
keine reversible Einlagerung mehr moglich wire. Die reversible Kapazitit von LiCoO,

betrdgt somit nur etwa 150 mAh/g von theoretischen 274 mAh/g.

~LiCs + Lig5C00; — 3C + LiCoO, (3.1)
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3.1 Die Lithium-Ionen-Batterie

Heutige LIB erreichen bis zu 243 Wh/kg,'” was nahezu einer Verdopplung der Energie
innerhalb der letzten 25 Jahre entspricht. Dabei wurde im Wesentlichen das Zelldesign
optimiert. Zum Teil wurden aber auch neue Kathodenmaterialien eingefiihrt, allerdings nur
mit geringer Erhohung der Kapazitit. So erreichen neuere Entwicklungen wie
LiNi;sMn;3C01302 (NMC) oder LiNigpgCop15AlppsO2 (NCA) etwa 170 mAh/g bzw.
200 mAh/g, was keine groBen Spriinge in der Energie von LIB zulisst.” '® Daneben werden
bereits Spinelle, wie z. B. LiMn,O4, und Olivine, wie z. B. LiFePOy, als Kathodenmaterialen
mit etwa 150 mAh/g - 170 mAh/g reversibler Kapazitit kommerziell eingesetzt.™ '' Der
Vorteil gegeniiber LiCoO, liegt in der giinstigeren Herstellung, der hoheren thermischen
Stabilitdt und der besseren Hochstromfihigkeit. Als Elektrolyte kommen standardmifig
carbonatbasierte Losungsmittel zum Einsatz. Aufgrund ihrer guten thermischen Stabilitét, der
exzellenten Kompatibilitdit mit Graphit und der sehr guten Ionenleitfahigkeit haben sich
Mischungen aus Ethylencarbonat, Dimethylcarbonat und Diethylcarbonat mit LiPF als

Leitsalz durchgesetzt.

a) b) b-Achse c-Achse
o~ ¥Achse L. a-Achse

c-Achse

Kupfer (Stromableiter)

Separator
Aluminium (Stromableiter)

Elektrolyt

Negative Elektrode: Positive Elektrode:
Graphit LiCoO,, LiNiO,,
LiNiyMn,Co,0, LiFePO,

Abbildung 3.1: a) Schematischer Aufbau einer LIB wihrend des Entladens mit typischen
Elektrodenmaterialien, b) Anordnung der Lithiumatome im Graphit bei hochster Lithiierung (LiCy)

und c) schematische Darstellung der Einlagerung von Li-Ionen (Li") in LiCoO, beim Entladen.'®
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3.2 Die Lithium-Schwefel-Batterie

3.2 Die Lithium-Schwefel-Batterie

Die Li-S-Batterie ist seit den 70er Jahren Gegenstand der Forschung, die Idee wurde jedoch
aufgrund der hohen [Irreversibilitit wiederholt verworfen.'”” Erst Anfang des
21. Jahrhunderts wurde das System wiederentdeckt, da nun leistungsfahige etherbasierte
Elektrolyte und pordse Kohlenstoffe zur Verfiigung standen. In den letzten zehn Jahren
wurden wesentliche Fortschritte erzielt und erste Hersteller, wie z. B. Sion Power und Oxis,
berichten bereits von erfolgreichen Prototypen von Li-S-Zellen mit beachtlichen spezifischen
Energien von 350 Wh/kg. Das hohe Interesse resultiert vor allem aus der enormen
theoretischen Energie von bis zu 2500 Wh/kg, etwa dem flinffachen Wert von LIB
(Abbildung 3.2). Zwischen Theorie und Praxis liegen jedoch groBle Unterschiede. Es ist
abzusehen, dass die spezifische Energie auf Zellebene im optimistischsten Fall 600 Wh/kg
nicht iibersteigen wird, was allerdings immer noch ein auBergewdhnlich hoher Wert ist.* %
Die volumetrische Energie, welche besonders fiir Automobilhersteller bedeutend ist, wird
vermutlich 500 Wh/l auf Zellebene nicht iibersteigen. Derzeitige LIB stellen jedoch bereits
iiber 600 Wh/l zur Verfiigung (Vergleich dazu Abbildung 3.2). Somit wird vermutlich auch in
Zukunft die Li-S-Batterie der LIB niemals in allen Belangen {iberlegen sein und nur

Teilbereiche der Anwendungen abdecken.

3000
) Il auf Zellebene in Wh
2500 - %
T auf Zellebene in Wh/kg
o 2000 == theoretisch in Wh/kg
2 ]
& 800 -
c
Ll 600 -
400 -
Tl T
0 - T T T T T T T :
X Q Q V&L O
Q)\QJ 8@ Q:\ .\0(\
 °

Abbildung 3.2: Spezifische (theoretisch/auf Zellebene) und volumetrische Energie (auf Zellebene)

von kommerziell erhiltlichen Batteriesystemen.’
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3.2 Die Lithium-Schwefel-Batterie

Stand der Technik einer Li-S-Batterie ist eine metallische Lithiumanode und ein Kohlenstoftf-
Schwefel-Komposit als Kathode (Abbildung 3.3a). Dabei kommen meist pordse
Kohlenstoffe, deren Poren mit Schwefel infiltriert sind, zum Einsatz. Dies hat den Vorteil,
dass der Isolator Schwefel (o~ 10" Sm™") durch den Kohlenstoff (6 ~ 10° Sm™") elektrisch
exzellent kontaktiert ist, eine Grundvoraussetzung fiir elektrochemische Aktivitit.”' Wahrend
der Entladung wird der Schwefel in der Kathode reduziert. Dabei werden die typisch
vorliegenden Sg-Ringe zundchst zu Li,Sg, Li,S¢ und Li,S4 aufgebrochen (Abbildung 3.3b).
Diese sogenannten Lithium-Polysulfide (PS) 16sen sich sehr gut im Elektrolyt. Aus diesem
Grund kommen Ether als Elektrolytlosungsmittel zum Einsatz, da diese, im Gegensatz zu
organischen Carbonaten fiir LIB, kompatibel mit 16slichen PS sind.** Als vorteilhaft haben
sich Gemische aus Dimethoxyethan und 1,3-Dioxolan mit Li-TFSI als Leitsalz herausgestellt.
Zum einen ist 1,3-Dioxolan mit metallischem Lithium sehr kompatibel, da es eine relativ
stabile SEI auf diesem ausbildet. Zum anderen ist 1,3-Dioxolan ein sehr gutes Losungsmittel
fiir das Leitsalz."”  Dimethoxyethan dient zum Herabsetzen der Viskositit und damit der
Erhohung der Ionenleitfahigkeit. Nachdem der Schwefel vollstindig zu PS reduziert wurde
und sich teilweise im Elektrolyt befindet, erfolgt eine weitere Reduktion zu festem Li,S, und
Li,S, was eine Ausfillung aus dem Elektrolyt zuriick auf das Kohlenstoffgeriist zur Folge hat.
Der Ladevorgang verlduft komplementér und beginnt mit der Oxidation von Li,S zu Li,S,
und 16slichen Polysulfiden. Diese komplexe Redoxchemie duBert sich sehr deutlich im
Verhalten der Elektrochemie. Wéhrend bei der LIB gewohnlich nur ein Plateau in der
Entladung erscheint, treten bei der Entladung der Li-S-Batterie zwei charakteristische Phasen
auf. Die Entladung beginnt typischerweise bei etwa 2,4 V vs. Li/Li" und fallt mit
fortschreitender Entladung auf etwa 2,1 V ab. Diese Region ist als Phase 1 in Abbildung 3.3b
gekennzeichnet und charakteristisch fiir die Reduktion von Schwefel zu PS. Danach beginnt
die Ausfillung zu Li,S,/Li;S und duBert sich in einem horizontalem Plateau bei etwa 2,1 V
(Phase 2 in Abbildung 3.3b). Bei etwa 1,8 V ist die Reaktion beendet. Der Ladevorgang lauft
aufgrund von Uberspannungen bei hoheren Potentialen vs. Li/Li" ab. In Abbildung 3.3a wird
ein grofles Problem der Li-S-Systeme erkennbar. Die 16slichen PS im Elektrolyt, die beim
Entladen entstehen, konnen zur Anode diffundieren und werden dort reduziert. Dieser
Vorgang kontaminiert die Anode mit sulfidischen Verbindungen, fiihrt zu einer betriachtlichen
Degradation durch Schwefelverlust und verringert die Lebenszeit als auch die Effizienz der
Zelle. Beim Laden der Li-S-Batterie werden die Sulfide teilweise wieder zu PS oxidiert und

konnen zuriick zur Kathode diffundieren. Dieser Vorgang wird in der Fachliteratur als
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3.2 Die Lithium-Schwefel-Batterie

Shuttle-Effekt bezeichnet und ist ein wesentlicher Grund fiir eine geringe Coulomb-Effizienz

von Li-S-Batterien.?!
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Abbildung 3.3: a) Schematischer Aufbau einer Li-S-Batterie wahrend des Entladens mit
vereinfachtem Funktionsprinzip des Shuttle-Effekts und b) typische Ent-/Ladekurve gegen die

spezifische Kapazitit einer Li-S-Batterie mit Reduktionsmechanismus des Schwefels.**

Um den Shuttle-Effekt zu unterdriicken und die Lithiumanode besser zu schiitzen, wurden
einige Entwicklungen vorangetrieben, unter anderem die Beschichtung der Lithiumanode,”*
des Separators,”'30 die Modifikation der Kathode, um die PS festzuhalten,31 und die Zugabe
von Additiven zum Elektrolyt.*> Die bedeutendste Entdeckung ist die Zugabe von LiNO3 zum
Elektrolyt.** LiNO; bildet eine schiitzende Schicht bzw. eine stabilere SEI auf der
Lithiumanode aus und erhoht die Coulomb-Effizienz deutlich. Die Lebenszeit und
Leistungsfahigkeit wird signifikant gesteigert. LiNO; wird heutzutage fast iiberall als

Standardadditiv in Elektrolyten von Li-S-Batterien verwendet.

Metallisches Lithium stellt jedoch weiterhin eine sehr grofe Hiirde fiir die kommerzielle
Anwendung der Li-S-Batterie dar. Die betrdchtlichen Probleme von Lithium sind seit mehr
als 40 Jahren bekannt,® und resultieren aus der extremen Reaktionsfreudigkeit und der
unkontrollierbaren Dendritenabscheidung auf der Lithiumoberfliche. Schon bei Beriihrung
des Lithiums mit Elektrolyt, kommt es zur Zersetzung unter Bildung einer passiven SEI-
Schicht. Diese SEI ist jedoch nur wenig flexibel und instabil. Beim Ent-/Laden der Li-S-
Batterie wird die SEI aufgebrochen und sofort mit neuen reduzierten Elektrolytkomponenten
iiberzogen. Weiterhin kommt es zur Abscheidung von Lithiumdendriten (Abbildung 3.4a),

welche durch ihre groBe Oberfldche eine weitaus hohere Elektrolytzersetzung verursachen. Es
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3.2 Die Lithium-Schwefel-Batterie

kommt zu einer Elektrolytverarmung in der Batterie, was eine geringe Effizienz zur Folge hat
und letztendlich zu einem Ausfall der Zelle fiihrt. Um die Elektrolytverarmung zu
verdeutlichen, wurde im Rahmen des Verbundprojektes BamoSa eine Li-S-Zelle mit
unterschiedlichen Elektrolytmengen getestet (Abbildung 3.4b). Je mehr Elektrolyt in einer Li-
S-Zelle vorhanden ist, desto langer ist die Lebenszeit. Hohe Elektrolytmengen wirken sich
durch ihr Gewicht jedoch negativ auf die spezifische Energie der Batterie aus und stellen
somit keine befriedigende Losung dar. Ein weiteres Problem der Lithiumdendriten ist das
daraus resultierende hohe Sicherheitsrisiko: Lithiumdendriten konnen den Separator
durchdringen. Dies fithrt zu einem Kurzschluss zwischen Anode und Kathode und der
Freisetzung enormer Energiemengen in kurzer Zeit. Grofle Mengen von brennendem
Lithiummetall miissen jedoch unter allen Umstinden ausgeschlossen werden, bevor es zur
Kommerzialisierung  energiereicher  Li-S-Batterien = kommen  kann.  Alternative
Anodenmaterialien (z. B. Silicium)*® und Festkorperelektrolyte® werden als vielversprechende

Strategien zur Losung des Problems angesehen.

a) Lithiumfolie nach 50 Zyklen
a2 4 3 2 = 6.8 pl/mgg
1000 9.1 plimgg
= 13.6 pl/mgg
800 = 18.2 plimgg

PR

Lithiumfolie
Entladungskapazitat (mAh/g;) ~=

0 50 100 150 200 250 300 350
Zykluszahl

Abbildung 3.4: a) REM-Bild einer Lithiumfolie nach 50 Zyklen in einer Li-S-Batterie. Deutlich zu
erkennen sind die schwammartigen Lithiumdendriten, die durch den Druck des Separators platt

gedriickt sind. b) Galvanostatisches Zyklieren einer Li-S-Batterie mit unterschiedlichen

Elektrolytmengen. Mit steigender Elektrolytmenge nimmt die Stabilitit zu.* ***’

Aus dem Stand der Technik lassen sich die hohen Abweichungen zwischen theoretisch und
praktisch moglichen Energien in Abbildung 3.2 ableiten. Neben dem Stromableiter und dem
Separator, fithren vor allem grole Mengen an Elektrolyt und ein hoher Kohlenstoffanteil in

der Kathode zu betrachtlich geringeren spezifischen Energien auf Zellebene. Zudem ist die
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3.2 Die Lithium-Schwefel-Batterie

Packungsdichte von pordsen Schwefelkathoden gering und wirkt sich negativ auf die

. . 20
volumetrische Energie aus.
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3.3 Silicium als Anodenmaterial

3.3.1 Vor-und Nachteile von Silicium

Silicium stellt eine attraktive Alternative zu Graphit- und gefdhrlichen Lithiummetallanoden
dar. Es besitzt eine spezifische Kapazitit von theoretisch 4200 mAh/g, wenn die Bildung der
am hdochsten lithiierten Phase aus dem Li-Si Phasendiagramm von Li,;Sis angenommen wird
(siche Abbildung 3.7a). Diese Kapazitit ist, verglichen mit Graphit und anderen Elementen,
der mit Abstand hochste Wert bei der Lithiumspeicherung und iibertrifft theoretisch sogar
Lithiummetall (vergl. Abbildung 1.2). Vorteilhaft ist weiterhin die weltweite gilinstige
Verfligbarkeit (das zweithdufigste Element in der Erdkruste) und die gut entwickelte
industrielle Infrastruktur zur Siliciumherstellung. Allerdings bleibt die Frage, welchen Nutzen
eine hohe spezifische Kapazitit einer Siliciumanode hat und wie hoch diese mindestens sein
sollte, um eine optimale Leistung, z. B. in einer LIB, zu erreichen. Dazu hat Wacker Chemie
Berechnungen unter Beriicksichtigung der gesamten Kapazitit einer LIB bei konstanter
Masse durchgefiihrt (Abbildung 3.5).*® Die prozentuale Steigerung der Kapazitit einer LIB
wurde in Abhéngigkeit iiblicher und zukiinftiger Kathodenmaterialien durchgefiihrt. Als
Referenz wurde eine derzeit libliche Graphitanode angenommen. Es stellt sich heraus, dass
fiir LIB eine Anode mit etwa 1000 - 1500 mAh/g optimal ist und eine Steigerung der
Kapazitit bzw. der Energie (in dem Fall etwa gleichzusetzen, da sich die Zellspannung
unwesentlich dndert) um etwa 30 - 35 % erzielt werden kann. Kapazititen der Anode hoher
als 1500 mAh/g bringen nur einen unwesentlichen Energiegewinn fiir die Zelle. Dies lasst
sich aus der Steigung des Kapazitidtszuwachses der Zelle ablesen, welche sich asymptotisch
etwa 40 % anndhert, mit dem groBten Zuwachs im Bereich von 1000 bis 1500 mAh/g
Anodenkapazitit. Grund dafiir ist, dass der eigentlich limitierende Faktor nicht die Anode,
sondern vielmehr die Hochvoltkathode ist, welche auch in Zukunft nicht mehr als etwa
180 mAh/g zur Verfiigung stellen wird. Beim Konstruieren einer optimierten LIB muss die
Kapazitdt der Kathode gegeniiber der Anode anndhernd ausbalanciert werden. Daher werden
auch zukiinftige LIB nicht mehr als etwa 300 Wh/kg Energie zur Verfligung stellen konnen
(Abbildung 1.1). Im Gegensatz zu Graphit erfahrt Silicium jedoch eine enorme
Volumenausdehnung von bis zu 310 % bei vollstindiger Lithiierung.” Dies wirkt sich
nachteilig auf die volumetrische Energie aus und kann Probleme in der Konstruktion der

Zellen verursachen. So ist die maximale volumetrische Kapazitit von Silicium nur noch
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3.3.1 Vor- und Nachteile von Silicium

2400 mAh/cm’, was aber immer noch mehr als doppelt so hoch ist wie Graphit
(900 mAh/cm®). AuBerdem sind die Energieeffizienz und das Delithiierungspotential von

Silicium ungiinstiger als fiir Graphit.

—~ 200
X
L Kathodenmaterialien fur
g 1604 / wiederaufladbare Lithium
[4v] H .
a //// Batterien:
§ 120, 7 saerniinets |
= | Kapazitat von aissTIe (2, B ), —=— LiC00O,
3 Graphit ——  Li(Ni,Co,Al,)O,
B 80-
3] ~ Zukunft ——  Li(Ni,Co,Mn,)O,
@ Li — lonen—Batterie . d
% ——  Li,S (fur SLS)
;“g 40 - % ———— |
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Theoretische Kapazitat der Anode (mAh/g)

Abbildung 3.5: Kapazititssteigerung einer Li-lonen-Batterie in Abhéngigkeit des Kathodenmaterials

und der theoretischen Kapazitit der Anode mit Graphit als Referenzanodenmaterial.*®

Schwefel steigert die Kapazitit von derzeitigen Kathodenmaterialien auf theoretisch iiber
1600 mAh/g. Deshalb wird auch eine deutlich hohere Steigerung der Batteriekapazitét
erreicht, wenn Anoden mit weit iiber 2000 mAh/g entwickelt werden (Abbildung 3.5 griine
Linie). In diesem Fall muss der Batterie jedoch Lithium zugefiihrt werden, weshalb Li,S in
Abbildung 3.5 aufgefiihrt ist.*” Es ist auch denkbar die Siliciumanode lithiiert gegen Schwefel

36, 41
zu verbauen.”™

In der Literatur hat sich der Name SLS als Synonym fiir Silicium-Lithium-
Schwefel-Batterie etabliert.* Bisher wurde Silicium mit Graphit verglichen. Es stellt sich
jedoch die Frage, ob Silicium auch vorteilhaft gegeniiber metallischem Lithium in Li-S-
Batterien in Bezug auf Energie sein kann. Silicium ist ein potentieller Kandidat, um die
Sicherheitsbedenken und die anféllige Reversibilitdt von Lithiummetall zu 16sen, wie bereits

in zahlreichen Studien demonstriert’® *

Silicium besitzt jedoch ein hoheres
Delithiierungspotential von etwa 0,4 V vs. Li/Li". Damit sinkt die Zellspannung der Li-S-
Batterie von 2,1 V auf etwa 1,7 V und die Energie entsprechend um etwa 20 %. Hinzu
kommen Faktoren, die nur schwer abgeschiitzt werden konnen, wie die Uberdimensionierung
der Anode, Elektrolytmengen und absolute Volumenausdehnung. Diese flihren zu sehr

unterschiedlichen Berechnungen, inwieweit die hohe Energie einer konventionellen Li-S-
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3.3.2 Vorginge bei der Lithiierung von Silicium

Batterie durch eine SLS-Batterie aufrechterhalten werden kann. Die Volkswagen AG hat die
Energie von Li-S-Batterien auf Zellebene mit unterschiedlichen Anodenmaterialien unter
bestimmten Annahmen abgeschitzt (Abbildung 3.6).** Mit einer kohlenstoffbasierten Anode
kann nur etwa die Hilfte der Energiedichte einer konventionellen Li-S-Batterie erreicht
werden. Mit einer Siliclumanode kann im optimistischen Fall hingegen eine spezifische
Energie erreicht werden, die nur leicht geringer als mit Lithiummetall ist. Die volumetrische
Energie konnte sogar besser ausfallen. Im realistischen Fall ist die Energie einer SLS- bzw.

Li-S-Batterie mit einer Siliciumanode jedoch etwa 20 % geringer.

B i Whikg
B in Wh/I

800

600

400

Energie auf Zellebene

200

Abbildung 3.6: Geschitzte spezifische und volumetrischer Energie auf Zellebene einer Li-S-Batterie

in Abhingigkeit der eingesetzten Anode.*

3.3.2 Vorginge bei der Lithiierung von Silicium

Bei der Reaktion von Lithium (Lithiierung) in die Struktur des Siliciums muss zunichst
zwischen kristallinem und amorphem Zustand unterschieden werden. Die Lithiierung von
kristallinem Silicium erfolgt {iber eine Zwei-Phasen-Grenze, bei der zunéchst die kristalline
Struktur des Siliciums aufgebrochen und das Silicium in amorphes Li,Si umgewandelt wird.
Das Aufbrechen der kristallinen Struktur erfordert eine grole Aktivierungsenergie und eine
hohe Konzentration an Lithium an der Reaktionsfront, um die Si-Si-Bindungen zu

schwéchen. Die amorphe LixSi Phase ist dabei mit etwa x = 3,4 hoch angereichert an Lithium,
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3.3.2 Vorginge bei der Lithiierung von Silicium

was nahe am Zustand der am hdchsten lithiierten Phase (Li;sSis) bei Raumtemperatur liegt

(Abbildung 3.7a).%
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Abbildung 3.7: a) Das Li-Si-Phasendiagramm. Li,5Sis wurde bisher nur elektrochemisch beobachtet.

b) Der galvanostatische Spannungsverlauf von kristallinem Silicium wéhrend der De-/Lithiierung

gegen Li/Li" mit dem dazugehérigen Schema der Phaseninderungen des Siliciums.** *
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3.3.2 Vorginge bei der Lithiierung von Silicium

Dieser Zwei-Phasen-Verlauf dullert sich in einem sehr charakteristischen horizontalen Plateau
bei etwa 0,1 V vs. Li/Li” wihrend der Einlagerung von Lithium in Silicium (Abbildung 3.7b
erste Entladung). Beim Erreichen der vollstindigen Amorphisierung des Siliciums zu LixSi
und damit einer Sattigung des Siliciums mit Lithium, kommt es zur Kristallisation einer
metastabilen Li;sSi; Phase (x = 3,75) bei etwa 50 mV vs. Li/Li" (Abbildung 3.7a), was
sowohl durch in situ XRD als auch durch in situ TEM unabhingig beobachtet werden
konnte.***” Es ist noch nicht genau verstanden, warum keine anderen kristallinen Li,Si
Phasen entstehen. Laut Li-Si-Phasendiagramm (Abbildung 3.7a) gibt es zahlreiche kristalline
Phasen, deren Bildung thermodynamisch begiinstigt sind.*> Die Bildung kristalliner
Gleichgewichtsphasen muss demnach kinetisch gehemmt sein. Theoretische Berechnungen
haben ergeben, dass die elektronische Struktur der amorphen und kristallinen Phase mit x
gegen 3,75 immer &dhnlicher wird. Deshalb kommt es zu einer kongruenten
Phasentransformation zu kristallinem Li;sSiy (X = 3,75).45 Die laut Phasendiagramm am
hochsten lithiierte Siliciumphase Liy;Sis konnte bisher nicht beobachtet werden. Daraus 14sst
sich ableiten, dass Silicium unter praktischen Aspekten lediglich eine Kapazitidt von etwa
3600 mAh/g besitzt und nicht wie hdufig angenommen 4200 mAh/g. Bei der Delithiierung
wird die kristalline Li;sSis Phase wieder zu amorphen LisSi umgewandelt. Am Ende der
Delithiierung liegt amorphes Silicium vor. Daraus kann geschlussfolgert werden, dass nach
einem Zyklus das kristalline Silicium vollstindig in amorphes Silicium umgewandelt wird,

vorausgesetzt die Reaktion hatte genug Zeit zum Fortschreiten.

Wird dagegen amorphes Silicium zu Beginn vorgelegt, dhnelt das Spannungs-Kapazitits-
Diagramm der ersten Entladung, dem Profil der zweiten Entladung in Abbildung 3.7b. Es tritt
ein Gefdlle im Spannungs-Kapazitits-Diagramm auf, welches fiir eine Ein-Phasen-Reaktion
spricht.”® Zunichst reagiert amorphes Silicium zu amorphen Li,Si durch Einlagerung von
Lithium. Am Ende der Lithiierung wurde, wie beim kristallinen Silicium, die kristalline
Li;5Si4 Phase beobachtet. Die Delithiierung findet komplementir zum kristallinen Silicium
statt. Diese Beobachtung ldsst die Schlussfolgerung zu, dass es nach dem ersten Zyklus
keinen Unterschied zwischen kristallinem und amorphem Zustand im Silicium gibt.* Beide
Zusténde sind bzw. bleiben nach dem ersten Zyklus amorph. Auch die Volumenausdehnung
ist mit etwa 311 % fiir kristallines Silicium und 300 % fiir amorphes Silicium sehr dhnlich.*
Es gibt jedoch bedeutende morphologische Unterschiede, die auftreten und urséchlich fiir die
unterschiedlich verlaufende Degradation sind. Es konnte durch zahlreiche Studien gezeigt

werden, dass die Einlagerung von Lithium in Silicium an bevorzugten Kristallebenen verléuft.
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3.3.2 Vorginge bei der Lithiierung von Silicium

So penetrieren die Lithiumatome kinetisch giinstiger entlang der {110} und {112}
Kristallebenen des Siliciums, da diese einfacher aufgebrochen werden konnen als die {111}
Ebenen.*™ Dieser Vorgang fiihrt zu einem Wachstum in bevorzugte Kristallrichtungen und
damit zu einer anisotropen Volumenausdehnung von kristallinem Silicium, was zu enormen
Spannungen im Partikel fiihrt. Weiterhin kommen nachteilige Spannungsverhéltnisse im
Partikel durch den Zwei-Phasen-Ubergang aufgrund von Druck-Radialspannung im
Siliciumkern und Zug-Radialspannung in der lithiierten Siliciumhiille hinzu. Diese Vorgédnge
fiihren zu so groflen Verzerrungen im Partikel, dass es letztendlich zu Bruchstellen und zum

Aufbrechen des Siliciumpartikels kommt (siche Abbildung 3.8 kristallin).*”*

Kristallin

620 nm

Amorph

Abbildung 3.8: Verhalten von Silicium in LIB. /n situ TEM Untersuchungen an kristallinen und
amorphen Siliciumpartikeln wéahrend der Lithiierung. Deutlich zu erkennen sind die Bruchstellen des
kristallinen Partikels (rote Markierung). Nachgedruckt mit Genehmigung von den Referenzen 47, 50,

Copyright 2012 und 2013 American Chemical Society.

Durch das Aufbrechen kommt es zum Kontaktverlust zum Stromableiter, einer Hauptursache
der Degradation von Siliciumanoden. Im amorphen Silicium gibt es jedoch keine periodische

Anordnung der Siliclumatome und damit auch keine bevorzugte Diffusionsrichtung des
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3.3.3 Herstellungsverfahren von Siliciumanoden

Lithiums. Die Volumenausdehnung erfolgt isotrop und die Spannungsverhéltnisse im Partikel
sind durch den Ein-Phasen-Ubergang vorteilhafter, um Bruchstellen zu vermeiden. Somit
wird die Pulverisierung verhindert (Abbildung 3.8 amorph) und es kommt zu keinem
Kontaktverlust. Aufgrund dieser Tatsachen weisen amorphe Siliciumstrukturen allgemein
verbesserte elektrochemische Reversibilitit als kristalline Strukturen auf, obwohl nach dem

ersten Zyklus in beiden Materialien der amorphe Zustand vorliegt.

3.3.3 Herstellungsverfahren von Siliciumanoden

In den vergangenen drei Jahrzehnten wurden =zahlreiche Herstellungsverfahren von
strukturierten Siliciumanoden entwickelt. Viele Ansétze zielen darauf ab, amorphes Silicium

aufgrund der vorteilhaften isotropen Volumenausdehnung bereit zu stellen (Kapitel 3.3.2).

Durch ein Sputterprozess wurden im Jahr 2002 amorphe Silicium-Diinnschichtanoden
hergestellt und in LIB mit vielversprechenden Ergebnissen untersucht.’'? Die Herstellung ist
relativ giinstig und kann in grotechnische Anlagen {iberfiihrt werden. Zudem miissen keine
Binder und Losungsmittel zur Herstellung der Elektroden verwendet werden. Hohe
Lebensdauern von bis zu 200 Tiefentladungszyklen bei geringer Degradation (weniger 10 %)
konnten aufgrund der exzellenten Haftung des Siliciums am Stromableiter demonstriert
werden.”> Die groBten Herausforderungen sind jedoch das Erreichen von hohen
Flachenkapazititen bei gleichbleibend hoher Lebensdauer und die Verbesserung der geringen
Strombelastbarkeit. Sobald Diinnschichtanoden aus Silicium eine Dicke von etwa 1 pm
erreichen, nimmt die elektrochemische Leistung drastisch ab.” Bisher wurden Anoden mit
einer Schichtdicke von etwa 1 - 3 pm und einer Flichenkapazitit von weniger als 1 mAh/cm?
demonstriert.* *** Fiir praktische Anwendungen werden jedoch etwa 4 mAh/cm? bendtigt.>
Ursache der starken Abhéngigkeit von der Schichtdicke ist zum einen die schlechte
elektrische Leitfihigkeit von Silizium (6=~ 10° Sm™ bei 20 °C),”° weshalb das vom
Stromableiter weit entfernte Aktivmaterial elektrisch isoliert ist. Zum anderen fiihren dicke

Schichten zu vermehrter Briichigkeit und damit zum Kontaktverlust.”* >’

Hochenergiekugelmiihlen werden ebenfalls eingesetzt, um amorphe Siliciumpartikel fein
verteilt im Kohlenstoff herzustellen.”®® Als Ausgangsmaterial kann mikrokristallines
Silicium genommen werden, welches z. B. in groBen Mengen als Abfallprodukt bei der
Siliciumwaferproduktion anfdllt. Hohe spezifische Kapazititen und Packungsdichten mit

guter Reversibilitdt wurden aus gemiihlten Siliciumpartikeln erzielt.®"® Die zeitintensive
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Hochenergiemahlung fiihrt jedoch zu einem hohen Verschleil der Gerdte und einer
Verunreinigung  der Elektrodenmaterialien.’® Zudem ist die bisher demonstrierte

elektrochemische Leistung nicht ausreichend fiir eine praktische Anwendung.

Ein weiteres aussichtsreiches Material sind amorphe Siliciumhohlstrukturen, die durch ihr
spezielles Design die Volumenausdehnung und die daraus resultierenden Spannungen besser
widerstehen konnen. Cui et al. synthetisierten etwa 0,5 um groB3e hohle Siliciumpartikel tiber
die Zersetzung von Monosilan (SiHs) auf einem Harttemplat (SiO;-Partikel) mit
anschliefender Atzung.64 Chen et al. nutzten magnesiothermische Reduktion von SiO, zur

Herstellung solcher Strukturen.®® Der prozesstechnische Aufwand ist jedoch sehr hoch.

Unter bestimmten Voraussetzungen kann, trotz der Briichigkeit, auch mikrokristallines
Silicium teilweise reversibel elektrochemisch zykliert werden. Obrovac et al. konnten
kristallines Siliciumpulver reversibel durch eine Kapazititslimitierung zyklieren.*® Cui et al.
haben einen Binder entwickelt, der das reversible Zyklieren von Siliciumpulver ohne
Kapazititslimitierung erlaubt.”” Der Einsatz von Siliciumpulver ist schr attraktiv, da die
Produktionskosten drastisch gesenkt werden konnen. Jedoch sind auch hier die Ergebnisse

bisher weit von einer praktisch relevanten Anwendung entfernt.

Die hochste elektrochemische Leistung haben bisher Silicium-Nanostrukturen geliefert.
Durch die Reduktion der Partikelgrofle konnen die hohen mechanischen Spannungen so weit
verringert werden, dass auch kristalline Siliciumpartikel eine zerstorungsfreie
Volumenausdehnung aufweisen (Abbildung 3.9a). Der kritische Durchmesser befindet sich
bei etwa 150 nm.*” Durch Anwendung von Silicium-Nanostrukturen kann demnach die
Degradation durch Kontaktverlust infolge von Bruchstellen erfolgreich verhindert werden.®®
Auflerdem garantieren Nanostrukturen kurze Diffusionswege und schnellen Ladungstransport,

vorteilhaft fiir Hochleistungsanwendungen.

Zahlreiche Verfahren wurden entwickelt, um nanostrukturierte Silicium- bzw. Silicium-
Kohlenstoff-Hybrid-Anoden herzustellen.” Die Priparation erfolgt hiufig iiber die chemische
Gasphasenabscheidung (CVD) und in fliissig Phase mit diversen Silanen (z. B. SiH4, HSiCls,
SigHi,) als Prikursoren.’® 7 "' Oft werden auch kommerzielle Si-NP (erhéltlich z. B. bei
Sigma-Aldrich und Alpha Aesar) als Ausgangsmaterial eingesetzt und weiterverarbeitet zu
nanostrukturierten  Silicium-Kohlenstoff-Elektroden. Auch die magnesiothermische

Reduktion von SiO,-Strukturen findet verstarktes Interesse.®> ’? Dahn et al. demonstrierten
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bereits 1995 die ersten nanostrukturierten Silicium-Kohlenstoff-Anoden, hergestellt iiber

einen CVD-Prozess mit Carbosilanen.”
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Abbildung 3.9: Verhalten von Silicium-Nanostrukturen in LIB. a) /n situ TEM Aufnahmen von zwei
kristallinen Si-NP (80 nm und 40 nm Durchmesser) wihrend der Lithiierung. Deutlich sichtbar wird
der Zwei-Phasen-Verlauf und die zerstorungsfreie Volumenexpansion.*” b) Modellvorstellung der
vorteilhaften Kern-Schale-Struktur mit Hohlraum in LIB™ und b) Schematische Darstellung des
vorteilhaften Designs von Si-NW in LIB.”” Nachgedruckt mit Genehmigung vom Macmillan Verlag
Ltd und der American Chemical Society, Copyright 2012 und 2007.

Unter den Nanostrukturen stellen Si-NP aufgrund der relativ gilinstigen Verfligbarkeit und der
beeindruckenden Ergebnisse fiir LIB ein vielversprechendes Material dar. Die
elektrochemische Leistung héngt jedoch stark von den Eigenschaften der Si-NP, dem Design
im Kohlenstoff, dem Elektrolyt und dem Binder ab.’® Die Ursachen dafiir werden im Kapitel
3.3.4 genauer erldutert. Fiir das Erreichen von exzellenter elektrochemischer Leistung sind
sogenannte Kern-Schale-Strukturen hervorzuheben, in denen ein Kern aus einem Si-NP von
einer Schale umgeben ist.”*” Vorteilhaft ist dabei ein Hohlraum zwischen Si-NP und der

Schale, damit das Silicium die Moglichkeit hat sich frei auszudehnen ohne dabei die Schale
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zu beschidigen (Abbildung 3.9b). Die Funktion der Schale ist vielseitig. Zum einen stellt
diese einen idealen elektrischen Kontakt dar, der {iber die Kkontinuierliche
Volumenausdehnung des Siliciums erhalten bleibt. Zum anderen wird vermutet, dass die
Schale eine kiinstliche und stabile Solid-Electrolyte-Interface (SEI) darstellen konnte. Es
konnten durch diese Strukturen beeindruckende Ergebnisse erzielt werden. Cui et al
demonstrierten 6000 Tiefentladungszyklen ohne Kapazititsverlust’® und hochreversible
Flichenkapazititen von etwa 3 mAh/cm” iiber 100 Zyklen.”” Die Produktion von Kern-

Schale-Strukturen ist jedoch sehr aufwédndig und kostenintensiv.

Eine Besonderheit unter den Silicium-Nanostrukturen stellen die Silicium-Nanowires (Si-
NW) dar, 2008 von Chan et al. in LIB vorgestellt.’’ Exzellente Zyklusstabilititen und eine
hohe Flichenkapazititen wurden mit Si-NW demonstriert.”> "** Wesentliche Ursache neben
der bruchfreien Volumenausdehnung ist der direkte Kontakt vom Silicium zum Substrat,
welcher iiber die Dauer der Volumenausdehnung erhalten bleibt. Dadurch steigt die Effizienz
des Ladungstransports (Abbildung 3.9c). Zudem werden keine Binder fiir die
Elektrodenprozessierung benotigt. Nachteilig der Si-NW ist die kostenintensive und nicht
ungefahrliche Herstellung, da Goldnanopartikel als Katalysator und hochreaktives Monosilan
eingesetzt werden miissen. Zudem konnen Si-NW nicht auf Kupferfolie, dem typischen
Stromableitermaterial fiir Anoden in LIB, aufgewachsen werden, da der Goldkatalysator mit
Kupfer reagiert.®’ AuBerdem ist die geringe Packungsdichte aufgrund der hohen Porositit

nachteilig.

3.3.4 Ursachen der Degradation von nanostrukturiertem Silicium

Alle Silicium-Nanostrukturen weisen trotz der bruchfreien Volumenausdehnung
iiblicherweise deutliche Kapazititsverluste mit fortlaufender Zykluszahl auf. Besonders bei
Si-NP liegt eine Hauptursache hierfiir in der Bildung der SEI, welche aufgrund der enormen
Volumenédnderungen des Siliciums extrem schwierig zu stabilisieren ist. Ist eine SEI auf
einem vollstdndig lithiierten Siliciumpartikel ausgebildet, wird die SEI beim Delithiieren
wieder zerstort, da diese durch die Volumenkontraktion und dem entstandenen Hohlraum
einfach in sich zusammenfillt. Beim erneuten Lithiieren bildet sich eine neue SEI auf dem
Siliciumpartikel. ©— Daraus  folgt eine  wachsende SEI  durch  kontinuierliche
Elektrolytzersetzung.”® Da die SEI elektrisch wenig leitfihig ist, kommt es durch einen

steigenden elektrischen Widerstand zu einem stetigen Kontaktverlust. Das Ergebnis ist ein
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3.3.4 Ursachen der Degradation von nanostrukturiertem Silicium

isoliertes Partikel, das nicht mehr an der Lithiumspeicherung teilnehmen kann. Der Vorgang
der wachsenden SEI ist in Abbildung 3.10a veranschaulicht. Um die SEI stabiler zu gestalten
und damit die Degradation zu reduzieren, muss ihre Zusammensetzung und Verdnderung liber
die Dauer der Belastung verstanden werden. Zahlreiche Arbeiten haben sich dem Verhalten
der SEI auf Silicium gewidmet. So wurden bereits viele Studien zu diversen
Siliciumstrukturen, z. B. D1"mnschichtﬁlme,82'84 Siliciumwafer,85 86 Silicium-Mikropartikel,87 -

88 und -Nanopartikel’**?, in iiberwiegend kommerziellen Elektrolyten fiir LIB

Nanowires
durchgefiihrt. Es wurde herausgefunden, dass die SEI auf Silicium in zwei Bereiche
gegliedert werden kann.”' Zum einem liegt eine organische Elektrolytschicht vor, die im
Wesentlichen aus semi-organischen Lithiumsalzen (z. B. CH;0CO,Li) besteht, und der des
Graphits unter gleichen Bedingungen dhnelt (siche Abschnitt 2.4). Darunter befindet sich eine
anorganische Schicht, die aus Reaktionen von SiO, mit Elektrolytbestandteilen entsteht und

Verbindungen wie Li,O und Li,SiOy enthilt (Abbildung 3.10b).”"

a) SEI
Li* / Lit Li* SEI
Entladen Laden \ Entladen viele Zyklen )
— N Si _— - — > Si
) SEI Li,Si0,
7N\ \
& [ «—Si0,
o
9D
< Si
bei bei bei
Anfangszustand 0.5V vs Li/Li* 0.1V vs Li/Li* 0.01V vs Li/Li*

Abbildung 3.10: a) Schema der Isolierung von Silicium-Nanopartikel (Si-NP) wéhrend des
Zyklierens in einer LIB. Durch stéindiges Aufbrechen und Regeneration der SEI auf Silicium, kommt
es zum Kontaktverlust. b) Struktureller Aufbau der SEI auf einem Si-NP nach vollstindiger
Lithiierung. Nachgedruckt mit Genehmigung vom Macmillan Verlag Ltd und der American Chemical

Society: Referenzen 76, 91, Copyright 2012.

Das SiO, ist auf allen Siliciumanoden als natiirliche oxidierte Oberflachenschicht von

Silicium vorhanden. Dessen Verstdndnis konnte von entscheidender Bedeutung sein, denn es
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3.3.4 Ursachen der Degradation von nanostrukturiertem Silicium

beeinflusst die Struktur der SEI auf Silicium und damit deren Stabilitdt. Dies wirkt sich auf
die elektrochemische Leistungsfdahigkeit aus, wie bereits durch Variation der SiO,-
Schichtdicke auf Silicium nachgewiesen wurde.” Es ist jedoch weitgehend unbekannt, wie
sich Schicht und Struktur der SEI wihrend des Lade-/Entladevorganges verdandert und wie
deren Stabilitit beeinflusst werden kann. Zudem wurden kaum Untersuchungen an
Siliciumanoden in Etherelektrolyte fiir Li-S-Batterien durchgefiihrt.” Der Aufbau der SEI auf

Silicium in Ethern ist daher nahezu unbekannt.

Als weitere Degradationsursache von Nanostrukturen wird vermutet, dass sich die Bildung
der metastabilen kristallinen Li;sSis Phase am Ende des Lithiierens nachhaltig auf die
Stabilitat auswirkt. Li;sSis konnte auch in Si-NP beobachtet werden.?” Rohrer et al. fiihrten
dichtefunktionaltheoretische Berechnungen durch und postulierten eine inhomogene
Volumeninderung in der Zwei-Phasen-Region Li;sSis / a-Li,Si, die zu erhohten Spannungen

% In der Tat kann durch

und damit zur Briichigkeit des Partikels fiihren konnte.
Kapazititslimitierungen die Zyklusstabilitdt bei Nanostrukturen deutlich erh6ht werden, was
an der Vermeidung dieser kristallinen Phase liegen konnte.”® Wang er al. untersuchten
ebenfalls Si-NP und beobachteten eine bevorzugte Lithiierung entlang von Korngrenzen und
an Defekten im Partikel, was weiterhin zu hoher Anisotropie und damit erhdhten Spannungen

im Nanopartikel fiithren kann.”’

Um den Kontaktverlust von Silicium durch eine instabile SEI oder deren Briichigkeit zu
vermeiden, bieten sich unterschiedliche Strategien an. Dazu zéhlen Kohlenstoffhohlstrukturen
in denen sich Si-NP befinden, welche bereits in Kapitel 3.3.3 erldutert wurden.”* """ %
Weiterhin wurden diverse Binder (z. B. Alginate) entwickelt, welche die Siliciumstrukturen

67, 9 1
7 Die Zugabe von

durch eine elastische Einbettung besser am Leitadditiv fixieren.
Elektrolytadditiven oder eine Modifizierung des Elektrolyts ist eine weitere vielversprechende
Strategie, um die SEI auf Siliciumstrukturen zu stabilisieren, da die Zusammensetzung der
SEI direkt von dem Elektrolyt abhingt.'* Besonders beeindruckende Ergebnisse konnten mit
Fluoroethylencarbonat (FEC) bei nanostrukturierten Siliciumanoden erzielt werden.® 1%
Weiterhin sind Vinylencarbonat (VC), Lithium bisoxalatoborate (LiBOB)* und Lithium
bis(fluorosulfonyl)imid (LiFSI)'"" zur Verbesserung der Lebensdauer von Siliciumanoden
bekannt. Die Ursachen werden kontrovers diskutiert und sind aktuell Gegenstand intensiver
Forschung. Detaillierte Ausfiihrungen zu den Auswirkungen von FEC und VC werden in

Kapitel 5.4.2 und 5.4.3 behandelt.
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3.3.4 Ursachen der Degradation von nanostrukturiertem Silicium

Zusammenfassend sollten Siliciumstrukturen folgende Eigenschaften besitzen, um eine

moglichst hohe Reversibilitit und Kapazitit zur Verfiigung stellen zu kénnen:

e direkter Kontakt von Silicium zu einem Stromableiter (z. B. Kohlenstoff oder Kupfer),
um moglichst kurze Elektronentransferwege zu ermoglichen

e cine extrem flexible SEI mit hervorragender Li-lonen-Leitfdhigkeit

e Dbruchfreie Siliciumstrukturen (amorph oder nanostrukturiert)

e Vermeidung von kristallinen Phasen

Diese Faktoren hidngen jedoch von vielen unterschiedlichen Parametern ab und es wurde

bisher noch kein Rezept gefunden, um diese Probleme 6konomisch zu 16sen.
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4 Experimentelles und Methodik

4.1 Materialherstellung

Zur Herstellung der Silicium-Nanopartikel (Si-NP) wurde ein Syntheseverfahren von Veinot
et al. verwendet, welches die Priparation von monodispersen und maBgeschneiderten Si-NP,
urspriinglich fiir optoelektronische Anwendungen, erméglicht.'*

der Si-NP ist in Abbildung 4.1 zu sehen.

Ein Schema zur Herstellung

Si-NP  SiO,-Matrix

g
1100 — 1300 °C
—)

Flusssdure (HF)

Abbildung 4.1: Schema zur Herstellung von Si-NP iiber die Temperaturbehandlung von HSQ
(HSiO, 5), und anschlieBender Atzung mit HF zur Entfernung des SiO,.

Zunidchst wird ein  Hydrogensilsesquioxan (HSQ) vorgelegt, welches sowohl
wasserstoffterminierte Si-H-Bindungen als auch Si-O-Si-Bindungen mit der Stochiometrie
(HS10 5), besitzt. HSQ ist in wohldefinierter und 16slicher Form (HgSi30;,) kommerziell gut
verfiigbar. Wenn die l16sungsmittelbasierte Aufarbeitung und strukturelle Integritit keine
Rolle spielt, kann eine losungsmittelfreie Polykondensation von Trichlorosilan (HSiCl;) mit
Wasser zur kostengiinstigen Herstellung herangezogen werden.'®® Durch die rasche Reaktion
von HSiCl; mit Wasser entsteht ein weiller HSQ Feststoff aus ungeordneten (HSiOj ),
Ketten. Beim Erhitzen des HSQs kommt es bei etwa 250 °C zur Neuordnung bzw. Zersetzung
der -Si-O- und Si-H-Bindungen mit den Produkten Monosilan (SiH4) und SiO,. Das SiHg4
reagiert bei Temperaturen iiber 450 °C weiter zu Wasserstoff und Silicium, welches sich in
der SiO,-Matrix abscheidet (Gleichungen 4.1 und 4.2). Der Temperaturiibergang von 250 °C
bis etwa 500 °C sollte demnach mdglichst schnell erfolgen, damit SiH,4 nicht aus der SiO,-

Matrix diffundiert und damit verloren geht.
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4.1 Materialherstellung

250—-450°C
4 HSi0, s ——— 3 Si0, + SiH, (4.1)
>4 °
SiH, —— Si + 2H, (4.2)

Durch die Si0,-Matrix wird das Wachstum der Si-NP effektiv kontrolliert und kann durch
Temperaturen von 1000 - 1350 °C auf 2 bis 40 nm selektiv eingestellt werden. Durch Atzen
der SiO,-Matrix mit Flusssdure konnen die reinen Si-NP freigesetzt werden, da Flusssdure
iiberwiegend die polaren Si-O-Bindungen angreift, und nur sehr langsam die unpolaren Si-Si-
und Si-H-Bindungen.'”'® Die Si-NP sind Hydrid-terminiert und metastabil in Luft. Aus

Gleichung 4.1 und 4.2 kann eine Ausbeute von etwa 13 Gew.% Si-NP berechnet werden.

4.1.1 Synthese des Hydrogensilsesquioxan

Ein Dreihalsrundkolben, bestiickt mit magnetischen Riihrstibchen, wird an den &duBleren
Halsen mit einem Septum verschlossen. Der mittlere Hals ist mit einem Schlauch verbunden,
welcher in ein 1 M NaOH Bad fiihrt. Die Apparatur wird iiber einem Magnetriihrer
positioniert und zunéchst fiir 2 h mit Argon gespiilt, um eine inerte Atmosphire zu
garantieren. Der Rundkolben wird in einem Eisbad auf - 5 °C gekiihlt. 10 ml HSiCl; (Sigma-
Aldrich, > 99 %) werden durch das Septum mittels einer Kaniile in den Rundkolben injiziert.
AnschlieBend werden unter starkem Riihren 0,3 ml Ethanol (VWR, > 99,8 %) vorsichtig
hinzugegeben. Dies soll das Wachstum der Si-NP in der SiO,-Matrix fordern.'® Nach 10 min
Rithren wird vorsichtig deionisiertes Wasser hinzugegeben. Fiir die Herstellung von Si-
NP@C_Genl wurde vorher ein Tensid (Sigma-Aldrich, Pluronic P123) im Wasser aufgelost.
Nachfolgend sind die Mengen an Wasser fiir die Herstellung von Si-NP, Si-NP@C Genl und
Si-NP@C Gen2 aufgelistet:

Tabelle 4.1: Verwendete Mengen an Chemikalien zur Synthese des HSQ Prékursors fiir die

Herstellung der Elektrodenmaterialien.

Material HSiCl; (ml) H,0 (ml) Pluronic P123 (g)
Si-NP 10 7,5 -
Si-NP@C Genl 10 7,5 1
Si-NP@C Gen2 10 7,5 -
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4.1 Materialherstellung

Nach der Injektion des Wassers riihrt der bereits weille Feststoff fiir eine weitere Stunde bei
- 5 °C. Anschlieend wird der Kolben unter Argonspiilung langsam auf zunichst 25 °C
erwdrmt und dann auf etwa 60 °C fiir weitere 3 Stunden geheizt. Danach wird der weile
Feststoff in einen Exsikkator transferiert und fiir ein Tag unter Vakuum getrocknet. Das
hergestellte HSQ ist stabil in Luft und kann bei Raumtemperatur gelagert werden. Nach
abgeschlossener Trocknung wird der Feststoff gemorsert und in einem Infrarotofen (Gero
LHTG 150-200/30-1G) bei 1100 °C bis 1300 £+ 20 °C (je nach Si-NP GrofBe) fiir 2 h unter
Argonatmosphére getempert. Die Heizrate betrug etwa 50 K/min bis 800 °C und danach etwa

12,5 K/min. AnschlieBend wird der nun braune Feststoff noch einmal gemdrsert.

4.1.2 Synthese der Silicium-Nanopartikel

Es wird 1 g des braunen Feststoffs aus Kapitel 4.1.1 in einen Teflonbecher mit magnetischen
Riihrstabchen gegeben und iiber einen magnetischen Riihrer positioniert. Dazu werden 16 ml
Flusssdure (Merck KGaA, 40 Gew.% HF) und 2 ml konz. Salzsdure (Merck KGaA,
37 Gew.% HCI) gegeben und fiir 1 h unter Lichtausschluss gedtzt, um Si0O, vollstdndig zu
entfernen.'”” '® Die Si-NP werden bei 9000 rpm fiir 5 min zentrifugiert und dekantiert. Zum
Waschen der Si-NP werden 15 ml deionisiertes Wasser hinzugegeben und nochmals bei
9000 rpm fiir 5 min zentrifugiert/dekantiert. Dieser Vorgang wird mit Wasser und
anschliefend mit Ethanol wiederholt. Die Si-NP werden im Vakuum getrocknet und unter
Argonatmosphédre aufbewahrt. Die Ausbeute lag im Durchschnitt bei etwa 110
+ 15 mg und betrdgt damit 11 £ 1,5 Gew.%, wobei die Ausbeute fiir groBere Si-NP
tendenziell etwas hoher lag. Dieser Wert entspricht ungefihr dem theoretischen Wert

von 13 Gew.% und deutet auf eine vollstéindige und selektive Atzung des SiO; hin.

4.1.3 Synthese des Silicium-Kohlenstoff-Komposites

Si-NP im pordsen Kohlenstoffgeriist (Si-NP@C) wurden wie folgt hergestellt. Nach der
Temperaturbehandlung des HSQs aus Kapitel 4.1.1 bei 1150 = 20 °C werden 1,5 g des
braunen Feststoffes in einen Rundkolben mit magnetischem Riihrstibchen gegeben und mit
150 mg Saccharose (Merck KGaA, fiir biochemische Zwecke) in 5 ml verdiinnter
Schwefelsdure (Merck KGaA, 2 Gew.% H,SO4) vermischt. Die Mischung wird fiir 1 h in ein
Ultraschallbad (VWR USC100T) bei 50 °C behandelt. AnschlieBend wird die Mischung unter
starkem Riihren bei 100 °C eingedampft. Nach dem Eindampfen der Fliissigkeit wird der
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4.1 Materialherstellung

Rundkolben iiber Nacht bei 150 °C in einem Ofen getrocknet. Dieser Beschichtungsvorgang
wird einmal wiederholt. AnschlieBend wird der Feststoff gemdrsert und bei 900 °C fiir 5 h
(5 °C/min Heizrate) unter Argonatmosphére getempert, um die Saccharose zu carbonisieren.
Die 1,5 g des nun schwarzen Feststoffes werden in ein Teflonbecher mit einem magnetischen
Riihrstabchen iiber einem Magnetrithrer positioniert. Es wurde folgende Prozedur

angewendet:

Atzmethode I: Die Atzung des Si-NP@C_Genl1 erfolgte entsprechend den Bedingungen
von reinen Si-NP aus Kapitel 4.1.2. Es werden direkt 20 ml HF (40 Gew.%) und 3 ml
konz. HCl (37 Gew.%) zum Komposit gegeben und anschlieBend fiir 1 h unter
Lichtausschluss geriihrt.

Atzmethode II: Zur Herstellung des Si-NP@C_Gen2 wird zuniichst 15 ml deionisiertes
Wasser und 3 ml konz. HCI (37 Gew.%) zum Komposit gegeben. Unter starkem Riihren
werden vorsichtig 7,5 ml HF (40 Gew.%) hinzugegeben und fiir insgesamt 21 - 23 min

unter Lichtausschluss geriihrt.

AnschlieBend wurde die Suspension iiber ein Filterpapier (Schleicher & Schuell, Papier)
filtriert und zwei Mal mit 10 ml deion. Wasser und einmal mit 10 ml Ethanol gewaschen. Der
Filtriervorgang beanspruchte etwa 30 + 10 min. Das Material wird unter Vakuum

(10 mbar) fir 12 h getrocknet und in einer Handschuhbox unter Argon aufbewahrt.

Die Atzzeit beeinflusst wesentlich den Siliciumgehalt im Kohlenstoff-Komposit. Um dies zu
verdeutlichen wurde die Abhingigkeit der Atzzeit auf die Si-NP@C-Ausbeute pro 1 g
Ausgangsmaterial (temperaturbehandelter HSQ mit carbonisierter Saccharosebeschichtung)
untersucht (Abbildung 4.2). In den ersten 15 bis 20 min erfolgt aufgrund des steilen Gefilles
iiberwiegend die Atzung des SiO,. Nach etwa 20 min scheint die Atzung von SiO,
abgeschlossen und es kommt zur langsamen Aufldsung der Si-NP. Die optimale Atzzeit liegt
daher etwa bei 15 - 25 min. Die theoretisch berechnete Ausbeute an Si-NP@C betrigt etwa
160 - 200 mg bei 1 g Ausgangsmaterial. Dieser Wert ergibt sich aus der Annahme, dass etwa
30 bis 40 Gew.% Kohlenstoff aus der Carbonisierung von Saccharose (Summenformel
C12H2,01)) entstehen und 13 Gew.% Si-NP im temperierten HSQ vorliegen. Daraus ergeben
sich 60 mg bis 80 mg Kohlenstoff und 100 mg bis 120 mg Si-NP pro g temperaturbehandelter
HSQ mit carbonisierter Saccharosebeschichtung. Der theoretische Siliciumgehalt liegt damit

bei etwa 60 Gew.%.
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\g 1050

£ 10

= 900- \

Q d

N - \
<L

qE_) 400 - O theoretische Ausbeute fir

© N\ selektives Atzen von SiO,

S ' G\

@® I

GCJ 200 I .
S P—0-0 o) o)
i | |

s | O I I | v | | I I
< 0 10 20 30 40 50 60

Atzzeit (min.)

Abbildung 4.2: Ausbeute an Si-NP@C in mg pro g des temperaturbehandelten HSQs mit
carbonisierter Saccharosebeschichtung in Abhingigkeit der Atzzeit nach Methode II.

4.2 FElektrochemische Charakterisierung

4.2.1 Priaparation des Elektrodenmaterials

Alle Elektroden wurden iiber einen Schlickerprozess hergestellt. Dazu wurde ein Binder,
Aktivmaterial und LeitruB (Super P Li, TIMCAL) im Ldsungsmittel homogenisiert und

anschlieBend auf einer Metallfolie aufgetragen.

Die Si-NP (80 Gew.%) wurden mit Super P Li (10 Gew.%) und Polyvinylidenfluorid (PVDF,
10 Gew.%, Solef 21216, Solvay) als Binder, geldst in einer Acetonlésung, (PVDF vorher
aufgelost in Aceton) mit fiinf Zirkoniumkugeln durch eine Schwingmiihle fiir 15 min
homogenisiert und anschlieBend 5 min in einem Ultraschallbad (VWR USC100T) behandelt.
Auf etwa 100 mg (Si-NP/Super P/Binder) wurden 2 ml Aceton eingesetzt. Die Temperatur
des Schlickers darf nicht iiber 30 °C steigen. Der homogenisierte Schlicker wurde auf
Kupferelektroden mit @ = 12 mm (MTI Corp. 10 um Dicke) getropft, sodass eine
Flichenbeladung von etwa 1,8 mg/cm? + 0,3 mg/cm? Elektrodenmasse bzw. etwa 1,4 mg/cm®
+ 0,2 mg/cm’ Siliciummasse entstand. Nach dem Trocknen wurden die Elektroden unter

Argonatmosphére gelagert.

38



4.2 Elektrochemische Charakterisierung

Das Si-NP@C (85 Gew.%) wurde mit Super P Li (10 Gew.%, Timcal) und Polyacrylsidure
(PAA, 5 Gew.%, Sigma—Aldrich)109 als Binder in Ethanol (VWR, > 99,8 %) mit
5 Zirkoniumkugeln in einer Schwingmiihle fiir 15 min homogenisiert und anschlieend 5 min
im Ultraschallbad (VWR USC100T) behandelt. Auf etwa 100 mg (Si-NP@C/Super P/Binder)
wurde 1 ml Ethanol eingesetzt. Die Temperatur des Schlickers blieb unter 30 °C. Der
homogenisierte Schlicker wurde auf einer Kupferfolie (MTI Corp. 10 pm Dicke) mit einer
Schichtdicke von 350 pum gerakelt, sodass eine Flichenbeladung von etwa
1,7+ 0,4 mg/cm2 Elektrodenmasse bzw. 0,4 — 0.9 mg/cm2 Silicium entstand. Innerhalb von
30 min wurde der Schlicker getrocknet. Elektroden (@ = 12 mm) wurden ausgestanzt und
unter Argon gelagert. Fiir hohe Flichenbeladungen von bis zu 5 mg/cm? wurden zelluldre
Kupfernetze (@ = 12 mm, 500 um Dicke, hergestellt vom Fraunhofer [FAM mit einer
Porositdt von 80 %) genutzt. Diese wurden mit dem Schlicker infiltriert und nach Trocknung
im Vakuum unter Argonatmosphére gelagert. Bei der Verarbeitung des Aktivmaterials zur
Elektrode sollte beachtet werden, dass insbesondere das Si-NP@C Material anfillig fiir

Oxidation ist und bei zeitaufwindiger Bearbeitung in Luft geringere Aktivitat aufweist.

Da die Silicium-Komposite in Abhédngigkeit des Binders unterschiedliche Hafteigenschaften
zur Kupferfolie aufweisen, musste fiir Si-NP@C ein anderer Binder als fiir die Si-NP
eingesetzt werden. So wurde bei Si-NP@C mit PVDF nur eine geringe Haftung auf
Kupferfolie erzielt. Nur durch eine sehr aufwendige Praparation durch Tropfbeschichtung
konnten Elektroden mit struktureller Unversehrtheit hergestellt werden. Der Binder PAA in
Ethanol hat sich dagegen fiir das oxidationsanfillige Si-NP@C am praktikabelsten
herausgestellt, da PAA mit Si-NP@C eine gute Haftung zur Kupferfolie aufweist, Ethanol
schnell verdampft und die Si-NP nicht angreift. Beide Bindersysteme (PVDF und PAA)
wurden mit dem Si-NP@C Genl getestet, um eventuelle Einfliisse der Binder auf die
elektrochemische Leistung zu bestimmen. Die Ergebnisse sind in Abbildung Al dargestellt
und verdeutlichen, dass die gewihlten Binder einen vernachldssigbaren Einfluss auf die

elektrochemische Leistung von Si-NP@C haben.

4.2.2 Elektrochemische Messzellen

Alle Siliciumelektroden wurden zunéchst iiber Nacht bei 100 °C unter Vakuum getrocknet
und anschlieBend in einer Swagelok®-Zelle mit Schraubverschluss verbaut. Der Aufbau dieser

Zellen wurde bereits in anderen Arbeiten ausfiihrlich beschrieben.®” ''° Der Zusammenbau
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4.2 Elektrochemische Charakterisierung

erfolgte in einer Handschuhbox unter Argonatmosphére (O, < 0,1 ppm; H,O < 1 ppm). Als
Separator dienten zwei Lagen Whatman® Glasfaserflies (& = 13 mm). Als Gegenelektrode
wurde Lithiumfolie (@ = 12 mm, 250 pm Dick, Chempur) gewéhlt. Lithiumfolie wird
standardmiBig als Gegenelektrode zur Testung von Elektrodenmaterialien in LIB genutzt.*®
7619 Ayfgrund des hohen Kaparzititsiiberschusses der Lithiumfolie von etwa
2000 %, ist der limitierende Faktor stets die zu testende Elektrode (hier nanostrukturiertes
Silicium), welche somit als freigelost betrachtet werden kann. Kapazititsverluste aus
galvanostatischen Messungen konnen direkt auf die Siliciumelektrode zuriickgefiihrt werden.
Alle Zellen mit Lithiumfolie werden in dieser Arbeit als Halbzelle bezeichnet. Fiir LIB kam
ein kommerzielles Gemisch aus 1 M LiPFs in Ethylencarbonat (EC)/Dimethylcarbonat
(DMC) mit einem Volumenverhéltnis von 1:1, auch bekannt als LP30, als Elektrolyt zum
Einsatz (BASF, Selectilyte). Zur Testung des Elektrolytadditivs Fluoroethylencarbonat (FEC,
Solvay Chemicals oder Sigma-Aldrich, > 99,9 %) in Kapitel 5.4.2 wurde eine Mischung aus
DMC/EC/FEC mit einem Volumenverhéltnis von 2:1:1 mit 1 M LiPFs (ABCR Chemiclas, >

99,999 %) verwendet, um eine Vergleichbarkeit mit LP30 zu gewéhrleisten.

Fiir den Vergleich von Vinylencarbonat (VC, Sigma-Aldrich, > 99,9 %) mit FEC in Kapitel
5.4.3 wurden 20 Vol.% FEC bzw. 10 Vol.% VC zum LP30-Elektrolyt hinzugefiigt. Diese
Mischungen scheinen sich, laut der Literatur, als Optimum herausgestellt zu haben.'®® !
GCPL-Messungen wurden mit 10 Vol.% und 20 Vol.% FEC in LP30 an Si-NP@C-
Elektroden durchgefiihrt, um eine Vergleichbarkeit mit VC zu gewdhrleisten. Es wird
deutlich, dass die FEC-Konzentration im Bereich von 10 bis 20 Vol.% (Abbildung A2) die
elektrochemische Leistung von Si-NP@C kaum beeinflusst. Damit ist eine Vergleichbarkeit

zwischen FEC und VC auch bei unterschiedlichen Elektrolytkonzentrationen im Bereich von

10 Vol.% bis 20 Vol.% gegeben.

Die Testung der Siliciumelektroden fiir Li-S-Batterien erfolgte in einem etherbasierten
Elektrolyt mit 1 M Li-TFSI (BASF, > 99,99%, getrocknet bei 100 °C unter Vakuum) in 1,3-
Dioxolan (DOL, Sigma-Aldrich, > 99,9 9% wasserfrei)/Dimethoxyethan (DME, Sigma-
Aldrich, > 99,9 % wasserfrei) mit 1:1 Volumenverhiltnis. Die Konzentration an LiNO;
(Merck, > 99,95 %, getrocknet bei 100 °C unter Vakuum) im Elektrolyt wurde durch den
Konsortiumsfiihrer (Fraunhofer IWS) aufgrund von Leistungstests auf 0,25 M festgesetzt. Die
Schwefelkathoden wurden vom Fraunhofer IWS zur Verfiigung gestellt und beinhalten
60 Gew.% Schwefel (0,8 mg/cm?®) infiltriert mittels Schmelzinfiltration bei 155 °C* in
Printex-Ruf3 (25 Gew.%) mit Multi-Walled Carbon Nanotubes (10 Gew.%) und CMC/SBR
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4.2 Elektrochemische Charakterisierung

(5 Gew.%) als Binder. Fiir die elektrochemische Testung der Schwefelkathoden sowohl gegen
Lithiumfolie als auch gegen lithiiertes Silicium (Vollzellen) wurden 2025 Knopfzellen mit
0,2 mm Abstandshalter und Feder aus Stahl von der Firma MTI Corporation genutzt.
Knopfzellen sind fiir Li-S-Batterien aufgrund des geringeren Totvolumens wesentlich
vorteilhafter als Swagelok-Zelle. Damit kann der Elektrolyt, welcher durch die Polysulfide
zum Bestandteil des Aktivmaterials wird, nicht in leere Rdume der Zelle flieBen. Das wiirde
wiederum zum Kapazititsverlust fithren. Die Elektrolytmenge belief sich auf 20 pl
(entsprechend 25 pl/mgschwerel) pro Knopfzelle. Celgard 2500 (@ = 16 mm) wurde als
Separator genutzt aufgrund der héheren Ausnutzung der Elektrolytmenge. Lithiierte Si-
NP@C-Elektroden wurden durch einmaliges galvanostatisches Entladen bis 0,01 V vs. Li/Li"
bei I = 250 mA/g in einer Swagelok-Zelle hergestellt. Der Aufbau der Swagelok-Zelle
erfolgte wie oben beschrieben mit dem Etherelektrolyt fiir Li-S-Batterien.

4.2.3 Elektrochemische Testung

Galvanostatisches Zyklieren mit Potentiallimitierung (GCPL) bei definierten Ladungsmengen
ist ein Standardverfahren, um Batterien praxisnah zu testen. Es wurde im Bereich von 0,01 -
1,2 V vs. Li/Li" fiir die Si-NP und Si-NP@C Elektroden in Halbzellkonfiguration gegen
Lithiumfolie durchgefiihrt. Die Stromrate wurde zwischen 250 mA/gsinp@c und 4 A/gsine@c
gewihlt. Die Schwefelelektroden gegen Lithiumfolie wurden zwischen 1,8 V und 2,6 V
zykliert und die Vollzellen mit lithiierten Si-NP@C-Elektroden gegen Schwefel im Bereich
von 1,3-2,6 Vbzw.0,8-2,6 V.

Zyklovoltammetrie (CV) ist eine Methode, um die Lage der Redoxpaare im Spannungs-
Diagramm zu bestimmen. Die Technik wurde fiir die Siliciumelektroden im Bereich von

0,01 - 1,5 V vs. Li/Li" bei einer Vorschubrate von 0,05 mV/s eingesetzt.

Elektrochemische Impedanzspektroskopie (EIS) ist eine Methode, um Impedanzen in der
Batterie in Abhéngigkeit der Frequenz zu separieren und analysieren. Dazu wird eine
Wechselspannung mit kleiner Amplitude an die Batterie angelegt und die Stromantwort
gemessen. Die Auswertung erfolgt iiber die komplexe Wechselstromrechnung und
tiblicherweise in einem Diagramm mit anschliefender Auftragung der Widerstdnde von Real-
gegen Imaginérteil (Nyquist-Diagramm). Aus der Auftragung ist es moglich, Ohm'sche
Widerstinde (z. B. Elektrolyt und Kontaktwiderstinde), Filmwiderstinde (z. B. Li-
Ionendiffusion durch die SEI) und Ladungsdurchtrittswiderstdnde (z. B. Elektronentransfer
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4.2 Elektrochemische Charakterisierung

von Partikel zu Kohlenstoff) zu unterscheiden. Dazu wird ein sogenanntes Ersatzschaltbild

M2 1 diesem  Fall wird der

(Abbildung 4.3) aus der Literatur verwendet.'>
Elektrolytwiderstand durch einen einfachen Ohm'schen Widerstand Rg; reprasentiert. Andere
Ohm'sche Widerstinde (z. B. Kontaktwiderstinde) werden vernachldssigt. Die Film- und
Ladungsdurchtrittsimpedanzen werden durch eine Parallelschaltung von einem kapazitiven
"Constant Phase Element" (CPE) Q und einem Widerstand Rpj, bzw. Rer beschrieben.
AnschlieBend erfolgt die Anwendung eines Warburgelements W und eines kapazitiven

Elements Cy, um die Festkorperdiffusion zu simulieren.

Qitm Qcr Co
S>> —>>
] — W —
Re L HL
RFiIm RCT

Abbildung 4.3: Ersatzschaltbild zur Berechnung des Elektrolytwiderstandes (Rg), des
Filmwiderstandes (R;,) und des Ladungsdurchtrittswiderstandes (Rcr) mit einem Warburgelement

(W) und Kondensator (Cy) am Ende, um die Festkorperdiffusion zu simulieren.

Dabei tritt Rg; im Bereich von 1 MHz - 100 kHz, Rgiim bei 1 kHz - 10 Hz und Rt bei 10 Hz -
0,1 Hz auf. Bei sehr kleinen Frequenzen unter 0,1 Hz wird die Impedanz der
Festkorperdiffusion beschrieben. Die Messungen wurden immer im delithiierten Zustand der
Si-NP-Elektroden durchgefiihrt. Der Frequenzbereich fiir EIS wurde in dieser Arbeit

zwischen 1 MHz und 10 mHz festgelegt.'"*

Die Anregungsamplitude wurde auf 5 mV
(voreingestellt in EC-Lab) und die Spannung auf 1 V vs. Li/Li" gesetzt, welches etwa der
Ruhespannung der delithiierten Siliciumelektroden entspricht. Die Anpassungen der
Ersatzschaltbilder an das Nyquist-Diagramm erfolgten mittels der EC-Lab-Software von

Biologic.
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4.3 Materialcharakterisierung

4.3.1 Elektronenmikroskopie

Die Rasterelektronenmikroskopie (REM) ist die erste Wahl, um die Morphologie eines
Materials zu bestimmen und eine Abschitzung iiber Elementkonzentrationen zu erhalten.'"
Dafiir wurde ein LEO Gemini 1530 der Firma Zeiss mit einer Feldemissionselektronenkanone
genutzt. Soweit nicht anders im Text erwdhnt, wurde eine Beschleunigungsspannung von
15 keV benutzt. Aufnahmen wurden mit dem seitlich angeordneten Sekundirelektronen-
detektor (SE) bei einem Arbeitsabstand von 5 mm und einer Apertur von 30 um
aufgenommen. Die EDX Analyse wurde bei einem Arbeitsabstand von 13 mm und einer
Apertur von 120 um durchgefiihrt, um einen mdéglichst hohen Strom und starkes Signal zu
garantieren. Ein EDX-Detektor Model XFlash® 6 der Firma Bruker wurde fiir die Messungen
verwendet. Es wurde eine Fliche von 10 * 20 um bestrahlt. Zur Analyse der
Elementkonzentrationen wurde das Programm Quantax genutzt. Die Pulver wurden auf ein
Kohlenstoffpad geklebt, um es fiir die Analyse zu fixieren. Dadurch kann es teilweise zur
Detektierung des Kohlenstoffes vom Pad kommen. Die Messungen wurden jedoch nur fiir
qualitative Aussagen herangezogen. Zyklierte Elektroden aus Kapitel 5.4.3 wurden mit
Kupferfolie, die als Stromableiter in der Zelle dient, auf dem Kohlenstoffpad geklebt. Somit
kann die Detektierung vom Kohlenstoff des Pads und eine dadurch hervorgerufene
Ergebnisverfilschung ausgeschlossen werden. Quantitative Aussagen sind somit moglich.

Wihrend des Transfers zum Elektronenmikroskop musste das Material etwa 1 min der Luft

ausgesetzt werden.

Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) wurde an einem Tecnai F30 mit
Feldemissionselektronenkathode ~ (FEG) der Firma  FEI ~ durchgefiihrt.  Die
Beschleunigungsspannung lag bei 300 keV. Proben wurden zunichst in Aceton mit einem
Ultraschallbad dispergiert und anschliefend auf ein Kupfernetz mit 16chrigen Kohlenstofffilm
getropft, welcher als Probentriger im Halter in das TEM eingefiihrt wurde. Die
durchschnittliche PartikelgroBe der Si-NP wurde durch Ausmessen von 50 Partikeln
bestimmt. Zyklierte Elektroden wurden analog behandelt, jedoch in DMC anstatt in Aceton.

Dabei kam es unweigerlich zum Luftkontakt von nicht mehr als 3 h.
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4.3.2 Rontgenpulverdiffraktometrie

Die Rontgenpulverdiffraktometrie (XRD) wurde an einem STOE Stadi P Diffraktometer mit
einem gekrimmten Ge(111) Kristallmonochromator und einem 6°-Positionsdetektor
durchgefiihrt. Die Rontgenstrahlung Cu Ka; mit einer Wellenléinge von 1,54059 A oder Co
Ka; mit einer Wellenlinge von 1,78896 A wurde genutzt. Das synthetisierte Material wurde
zwischen zwei Acetatfilmen mittels Kollodiumkleber fixiert. Zykliertes Elektrodenmaterial
wurde unter Argonatmosphire zwischen Kapton®-Film gepresst, um Luftkontakt wihrend der
Messung zu vermeiden. Der Messbereich wurde von 10° < 26 < 90 °© mit einer Schrittweite
von A20 = 0,01° gewihlt. Fiir die Rietveldanalyse wurde das Programm MAUD verwendet.''°
Es wurde eine isotrope Kristallitform angenommen und eine Popa-Profilfunktion, um die
KristallitgroBe und Spannungen der kristallinen Phasen zu berechnen. Als
Untergrundfunktion wurde ein Polynom 4. Grades angewendet. Die Cagliotifaktoren wurden
durch einen Siliciumstandard (NIST Standard) bestimmt. Die genutzten Strukturmodelle sind

im Text angegeben. Folgende Parameter wurden verfeinert: Intensitdt, Untergrund,

Gitterkonstanten, Nullpunkt-Shift, Mikrostruktur und der Auslenkungsfaktor.

In situ XRD wurde in Barcelona am CELLS-ALBA Synchrotron durchgefiihrt. Ein Aufbau an
der Beamline BL04-MSPD ist in Abbildung 4.4 dargestellt. Abgebildet ist der 6-Modul
Mythen Detektor, die Einfallsrichtung des Rontgenstrahls und das Kugellager fiir den 8-fach
Multizellenhalter. Eine Anleitung der Durchfiihrung von &hnlichen Experimenten wurde

bereits  ausfiihrlich  beschrieben.!'® 718

Zundchst wurden spezielle 2025
Edelstahlknopfzellen von Frau Liuda Mereacre am Karlsruhe Institut fiir Technologie (KIT
IAM-ESS) angefertigt. Die Knopfzellen hatten auf beiden Seiten ein Loch (@ = 4 mm),
welches erodiert wurde. Beide Locher waren durch ein Kapton®-Fenster abgedichtet, damit
keine Luft eindringt oder Elektrolyt entweicht. Auch im Abstandshalter, der als Stromableiter
fiir das Lithium dient, wurde ein Loch gebohrt. Die Locher erlauben es, die storenden Signale
vom Edelstahl der Knopfzellhiille zu verringern. Die Detektion der Kupferfolie und der
Lithiumfolie kann jedoch aus elektrochemischen Griinden nicht vermieden werden.
Knopfzellen wurden mit den entsprechenden Siliciumelektroden (mg; = 2 mg/cm?) gegen
Lithiumfolie und einem Celgard® 2500 Separator mit 100 pul LP30 unter Argonatmosphére
verbaut. Die zusammengebauten Knopfzellen wurden im Multiknopfzellhalter eingesetzt, der

die Messung von acht Zellen zugleich erlaubt und mit einem Potentiostaten (VMP3 —

Biologic) verbunden ist.'"® Die Zellen wurden bei I = 200 mA bis 0,01 V entladen und bis
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1,2 V vs. Li/Li" geladen. Der Halter wurde mittels eines sichtbaren Laserstrahls justiert. Der
Rontgenstrahl, mit dem die Beugungsexperimente durchgefiihrt wurden, hatte eine
Wellenléinge von 0,4312 A. Die Cagliotifaktoren wurden mit einem Siliciumstandard (NIST
Standard) bestimmt. Nach dem Starten der elektrochemischen Testung wurde alle 10 min ein

Diffraktogramm der Knopfzelle innerhalb von 30 Sekunden aufgenommen.

8-fach Halter

\ﬁ h" A@ In situ
; Knopfzelle

™ MPrimarstrahlfanger

Abbildung 4.4: In situ XRD Messplatz an der MSPD, Synchrotron ALBA in Barcelona mit

Kennzeichnung ausgewihlter Komponenten.

4.3.3 Rontgenphotoelektronenspektroskopie

Die Rontgenphotoelektronenspektroskopie (XPS) ist eine oberflaichensensitive Technik und
erlaubt die Analyse der chemischen Struktur und Zusammensetzung von wenigen
Nanometern der Oberfliche. Das Prinzip beruht auf dem dufleren photoelektrischen Effekt,
bei dem Photoelektronen aus den inneren Atomorbitalen eines FElements durch
Rontgenstrahlen herausgelost werden. Dadurch kommt es zum Austritt von Photoelektronen
einer spezifischen Energie, die vom Element und dessen Bindungszustand abhdngt. Die
Technik ist damit ideal zur Bestimmung der Solid-Electrolyte-Interface auf dem
Elektrodenmaterial.'” Zur Messung wurde ein 5600 CI Physical Electronics, Inc. (PHI)
benutzt. Als Anregungsstrahl wurde die Mg K, Quelle (350 W) mit einer Energie von
1253,6 eV genutzt, was einer Informationstiefe von etwa 4 nm entspricht.120 Die
Durchlassenergie der Photoelektronen entsprach 29 eV bei einer Schrittweite von 0,1 eV pro
Messpunkt. Auf Monochromator oder Neutralisator wurde verzichtet.

Elementkonzentrationen wurden 1uber die Standard-Einzelelementssensitivititsfaktoren
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berechnet. Um ein Tiefenprofil aufzunehmen, wurde die Oberflache fiir 5 min mit einem
3,5 keV Breitstrahl aus Ar-Ionen abgetragen (Sputtern), was einem Abtrag von 15 nm,
kalibriert auf SiO,, entspricht. Die Auswertung der Daten wurde mit dem Programm
MagicPlot durchgefiihrt. Eine lineare Untergrundsubtraktion und eine GauB-Profilfunktion
wurden angewandt. Die Intensititen der einzelnen Spektren wurden auf 1 normiert. Fiir
zyklierte und luftempfindliche Proben wurde eine Transferkammer (PHI Model 04-110) zum
XPS Gerit genutzt, um Luftkontakt auszuschlieBen.

4.3.4 Thermogravimetrische Analyse

Die thermogravimetrische Analyse (TGA) wurde verwendet, um den Gewichtsanteil von
Silicium im Si-NP@C zu bestimmen. Die TGA wird aufgrund der einfachen Handhabung
hdufig zur routinemiBigen Bestimmung des Siliciumgehalts in Silicium-Kohlenstoff-

Kompositen eingesetzt.”>*

Dabei wird der Umstand genutzt, dass Silicium-Nanopartikel in
Sauerstoff bei hohen Temperaturen zu SiO; verbrennen, wohingegen der Kohlenstoff sich in
Form von CO bzw. CO, verfliichtigt. Da beide Prozesse gleichzeitig stattfinden, kann nicht
aus dem plotzlich auftretenden Masseverlust zwischen 400 °C und 600 °C auf den
Kohlenstoffgehalt zuriickgeschlossen werden. Stattdessen wird aus der Masse nach und vor

der Verbrennung iiber nachfolgender Formel der Siliciumanteil mg; berechnet:

Wsi

mg; (%) = Mo, * — -100 % 4.3)
Mg; 28,09 gmol~1 . e . . an
Wg; = St — g — = 0,467 ... Masseanteil von Silicium in SiO;
Ms;o, 60,1 gmol~1

Mo, ... Masse nach Verbrennung
Mg;iac -.- Masse vor Verbrennung

Fiir die thermogravimetrische Verbrennung wurde ein Netzsch Jupiter STA 449C benutzt. Die
kontrollierte Verbrennung wurde in synthetischer Luft (25 % O,/75 % N;) bei 900 °C mit

einer Heizrate von 10 °C/min und einer Haltezeit von 10 min bei 900 °C durchgefiihrt.

Um die Prizision der TGA-Methode zu evaluieren, wurden verschiedene Si-NP@C-
Komposite mit unterschiedlichem Kohlenstoffanteil durch Variation der Menge an
Saccharose und der Atzzeit hergestellt (vgl. Kapitel 4.1.3). Der Siliciumgehalt der Proben

wurde sowohl mit TGA als auch mit Elementaranalyse bestimmt. Fiir die Elementaranalyse
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wurde die optische Emissionsspektroskopie mittels induktiv gekoppelten Plasmas (ICP-OES)
verwendet. Dazu wurde das Silicium im Si-NP@C zunéchst in konz. HNOs/HF in einer
Mikrowelle bei 150 °C aufgeldst. Anschlieend wurde der Gehalt an Silicium in der Losung
gemessen, welcher direkt proportional zum Siliciumgehalt im Si-NP@C ist. Die ICP-OES
wurde an einem Thermo Scientific IRIS Intrepid II XUV durchgefiihrt. In Abbildung 4.5 ist
der Siliciumgehalt, bestimmt durch TGA und ICP-OES, von verschiedenen Si-NP@C-Proben
dargestellt. Es wird deutlich, dass beide Verfahren dhnliche Ergebnisse liefern. Besonders bei
Gehalten von 10 - 30 Gew.% Silicium kommen nahezu identische Ergebnisse raus. Bei
hoheren Gehalten sind Abweichungen von etwa 2 Gew.% Silicium zu beobachten. Es lédsst
sich nicht eindeutig aufkldren, welche Methode die genaueren Werte liefert. Hohe
Konzentrationen an SiO, im Si-NP@C fiihren zu Abweichungen bei der TGA-Methode. Bei
ICP-OES kann eine unvollstindige Auflésung der Siliciumverbindungen (z. B. SiC) zu
Fehlern fithren. Der wahre Wert liegt vermutlich im Mittel beider Methoden. Aufgrund des
hohen Aufwands wurde auf die ICP-OES-Methode im weiteren Verlauf der Arbeit verzichtet.
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Abbildung 4.5: Bestimmung des Siliciumgehaltes (Gew.%) in verschiedenen Si-NP@C-Proben durch
TGA und ICP-OES. Die Si-NP@C-Proben wurden mit unterschiedlichen Mengen an Saccharose

beschichtet und verschieden lang geétzt, um den Siliciumgehalt im Kohlenstoff-Komposit zu dndern.
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4.3.5 Stickstoffphysisorption

Durch die Stickstoffphysisorption kann, auf dem Prinzip der Adsorption von
Stickstoffmolekiilen an der Oberflache eines Materials und der Ausbildung einer Monoschicht
beruhend, die Oberfliche eines Materials bestimmt werden. Durch Kapillarkondensation in
den Poren bestimmter Grof3e treten besondere Effekte bei der Desorption des Stickstoffs auf.
Dadurch kénnen Aussagen iiber Porengrof3enverteilung und Porenvolumen getroffen werden.
Fiir die Messungen wurde ein Quantachrome Quadrasob SI Gerédt genutzt. Alle Proben
wurden vorher unter Vakuum entgast und bei 150 °C fiir 24 h getrocknet, um storende
Wasserreste zu entfernen. Die spezifische Oberfliche wurde bei einem relativen Druck von
p/po = 0,05 - 0,2 mit der Multipunkt Brunauer-Emmett-Teller (BET) Methode berechnet.'?!
Das Porenvolumen wurde bei p/po = 0,97 bestimmt. Die Porengrofenverteilung wurde mittels
der "Quenched Solid Density Functional Theory" (QSDFT) mit einem hybrid Kernel fiir
schlitzartige, zyklindrische und sphdrischen Poren zu den Adsorptionsdsten von den

dargestellten Isothermen berechnet.'?

4.3.6 Fouriertransformierte-Infrarotspektroskopie

Zur Charakterisierung des HSQs und der Si-NP wurde die Fouriertransformierte-
Infrarotspektroskopie (FTIR) herangezogen. Diese erlaubt die qualitative Bestimmung von
funktionellen Gruppen in einem Molekill bzw. Material durch Absorption von
elektromagnetischer Strahlung (hier mittlere Infrarotstrahlung mit einer Wellenzahl von 3000
— 600 cm™). Die absorbierte Strahlung einer bestimmten Wellenzahl ist spezifisch fiir
bestimmte Schwingungen von Atomgruppen in einem Molekiil. Die Untersuchungen wurden
mit einem Thermo Scientific Nicolet 6700 mittels der abgeschwéchten Totalreflektion (ATR)
durchgefiihrt. Dazu wurde das Smart-Orbit-Modul genutzt. Die Intensititen der Spektren

wurden auf 1 normiert.

4.3.7 Post mortem Charakterisierung

Fir Kapitel 5.2.3, 5.4.2 und 5.5 wurden die Swagelok- bzw. Knopfzellen nach dem
vollstindigen Zyklieren in der Handschuhbox unter Argonatmosphire zerlegt und die
delithiierten Siliciumelektroden separiert. Die Elektroden wurden zweimal mit je 2 ml DMC

(BASF, Selectilyte) fiir LIB oder DOL (Sigma-Aldrich, > 99,9 %, wasserfrei) fiir Li-S-
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Batterien gewaschen. Diese Prozedur erfolgte anschlieBend ein weiteres Mal mit
2 ml DMC bzw. DOL in einem Ultraschallbad (VWR USCI100T) fiir 2 - 5 min. Fiir die
Ultraschallbehandlung wurde ein Probengldschen mit Elektrode und Ldsungsmittel gut mit
Parafilm abgedichtet. Der Vorgang war notwendig, um Elektrolytbestandteile wie LiPFq, EC,
FEC oder Li-TFSI komplett zu entfernen und damit eine Unterscheidung zwischen SEI-
Komponenten und den Elektrolytbestandteilen mittels XPS zu ermdglichen. Nach der
Ultraschallbehandlung wurden die Probenglidschen iiber Nacht in der Handschuhbox stehen
gelassen. AbschlieBend wurde das Losungsmittel verworfen und der Feststoff fiir 30 min

unter Vakuum getrocknet.

Fir die REM und XRD Untersuchungen in Kapitel 5.4.3 wurden die Siliciumelektroden
lediglich einmal mit 5 ml DMC gewaschen, um die strukturelle Unversehrtheit der Elektroden
zu erhalten. Eventuell auftretende Elektrolytriickstdnde spielten hierbei eine untergeordnete

Rolle, da keine oberfldchensensitive XPS-Messungen durchgefiihrt wurden.
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S Ergebnisse und Diskussion

5.1 Silicium-Nanopartikel

Zunachst wurden Silicium-Nanopartikel (Si-NP) verschiedener GroB3e hergestellt und fiir den
Einsatz in Li-lonen-Batterien untersucht. Die Aufkldrung struktureller Verdnderungen der Si-
NP  wihrend der elektrochemischen De-/Lithiierung und der Einfluss der
SiliciumpartikelgroBBe auf die elektrochemische Leistung sollen zum Verstdndnis der
Degradation des Elektrodenmaterials beitragen. Als Motivation dieser Untersuchung dient ein
Bericht von Cho et al., welche tiber einen kritischen Durchmesser von Si-NP bei 5 - 30 nm
berichtet haben. So existiert neben der kritischen Groe von 150 nm zur Verhinderung der
Pulverisierung (Abbildung 3.9a) scheinbar ein zweiter kritischer Durchmesser fiir verbesserte
elektrochemische Reversibilitdt. Die Beobachtung wird auf die erhohte Oberflichenenergie
und damit Reaktivitit von kleinen Nanopartikeln zuriickgefiihrt.'* Der HSQ-Priikursor zur
Herstellung der Si-NP wurde zunichst mittels Infrarotspektroskopie analysiert (Abbildung
A3). Es werden die typischen O-Si-H-, Si-O-Si- und Si-H-Schwingungen bei 820 — 860 cm,
1020 — 1150 cm™ und 2250 cm™ beobachtet und deuten auf eine erfolgreiche

103" Aus diesem Prikursor wurden drei

Polykondensation von Trichlorosilan mit Wasser hin.
verschiedene Chargen Si-NP mit verschiedener Partikelgrole durch Temperaturbehandlung
bei 1100 °C, 1250 °C und 1300 °C hergestellt. Wie zu erwarten war, verschwinden die Si-H-
Schwingungen nach der Temperaturbehandlung nahezu vollstindig. Lediglich die Si-O-Si-
Schwingungen bleiben iibrig, da eine ausgeprigte SiO,-Matrix gebildet wurde. Durch Atzen

mit HF kann das Si0O, entfernt und die Si-NP frei gesetzt werden.

5.1.1 Struktur und Morphologie

Zur Charakterisierung der Si-NP wurde TEM, XRD, FTIR-Spektroskopie und XPS
durchgefiihrt. TEM-Hellfeldaufnahmen (Abbildung 5.1) zeigen monodisperse sphédrische
Partikel, deren Gro3e mit steigender Temperaturbehandlung zunimmt. Bei einer Temperatur
von 1100 °C werden Si-NP mit einem durchschnittlichen Durchmesser von 5,9 nm

beobachtet.
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Diese Si-NP besitzen eine extrem groBle Oberflichenenergie und neigen zu starker
Agglomeration, gut sichtbar in Abbildung 5.1a im Vergleich zu den anderen Temperaturen in

Abbildung 5.1b/c.

| (311) Six Y U (311) Si

| (220)Si> b e e TS N (220) Sip
! (1) Siw ’ #i :.‘" : (111)SiyA\
~a

e

(311) Sia
(220) Si+»
(111)Si¥ "

Abbildung 5.1: TEM-Hellfeldaufnahmen von Si-NP in Abhéingigkeit der Temperaturbehandlung bei
a) 1100 °C, b) 1250 °C und ¢) 1300 °C mit Feinbereichsbeugungsbild (Einschiebung) von den

abgebildeten Positionen. d) Hochauflésende Aufnahme zweier Si-NP aus c).

Durch ein Tensid konnte die Agglomeration verhindert werden, war jedoch nicht Gegenstand
dieser Arbeit.'” "7 Wird die Temperatur auf 1250 °C erhéht, steigt die durchschnittliche
GroBe auf 10,4 nm an. Daraus resultiert eine wesentlich kleinere Oberflachenenergie,

wodurch die Si-NP bei der TEM gut separiert dargestellt werden konnen. Bei einer
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Temperaturbehandlung von 1300 °C werden iiberwiegend Partikel einer durchschnittlichen
GroBe von 15,8 nm beobachtet. Selektive Elektronen-Feinbereichsbeugung (SAED) beweist,
dass alle Si-NP im kristallinen Zustand sind, da die typischen Ringbeugungsmuster der (111),
(220) und (311) Netzebenen der kubischen Siliciumkristallstruktur (Raumgruppe Fd3m)
beobachtet werden konnen. Eine hochauflosende Aufhahme von zwei reprasentativen Si-NP
ist in Abbildung 5.1d zu sehen. Deutlich erkennbar sind zwei aggregierte Si-NP, von denen
ein Partikel entlang der (111) Kristallebene und ein zweiter entlang der (220) Ebene orientiert
ist. Die untersuchten Partikel bestehen aus einem Kristallit. Eine bevorzugte Lithiierung
entlang von Korngrenzen innerhalb der Partikel, welche iiblicherweise in hoher Konzentration
in kommerziellen Si-NP auftreten und zu hohen Spannungen innerhalb des Partikels fiihren

kann, ist demnach unwahrscheinlich.”’

Rontgenpulverdiffraktogramme wurden angefertigt, um die Phasenreinheit der Probe und die
durchschnittliche KristallitgroBen der Si-NP aus TEM-Untersuchungen zu bestétigen. Die
jeweiligen Diffraktogramme sind in Abbildung 5.2 (rot) dargestellt. Neben der Hauptphase
des kubischen Siliciums (Raumgruppe Fd3m), sind geringe Anteile von SiC (Raumgruppe
F43m) zu erkennen. Eine Rietveld-Verfeinerung auf Grundlage beider Strukturtypen wurde
durchgefiihrt. Dadurch konnte ein SiC Anteil von weniger als 4 Gew.% berechnet werden.
Das SiC resultiert moglicherweise aus der Reaktion von SiO, mit organischen Resten in dem
HSQ Material. Die KristallitgroBen (Dxrp) der Si-NP weisen einen sehr dhnlichen Trend auf,
wie bereits mit dem TEM beobachtet. Diese nimmt mit steigender Temperatur zu und betragt
fir die Probe bei 1300 °C etwa 13 nm, bei 1250 °C etwa 8 nm und bei 1100 °C etwa 3 nm.
Zudem sind in der Probe, welche bei 1250 °C behandelt wurde, etwa
10 Gew.% von 60 nm groBen Kristalliten enthalten. Die Ursache dafiir ist unbekannt. Die
Mehrheit der Si-NP besitzt jedoch einen einheitlichen Durchmesser. Die durchschnittliche
volumetrische Kristallitgrofle ist etwas kleiner als die Si-NP-Grofe bestimmt durch die TEM
(D1em). Der Unterschied ldsst sich darauf zuriickfiihren, dass die Si-NP an den Randbereichen
keine Periodizitit der Atome mehr aufweisen (siche Abbildung 5.1d) und damit die
KristallitgroBe kleiner als das Partikel selbst wird (Dxrp < Drgm). Die Ergebnisse stimmen
gut mit der Literatur iiberein. Hessel ef al. haben durch ihre Synthese etwa 3 bis 20 nm grof3e
Si-NP bei einer Temperaturbehandlung des HSQ im Bereich von 1100 °C bis 1300 °C

erhalten.'**
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Abbildung 5.2: Rontgenpulverdiffraktogramme (rot) von Si-NP behandelt bei a) 1100 °C, b) 1250 °C
und ¢) 1300 °C mit dazugehdrigen berechneten Diffraktogrammen (schwarz) und der Differenzlinie
(blau) fiir die Qualitit der Berechnung. Die Bragg-Positionen der einzelnen Phasen sind als vertikale

schwarze Striche gekennzeichnet.

Typischerweise oxidieren metallische und halbmetallische Nanopartikel bei Kontakt mit Luft
sehr schnell. Die vorliegenden Si-NP scheinen jedoch eine gewisse Umweltstabilitdt
aufzuweisen. Laut Literatur sind diese Si-NP auf der Oberflaiche Hydrid-terminiert (Si-H) und
damit in einem stabilisierten Zustand.'”'™* Diese Erkenntnis kann mittels FTIR-
Spektroskopie bestitigt werden. So werden bei 970 cm™ und 2080 cm™ die typischen
Schwingungsbanden von H-Si-H und Si-H auf Si-NP sichtbar (Abbildung A3 - Si-NP).'?*
Jedoch werden zusitzlich auch Si-O-Si-Schwingung bei etwa 1000 — 1150 cm™ beobachtet,
welche auf eine gewisse Oberflichenoxidation oder unvollstindige Atzung hindeuten. Eine
quantitative Aussage ist mit FTIR-Spektroskopie jedoch nur bedingt moglich. Da die Si-NP
nicht nur in Luft hergestellt, sondern auch in Luft zu fertigen Elektroden weiterverarbeitet
wurden, kann es mdglicherweise zu einer betrichtlichen Aufspaltung der Si-H-Bindungen und
damit zu einer fortgeschrittenen Oxidation der Si-NP kommen. Dieser Sachverhalt wurde

mittels XPS quantitativ untersucht. In Abbildung 5.3 ist die Bindungsenergie des Siliciums
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(Si 2p Niveau) vor (a) und nach (b) der Verarbeitung zur Elektrode zu sehen. Bei einer
Bindungsenergie von etwa 99,5 eV wird deutlich erkennbar, dass die Oberfliche der Si-NP
unabhingig von der PartikelgroBe zum groBten Teil im elementaren Si° Zustand'? vorliegt.
Es wurden hierbei je zwei GauBfunktionen fiir den Si’ Zustand aufgrund der Spin-Bahn-
Kopplung des p-Orbitals verwendet. Oxidiertes Silicium (SiOx und SiO;) bei
Bindungsenergien iiber 101 eV ist dagegen in deutlich geringerer Konzentration anwesend.
Auch nach der Elektrodenprdparation in Luft kann nur etwa 1 — 2 % mehr an
Oberflachenoxidation beobachtet werden, was im Fehlerbereich der XPS liegt. Damit kann
der stabilisierte Zustand von Hydrid-terminierten Si-NP in oxidierender Atmosphire bestitigt

1% Eine Verarbeitung von reinen Si-NP in Luft ohne wesentliche Verinderung der

werden.
Eigenschaften ist demnach moglich. Die kleineren Si-NP (hergestellt bei 1100 °C) weisen mit
24 % Si04/Si10; am Si 2p Spektrum eine etwas hohere Oberflichenoxidation auf, als groBere
Si-NP (hergestellt bei 1250 °C) mit 18 % SiO/SiO, am Si 2p Spektrum. Ursache ist
wahrscheinlich die hohere Oberflichenenergie und damit eine gesteigerte Reaktivitét
kleinerer Partikel. Die Ergebnisse sind mit der Literatur iibereinstimmend.'** Durch Radikale
werden die Si-H Bindungen mit der Zeit aufgebrochen und oxidieren zu Siliciumsuboxiden
(S10y). Deshalb steigt die SiOx-Konzentration leicht an. Es empfiehlt sich trotz der moglichen

Verarbeitung in Luft eine Lagerung der Si-NP unter Schutzatmosphire, so wie das auch in

dieser Arbeit gehandhabt wurde.

a) . 1250 °C b) 1250 °C

1100 °C —Si 1100 °C

—— Si0/SiO,

——Si
——Si0/SiO,

Intensitat

106 104 102 100 98 104 102 100 98 96
Bindungsenergie (eV)

Abbildung 5.3: XP-Spektren des Si 2p Niveaus der Si-NP hergestellt bei 1100 °C und 1250 °C.
a) vor und b) nach der Elektrodenpréparation (referenziert auf 284,7 eV C-H).
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5.2 Silicium-Nanopartikel in Lithium-Ionen-Batterien

5.2.1 Elektrochemische Charakterisierung

Der Siliciumanteil im Elektrodenmaterial wurde zundchst mit 80 Gew.% bewusst hoch
gewihlt, damit Verdnderungen der Struktur und der Oberfliche der Si-NP deutlich sichtbar
werden. Die Probenbezeichnungen und die wichtigsten strukturellen Eigenschaften der Si-NP

sind in Tabelle 5.1 zusammengefasst.

Tabelle 5.1: Zusammenfassung von wichtigen Eigenschaften der Si-NP in Abhéngigkeit der

Temperaturbehandlungen.

Probenname Temperaturbehandlung (°C) Drgvm (nm) Dxgp (nm)
Si-NP_5 1100 5,9 3
Si-NP_10 1250 10,4 8
Si-NP_15 1300 15,8 13

Fiir LIB wird gewohnlich ein carbonatbasierter Elektrolyt aus 1 M LiPF¢ in EC/DMC (1:1)
genutzt und kommerziell unter dem Namen LP30 erhiltlich."* Dieser Elektrolyt wird auch in
dieser Arbeit unter der gleichen Bezeichnung verwendet. In Abbildung 5.4 ist der
Spannungsverlauf beim galvanostatischen Ent-/Laden zwischen 0.01 V - 1.2 V vs. Li/Li"
(GCPL) gegen die Kapazitidt zu sehen. Bei der Entladung kommt es zur Lithiierung des
Siliciums bzw. der Bildung von LisSi, wohingegen beim Laden Lithium aus der Struktur
entfernt wird (Delithiierung). Bei der ersten Entladung (Abbildung 5.4a) von Si-NP tritt
zunéchst ein steiler Spannungsabfall mit steigender Ladung auf, was auf die Bildung der SEI
auf Si-NP durch EC/DMC Zersetzung zuriickgefiihrt werden kann und nur im ersten

Entladevorgang signifikant auftritt.”! 1°

Es folgt ein charakteristisches Plateau bei etwa 0.1 V
vs. Li/Li", welches durch das Aufbrechen der kristallinen Siliciumstruktur und die Bildung
von amorphen Li,Si durch Einlagerung von Lithium entsteht. Das Plateau ist charakteristisch

fiir eine Zwei-Phasen-Reaktion und folgt aus der Gibb’schen Phasenregel:
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F=K—-P;+N

F ... Anzahl der Freiheitsgrade
K ... Komponenten im System
Ps ... Phasen im System

N ... Variablen um das System zu beschreiben

(5.1)

In den vorliegenden Si-NP liegen mit Si und Li,Si zwei Komponenten (K) wihrend der

Lithiierung vor. Da Temperatur und Druck bei der hier vorliegenden langsamen Reaktion

konstant sind, wird N zu null.'* Daraus folgen bei zwei Phasen (kristallin und amorph) null

Freiheitsgrade und damit eine konstante Spannung. Die Plateaus treten bei Spannungen von

etwa 0,1 V vs. Li/Li" unabhingig von der Partikelgrofe auf. Geringfiigige Unterschiede in der

Lage der Plateaus sind auf Uberspannungen zuriickzufiihren.

—Si-NP_5
—Si-NP_10
—— Si-NP_15
1. Entladung / Lithiierung
kristalline Struktur der Si-NP
< wird aufgebrochen post mortem XPS
< (Kapitel 5.2.3)
+
e
— T g T
-l 1000 2000 3000
%)
> ;
D SNPZ10
— |- _
0.6 ——SiNP_15

1. Ladung / Delithiierung
0,4

0.2 2. Entladung / Lithiierung
0.0 : .
0 400 800 1200
Kapazitat (mAh/g)

Abbildung 5.4: Galvanostatischer Spannungsverlauf der Si-NP a) beim 1. Entladen (mit Zeitpunkt der

post mortem XPS-Messung anderer Zellen gleicher Bauart) und b) beim 2. Entladen und 1. Laden
(Messbedingungen: 0,01 - 1,2 V vs. Li/Li" bei I = 200 mA/g mit LP30).
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Beim Ladevorgang wird Lithium aus der Struktur der amorphen Li,Si Partikel entnommen
und das Elektrodenmaterial zu amorphen Silicium umgewandelt.*> °” Da nun keine Zwei-
Phasen-Reaktion von kristallin zu amorph auftritt, dulert sich der Ladevorgang als eine
leichte Steigung im Spannungs-Kapazitits-Diagramm (Abbildung 5.4b). In der zweiten
Entladung tritt ebenfalls ein leichtes Gefille unter 0,2 V vs. Li/Li" auf und damit ein
unterschiedlicher Spannungsverlauf im Vergleich zur ersten Entladung (Abbildung 5.4b).
Auch hier liegt der Grund in der Abwesenheit von kristallinem Silicium, da bereits durch die
erste Entladung das kristalline Silicium vollstindig amorphisiert sein sollte.* Die erste
Entladungskapazitit der Si-NP betrdgt etwa 2900 - 3100 mAh/g unabhingig von der
PartikelgroBe. Davon entféllt ein betrdchtlicher Teil auf die irreversible Bildung der Solid-
Electrolyte-Interface (SEI) aus Elektrolytkomponenten, welcher bei Si-NP bis zu 40 % der
ersten  Entladungs- bzw. Lithiierungskapazitit betragen kann.’" ' Die erste
Delithiierungskapazitit betrdgt unabhingig von der Partikelgroe etwa 1100 mAh/g und
damit nur ca. 30 % vom theoretischen Wert fiir Silicium (3600 mAh/g mit Li;sSi4 als hochste
lithiierte Phase). Weiterhin ist die Coulomb-Effizienz (CE) im ersten Zyklus nur etwa 35 %
und deutet auf hohe irreversible Reaktionen hin. Ein Hauptgrund dafiir ist die bereits
erwihnte Bildung der SEI auf den Si-NP. Weitere Griinde fiir die geringe Kapazitit der Si-NP
sind das inaktive SiC und das SiO, an der Oberfliche der Si-NP, welches im vorliegenden
Spannungsbereich eine deutlich geringere Kapazitit (=300 mAh/g SiO,) als Silicium
besitzt.'”® Zudem kénnte eine unvollstindige Lithiierung und Ausnutzung des Siliciums
Ursache sein.”” Durch die elektrisch isolierende und wachsende SEI, wihrend der ersten
Entladung, kann es zu einem Kontaktverlust individueller Partikel zum elektrischen Leiter
kommen. Dadurch werden die Si-NP elektrochemisch inaktiv. Diese Sachverhalte werden in

Kapitel 5.2.2 und 5.2.3 untersucht.

In Abbildung 5.5 ist die galvanostatische Zykluszahl gegen die Kapazitit aufgetragen, um die
Degradation der Si-NP wéhrend der Lithiumeinlagerung zu analysieren. Zundchst wird eine
sehr geringe Zyklusstabilitdt der Si-NP deutlich und es treten betrachtliche Kapazitdtsverluste
bereits nach wenigen Zyklen auf. Jedoch gibt es einen deutlichen Trend zu erhohter Stabilitét
mit kleinerer PartikelgroBe. So weisen die kleinsten Si-NP mit etwa 5 nm Durchmesser die
hochste Stabilitdt auf, gefolgt von jenen mit 10 nm bzw. 15 nm. Nach 20 Zyklen werden
290 mAh/g bei einem Durchmesser von 5 nm erreicht, wohingegen bei einem Durchmesser
von 10 nm nur noch 140 mAh/g und 56 mAh/g bei 15 nm erzielt werden. Zudem kann die

hochste CE bei den kleinsten Partikeln mit 5 nm Durchmesser beobachtet werden. Zwar ist
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5.2 Silicium-Nanopartikel in Lithium-lonen-Batterien

die CE zu Beginn noch am geringsten, wahrscheinlich aufgrund erhdhter Elektrolytzersetzung
zur Bildung einer stabilen SEI, in den nachfolgenden Zyklen jedoch weitaus hoher als bei
grofleren Partikeln. Diese Beobachtung konnte auf eine stabilere SEI auf kleinen Si-NP
zuriickgefiihrt werden, die einen verbesserten Kapazititserhalt erlaubt. Dieser Mechanismus

wurde auch von Cho er al. postuliert.'”

Um die Degradationsursachen von Si-NP zu
identifizieren und die bessere Reversibilitidt in Abhdngigkeit der PartikelgroBBe genauer zu

verstehen, werden in situ und post mortem Untersuchungen durchgefiihrt.
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Abbildung 5.5: GCPL der Si-NP in Abhédngigkeit der Partikelgrofie (Messbedingungen: 0,01 - 1,2 V
vs. Li/Li" bei I =200 mA/g mit LP30) .

5.2.2 In situ Strukturanalyse

Eine mogliche Degradationsursache von Silicium in LIB ist die Bildung der kristallinen
Li;sSiy Phase am Ende der Lithiterung (Kapitel 3.3.4). Diese Phase kann zu hohen
Spannungen in einzelnen Partikeln und damit zu Bruchstellen und zum elektrischen
Kontaktverlust fithren. Weiterhin konnte die unvollstindige Umsetzung des Siliciums
Ursache fiir eine geringe Kapazitit sein. Um diese Sachverhalte zu untersuchen, wurden in
situ XRD-Messungen am CELLS-ALBA Synchrotron durchgefiihrt. Damit kann der Zustand
der Si-NP {iiber die Dauer der elektrochemischen Lithiierung/Delithiierung zu jedem
Zeitpunkt charakterisiert werden. [In situ XRD ist damit eine leistungsfihige

Charakterisierungsméglichkeit von Materialien wihrend des Einsatzes in einer Applikation.'®
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Fir wiederaufladbare Batterien wird diese Technik deshalb bereits seit vielen Jahren
erfolgreich eingesetzt, um ein besseres Verstindnis der Abldufe in den Elektrodenmaterialien
zu erzielen.*® ** '¥° In dieser Arbeit wurden Si-NP mit Durchmesser von 5 nm und 10 nm bei
einer Stromrate von 200 mA/g in einer Zeit von etwa 16 h lithiiert und danach wieder
delithiiert. Die Laderate wurde bewusst gering gewihlt, damit metastabile Phasen die
notwendige Zeit bekommen sich ausbilden zu konnen. Alle 10 min wurde ein
Rontgendiffraktogramm aufgenommen. Zunédchst wird die Bildung der Li;sSis Phase
iberpriift. In Abbildung 5.6 ist ein Ausschnitt der Ergebnisse als ein Wasserfall von
Diffraktogrammen dargestellt, welche am Ende der Lithiierung bei etwa 100 - 50 mV vs.
Li/Li" nach 14 h aufgenommen wurden. Nur bei diesem geringen Potential ist eine Bildung
der kristallinen Li;5S14 Phase m6g1ich.46’ 52 Li;5S14 kristallisiert in einer kubischen Struktur mit
der Raumgruppe [43d und einem Gitterparameter a = 10.777 A.”* Der Ausschnitt des 26
Winkels wurde so gewihlt, dass mit 332 und 422 sehr starke Reflexe der kristallinen Li;sSi4
Phase in Erscheinung treten sollten. Es wird deutlich, dass weder bei 5 nm noch bei den

10 nm Si-NP eine kristalline Li;sSis Phase bzw. die dazugehorigen Reflexe auftreten.

Li;sSiy 332 LiysSiy 422 Cu 1M1 Li;sSi, 332 Li;sSis 422 Cu 111
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Abbildung 5.6: /n situ XRD an Si-NP mit 5 nm (Si-NP_5) und 10 nm (Si-NP_10) Partikelgrofe
wiahrend des galvanostatischen Lithiiervorganges (I = 200 mA/g mit LP30). Die dargestellten
Diffraktogramme korrespondieren mit der Zeit zwischen 14 und 16 h der elektrochemischen

Lithiierung (siehe Einschiebung). Der Ausschnitt wurde dem Bereich starker Reflexe der Li;sSi, Phase

angepasst.
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Der starke 111 Kupferreflex bei 11,35° 26 stammt vom Stromableiter, auf dem die Si-NP
befestigt sind. Diese Ergebnisse stimmen mit denen von Wang et al., welche Si-NP mit etwa
50 - 100 nm Durchmesser untersucht haben, iiberein.”” Auch hier wurde keine Li;5Sis Phase
beobachtet. Andere Studien dagegen konnten kristallines Li;sSi4 bei Si-NP bzw. Si-NW mit

etwa 50 - 100 nm GroBe nachweisen.*” %

Dahn et al. untersuchten sowohl amorphe als auch
kristalline Silicium-Diinnschichtstrukturen und beobachteten, dass amorphe Schichten
weniger dazu neigen kristallines Li;sSi4 auszubilden.*® *? Die vorliegenden Si-NP sind nah am
amorphen Zustand, denn die Periodizitit der Netzebenen in den Kristalliten beschrankt sich
auf extrem kleine Rdume und ist kaum ausgeprégt (Abbildung 5.1), wie es typischerweise im
amorphen Zustand der Fall ist. Daraus resultiert moglicherweise die Abwesenheit dieser
Phase. Die Ergebnisse lassen die Schlussfolgerung zu, dass die Bildung von kristallinem
Li;sSis keine Ursache der Degradation in vorliegenden Si-NP darstellen kann. Folglich

miissen fiir die kontinuierliche Abnahme der Kapazitit mit fortschreitender Zykluszahl andere

Phinomene verantwortlich sein.

In Abbildung 5.7 sind die Diffraktogramme der Si-NP im unterschiedlichen
Lithiierungszustand mit dem Ausschnitt des stirksten 111 Reflexes der kubischen
Siliciumstruktur zu sehen. Bei Si-NP_5 ist der Si 111 Reflex nicht sichtbar. Die Si-NP mit
einem durchschnittlichen Durchmesser von 10 nm erzeugen dagegen einen deutlich
erkennbaren Si 111 Reflex. Mit Fortschreiten der Lithiierung von Si-NP 5 erscheinen
erwartungsgemaf keine Verdnderungen im Diffraktogramm, da die Siliciumkristallite nicht
sichtbar sind. Die Amorphisierung der kristallinen Struktur von Si-NP 10 zu Li,Si wird
dagegen erkennbar, da die Intensitit des Si 111 Reflex kontinuierlich mit der Lithiierung
abnimmt. Interessanterweise ist am Ende der Lithiierung bei etwa 20 mV der Si 111 Reflex
noch deutlich vorhanden. Die Intensitét hat hier lediglich um etwa 25 % abgenommen und die
Reflexintensitit der groBen Kristallite von bis zu 60 nm (vgl. Abbildung 5.2 Si-NP_10) ist
nahezu konstant geblieben. Auch die 220 und 311 Reflexe des Siliciums verdndern sich
kaum. Laut Literatur sollte die kristalline Struktur komplett aufgebrochen werden und die
Intensitit des Si 111 Reflexes linear mit dem Lithiierungsgrad abnehmen.*> '** Bei
vorliegenden Daten muss jedoch beachtet werden, dass die gemessene Intensitit der Reflexe
keinesfalls den gesamten Bestand aller Siliciumkristallite in der Elektrode reprisentiert und
die Reflexintensitit teilweise im Untergrund verschwindet. So werden bei Si-NP_5 am
Synchrotron keine Siliciumreflexe gemessen, obwohl am Labordiffraktometer deutliche

Reflexe gezeigt werden konnten (Abbildung 5.2). Moglicherweise war zu wenig
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Aktivmaterial auf der Elektrode. Dadurch konnten die Reflexe im ausgepriagten

Untergrundsignal durch diverse Zellkomponenten verschwinden.

Si-NP_5
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Intensitat (a.u.)
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Abbildung 5.7: /n situ XRD an Si-NP mit 5 nm (Si-NP_5) und 10 nm (Si-NP_10) Partikelgrofe
wihrend des galvanostatischen Lithiierungsvorganges (I =200 mA/g mit LP30). Die Diffraktogramme
zu bestimmten Zeiten bzw. Lithiierungszustdnden (siche Einsatz oben rechts) mit dem Ausschnitt des

Si 111 Reflexes sind abgebildet.

Aus den vorliegenden Daten wird geschlussfolgert, dass iiber die moderate Lithiierungsdauer
von 16 h (entspricht einer Kapazitit von 3200 mAh/g bei I = 200 mA/g) eine unvollstindige
Einlagerung von Lithium in Silicium stattfindet. Besonders groe Kristallite von bis zu 60 nm
in Probe Si-NP 10 verweilen im kristallinen Zustand. Somit kann eine Teilnahme an der
Lithiierung bzw. Lithiumeinlagerung ausgeschlossen werden.”” Die unvollstindige
Umsetzung ist ein Grund dafiir, dass nur etwa 1200 mAh/g von theoretisch 3600 mAh/g mit
der ersten Delithiierung erreicht werden. Dies ldsst auf eine schlechte elektrische
Kontaktierung der Si-NP schlieBen. So bleiben wahrscheinlich auch kleinere Si-NP
elektrochemisch inaktiv, da die geringe Delithiierungskapazitit unabhingig von der
Partikelgrof3e beobachtet wurde. Der fehlende elektrische Kontakt konnte ein wesentlicher
Grund der unvollstindigen Ausnutzung von Si-NP sein. Durch die starke Agglomeration der
Si-NP (vgl. TEM Aufnahmen - Abbildung 5.1) kommt es zu einer ungeniigenden elektrischen
Kontaktierung. Die unvollstindige Lithiierung von nanostrukturiertem Silicium wurde
unlidngst auch von Wang et al. beobachtet und scheint ein allgemeines Problem der Si-NP zu
sein.”” Nur durch eine extrem langsame Entladung (t > 50 h) kann moglicherweise eine

vollstdndige Lithiierung von Siliciumnanostrukturen erzielt werden. Diese Vermutung wird
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5.2 Silicium-Nanopartikel in Lithium-lonen-Batterien

durch die Ergebnisse von Ogata et al. bestétigt: Durch in situ NMR-Spektroskopie wurde eine
unterschiedliche Phasenbildung in Abhdngigkeit der Lithiierungsgeschwindigkeit von Si-NW

beobachtet.'**

5.2.3 Die Zusammensetzung der Solid-Electrolyte-Interface

Post mortem Untersuchungen zielen darauf ab, die chemische Zusammensetzung und Struktur
der Solid-Electrolyte-Interface (SEI) auf den Si-NP in Abhingigkeit der Partikelgrofe zu
charakterisieren. Erkenntnisse iiber den Zustand der SEI kénnen Aufschliisse iiber die
unterschiedliche elektrochemische Reversibilitit und Effizienz geben und damit Riickschliisse
auf Degradationsmechanismen liefern. Zunéchst wurden Si-NP mit 5 und 10 nm Durchmesser
unter gleichen Bedingungen wie in Abschnitt 5.2.1 lithiiert und anschliefend mittels XPS
untersucht. Die Elementverteilung der Si-NP-Elektroden ist in Tabelle 5.2 abgebildet.

Tabelle 5.2: Elementare Zusammensetzung (At.%) der Oberfldche von Si-NP aus XPS-Messungen
nach einer Entladung (bis 0,01 V vs. Li/Li" bei I = 200 mA/g in LP30) mit und ohne
Oberflachenbehandlung durch Ar-lonenabtragung (Sputtern). Wasserstoff wurde nicht beriicksichtigt,
da durch XPS nicht nachweisbar.

Si-NP_5 Si-NP_10
unbehandelt nach Sputtern unbehandelt nach Sputtern

Si 0 0,8 0,4 1,3
C 31,1 17,6 26,5 12,6
40,4 36,1 34,2 30,5

F 4,7 4,6 3,1 2,8

0 0 0 0

Li 23,9 41 35,9 52,8
Z 100 100 100 100
C/O 0,8 0,5 0,8 0,4

In beiden Proben ist die Siliciumkonzentration sehr gering bis nicht detektierbar, jedoch mit
0,4 At% Si bei groBeren Si-NP (10 nm) etwas hoher. Aufgrund der maximalen
Informationstiefe von 4 nm, kann auf eine SEI von mindestens 4 - 5 nm Dicke geschlossen
werden. Die SEI ist vermutlich dicker auf kleineren Si-NP (5 nm) aufgrund der geringeren
Siliciumkonzentration, welche auf einen héheren SEI Anteil hindeutet. Philippe ef al. haben

etwa 0,4 At.% Si durch XPS auf Si-NP von 50 - 100 nm Durchmesser nach der ersten
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5.2 Silicium-Nanopartikel in Lithium-lonen-Batterien

Entladung unter dhnlichen Bedingungen detektiert, was dem Gehalt von Probe Si-NP 10
entspricht und auf eine dhnliche SEI Dicke hindeutet.”' Jedoch kann der Bindungszustand von
Silicium aufgrund des schwachen Signal/Rausch-Verhiltnisses hier nicht analysiert werden.
Nach dem Beschuss der Elektrode mit Ar-Ionen (Sputtern), um ca. 15 nm der Oberflache zu
entfernen, kann in beiden Proben, wie zu erwarten, mehr Silicium detektiert werden. Es wird
deutlich mehr Silicium bei einer PartikelgroBe von 10 nm als bei 5 nm detektiert, vermutlich

weil eine diinnere SEI in Probe Si-NP_10 vorliegt.

Das C/O-Verhiltnis ist mit 0,8 in beiden Féllen vergleichbar gering und resultiert aus hohen
Anteilen von organischen Zersetzungsprodukten aus EC und DMC, den Hauptbestandteilen
des vorliegenden Elektrolyts. Diese Zersetzungsprodukte konnen durch die Bindungsenergie
des Kohlenstoffs im C Is Spektrum (Abbildung 5.8a) bestimmt werden. So werden typische
anorganische als auch semi-organische Lithiumsalze als Zersetzungsprodukte von EC und
DMC bei etwa 286 eV bis 290 eV sichtbar, wie z. B. Li,CO3;, CH;0CO,Li, (CH,OCO,Li),
und CH3OLi.125 Diese Verbindungen entstehen auf allen Anodenmaterialien, die in

carbonatbasierten Elektrolyten fiir LIB eingesetzt werden.

a) CH,OLi si-NP_10 || b) _—_— Si-NP_10
s
CH,OCO,Li _ CH,OCO,Li |
Li,CO, CH,OCO,Lij Graphit Li,CO, CH,0CO,Li | Graphit

\\ » \‘

/ \

Si-NP_5

Intensitat

292 290 288 286 284 282 280 292 290 288 286 284 282 280
Bindungsenergie (eV)

Abbildung 5.8: XP-Spektren des C 1s Niveaus der Si-NP_5 und Si-NP_ 10 Elektroden nach der ersten
Entladung (bis 0,01 V vs. Li/Li" bei I = 200 mA/g in LP30). a) vor und b) nach dem Sputtern mit ca.
15 nm Oberflachenentfernung (referenziert auf 685,5 eV LiF).

Interessanterweise ist der Graphit/Kohlenstoff vom Leitadditiv bei 284,5 eV in Probe Si-
NP 10 deutlich erkennbar, wéhrend bei Probe Si-NP_ 5 kaum Graphit auftaucht. Dieses
Resultat verdeutlicht nochmals, dass die SEI auf Si-NP mit 5 nm Partikelgroe deutlich dicker

sein muss, da hier das Kohlenstoffsignal von der ausgeprigten SEI des Siliciums tiberdeckt
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wird. Nach Entfernung von ca. 15 nm der Oberfldche durch Sputtern wird in beiden Proben
deutlich mehr Graphit/Kohlenstoff und lithiierter Kohlenstoff (LixCy) sichtbar, jedoch
aufgrund der diinneren SEI deutlich héhere Anteile bei 10 nm Si-NP als bei 5 nm Si-NP
(Abbildung 5.8b). Der lithiierte Kohlenstoff resultiert iiberwiegend aus der Interkalation von

Lithium im Graphit bzw. dem Leitadditiv.'”

Es wird kein Phosphor detektiert und die
geringen Fluorkonzentrationen konnen im Wesentlichen auf den Binder (PVDF)
zuriickgefiihrt werden. Dies wird aus der Lage des absoluten Intensititsmaximums bei
687,5 eV im F 1s Niveau (Abbildung A4) deutlich, charakteristisch fiir CFx-Gruppen im
PVDF. Es tritt nur eine geringe Intensitdt bei 685,5 eV fiir LiF in Erscheinung. Aus diesen
Griinden kann die Zersetzung von LiPF4 (Leitsalz) nach der ersten Entladung vernachléssigt

werden.

Weitere wichtige Erkenntnisse konnen aus der Bindungsenergie des 1s-Orbitals des
Sauerstoffes (Abbildung 5.9a) gewonnen werden. Erkennbar ist die Verbindung LicSiOy bei
etwa 530,5 eV, die laut Philippe ef al. wahrscheinlich als Li4SiOy4 vorliegt.”'

a) Si-NP_10 —Li,0 b) Si-NP_10
3 ——LiSio,
——CO,

Intensitat

536 534 532 530 528 536 534 532 530 528

Bindungsenergie (eV)

Abbildung 5.9: XP-Spektren des O 1s Niveaus der Si-NP_5 und Si-NP_ 10 Elektroden nach der ersten
Entladung (bis 0,01 V vs Li/Li" bei I =200 mA/g in LP30). a) vor dem Sputtern und b) nach dem
Sputtern mit ca. 15 nm Oberflichenentfernung (referenziert auf 685,5 eV LiF).

Zudem werden Li,O bei etwa 528,5 eV und diverse organische Verbindungen (CH.Oy),
typischerweise bei rund 532 eV, sichtbar.”' Li,O ist besonders gut zu identifizieren, da nur
wenige Verbindungen in Frage kommen, die eine solch geringe Bindungsenergie des
Sauerstoffatoms aufweisen. Der Li,O Peak ist in Probe Si-NP_10 gut erkennbar, wohingegen

in der Probe Si-NP_5 kaum bis gar kein Li,O beobachtet wird. Nach Entfernen von 15 nm der
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Oberfldche durch Sputtern (Abbildung 5.9b), wird in beiden Proben wesentlich mehr Li,O
beobachtet. Es sollte darauf hingewiesen werden, dass Li,O teilweise auch durch beschielen
mit hochenergetischen Ar-Ionen von Li,COs; und LiOH (3,5 keV) entstehen kann. Jedoch
wird in Kapitel 5.4.2 gezeigt, dass dieser Anteil hier vernachlédssigt werden kann. Sowohl
Li,0 als auch LisSi0;4 sind laut Fachliteratur Reaktionsprodukte der oberen SiO,-Schicht auf
Si-NP mit dem Elektrolyt, gemiB den Gleichungen 5.2 und 5.3: °'**

Si0, + 4Li* + 4e~ — 2Li,0 + Si (5.2)

25i0, + ALi* + 4e~ > Li,Si0, + Si (5.3)

Diese Reaktionen konnen anhand der vorliegenden Ergebnisse bestétigt werden. Die
Beobachtung von Li,O ldsst demnach Riickschliisse auf die Dicke der SEI zu, da Li,O nur an
der Schnittstelle von Si-NP und SEI vorkommen kann. In der Probe Si-NP 10 wird
wesentlich mehr LiO detektiert und folglich ist die SEI auf groeren Si-NP diinner. Diese
Erkenntnis konnte bereits durch die Lage der Bindungsenergie des Kohlenstoffes und durch

den Siliciumanteil bestitigt werden.

5.2.4 Schlussfolgerungen

Aus den in situ XRD und post mortem XPS-Untersuchungen an Si-NP in Verbindung mit

elektrochemischen Messungen konnen folgende Riickschliisse gezogen werden:

a) Die SEI auf Si-NP mit 5 nm Durchmesser ist dicker und stabiler als auf groBeren Si-NP.
Diese Erkenntnis konnte bisher nicht bewiesen werden und stellt eine wesentliche Neuheit

dieser Arbeit dar.'??

b) Initiale Reaktionsprodukte, wie Li,O und Li.SiOy, konnten nachgewiesen werden und

bestitigen somit die Beobachtungen anderer kiirzlich erschienener Studien.”*

¢) Eine Degradation von Si-NP unter ca. 20 nm Durchmesser aufgrund der Bildung einer
metastabilen kristallinen Li;sSis Phase kann durch in situ XRD-Messungen ausgeschlossen

werden.

d) Die Hauptursache der Degradation ist ein schlechter elektrischer Kontakt zu den aktiven
Si-NP im Elektrodenmaterial, welcher nicht an die Si-NP mit starker Volumeninderungen

wiahrend der Lithiierung/Delithiierung angepasst ist. So ist der Einfluss der SEI bei
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vorliegenden Si-NP sehr ausgeprigt und ihr Anteil wichst aufgrund der Instabilitét
kontinuierlich. Da die SEI fiir Elektronen schlecht leitfdhig ist, fithrt dies nicht nur zum
Kontaktverlust der einzelnen Si-NP, sondern auch zwischen den einzelnen und lose
aneinander gereihten Kohlenstoffpartikeln bzw. dem Leitadditiv. Damit kann bereits nach
wenigen Zyklen kein interpartikuldrer Elektronentransfer zwischen den Si-NP und dem
Leitadditiv mehr stattfinden und es kommt zum raschen Kapazitdtsabfall. Zudem tritt bei Si-
NP, die weit von einem leitfadhigen Kohlenstoffpartikel entfernt liegen, gar keine
elektrochemische Aktivitdit auf und es kommt zu einer geringen Ausnutzung des
Aktivmaterials. Eine schematische Darstellung zum beschriebenen Degradationsmechanismus

ist in Abbildung 5.10 zu sehen.

kein elektrischer

Kontakt
Elektrolyt ® ’

A}

Verlust des elektrischen
Kontaktes durch
SEI Wachstum
Si-NP auf Si-NP
(nicht aktiv

(schlecht elektrisch
leitfahig)

Abbildung 5.10: Schema zur Isolierung bzw. Degradation von Si-NP durch SEI-Wachstum in LIB.

Um diese Erkenntnisse und Schlussfolgerungen zu untermauern, wurden zwei verschiedene
Leitadditivkonzentrationen in den Si-NP-Elektroden getestet. Gemél den Schlussfolgerungen,
sollte auch eine hohere Leitadditivkonzentration (Kohlenstoff) die Degradation von Si-NP
nicht wesentlich beeinflussen. Die Ursache liegt in der Morphologie des Leitadditivs. Das in
dieser Arbeit verwendete Leitadditiv (Super P Li von TIMCAL, graphitischer Kohlenstoff)
besteht aus lose aneinandergereihten Kohlenstoffnanopartikeln mit einem Durchmesser von
etwa 30 nm (Abbildung 5.11a). Eine Erhéhung von Super P Li diirfte zwar die Ausnutzung
der Si-NP zu Beginn durch eine gesteigerte Anzahl von Kontaktstellen erhohen. Jedoch fiihrt
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die wachsende SEI auf Si-NP frither oder spiter zu einem Kontaktverlust zwischen den
Leitadditivpartikeln, auch bei wesentlich erhohter Konzentration und damit zu einer

unveridndert hohen Degradation.

In Abbildung 5.11b ist das galvanostatische Zyklusverhalten von Si-NP 5 mit geringem
(10 Gew.%) und hohem Anteil (40 Gew.%) Leitadditiv dargestellt. Zunachst wird deutlich,
dass die Ausnutzung mit Erhéhung des Leitadditives wesentlich verbessert ist. Es werden nun
etwa 2000 mAh/gs; mit 40 Gew.% Super P Li erreicht, statt bisher 1200 mAh/gs;. Die
Reversibilitdit verhdlt sich jedoch sehr &hnlich und ist nahezu unabhidngig vom
Kohlenstoffgehalt. Es tritt in beiden Féllen bereits nach 25 Zyklen ein Kapazititsverlust von
70 — 80 % auf. Das schlichte Erhohen des Leitadditivs stellt somit keine befriedigende

Losung des Problems dar.
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Abbildung 5.11: a) TEM-Hellfeldaufnahmen vom Leitadditiv (Super P Li) mit einer eingeschobenen
hochauflésenden Aufnahme und b) GCPL von Si-NP_5 mit 10 Gew.% und 40 Gew.% Super P Li in
der Elektrode (Messbedingungen: 0,01 — 1,2 V vs. Li/Li" bei I = 250 mA/g in LP30).
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5.3 Silicium-Nanopartikel im porosen Kohlenstoff

Teilergebnisse des folgenden Abschnittes wurden in der Fachzeitschrift Chemistry of

Materials (2015, Vol. 27, S. 37 — 43) vorab publiziert.

5.3.1 Motivation und Synthese

Um die elektrochemische Reversibilitit und den genutzten Anteil an Si-NP zu erhéhen, haben
sich hohle Kohlenstoffstrukturen bzw. porése Kohlenstoffe, in denen Si-NP eingelagert sind,
als hervorragendes Elektrodendesign herausgestellt.”” ' 77" 131 Dje elektrisch leitfahige
Kohlenstofthiille stellt zum einen eine exzellente elektrische Kontaktierung der Si-NP dar.
Zum anderen bewirkt der Hohlraum, dass sich das Silicium wihrend des Lithiierens
ausdehnen kann, ohne dass die wichtige Kohlenstofthiille aufplatzt und damit der elektrische
Kontakt verloren geht. Der in dieser Arbeit gewihlte Syntheseansatz zur Herstellung von Si-
NP, bietet eine ausgezeichnete Grundlage, um dieses Anodendesign zu realisieren. So muss
nur ein weiterer Prozessschritt eingefiihrt werden, damit die Si-NP eine hohle und pordse
Kohlenstofthiille erhalten. Dazu wird eine Beschichtung mit Kohlenstoff auf dem Si-
NP@Si0,-Komposit aufgebracht (Abbildung 5.12) und erst dann die Si-NP von der SiO,.
Matrix durch eine Flusssiurebehandlung (HF-Atzen) freigesetzt.

Kohlenstoff-

beschichtung ™ HF - Atzen

( \ (’ -\‘
-
e \SiOZ \—'\’ - \../l

Si-NP Kohlenstoff

Abbildung 5.12: Schema zur Herstellung von Si-NP@C.

Vorteilhafterweise diffundiert die Flusssdure sehr leicht durch den Kohlenstoff hindurch und
16st das SiO; auf. Das Verfahren wird standardmaBig zur Herstellung pordser Kohlenstofte
verwendet. Dabei werden SiO,-Nanopartikel oder periodisch angeordnete SiO,-Strukturen,
wie SBA-15 oder MCM, als Harttemplate genutzt und mit Kohlenstoff beschichtet.
AnschlieBend wird das SiO, durch HF aufgeldst und der pordse Kohlenstoff bleibt erhalten.'*
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5.3.2 Struktur und Morphologie

Aus Kapitel 5.2 gehen Si-NP mit 5 nm (entsprechend einer Temperaturbehandlung von etwa
1100 °C) als optimale PartikelgroB3e fiir hochste Reversibilitdt hervor. Deshalb wurde diese
Temperatur zur Bildung der Si-NP aus HSQ in allen weiteren Untersuchungen angewendet.
Es wurden zwei verschiedene Generationen von Si-NP@C hergestellt, die sich in der
Herstellung des HSQ-Prikursors und dem Atzverfahren mit Flusssiure unterscheiden. Das
Material der ersten Generation (Si-NP@C_ Genl) wird liber einen HSQ hergestellt, welches
durch eine Polykondensation von HSiCl; mit Wasser in Gegenwart eines Tensides (Pluronic
P123) synthetisiert wurde. Mit Hilfe des Tensides sollte eine hohe Oberfliche des
Kohlenstoffgeriistes erzeugt werden, um somit eine verbesserte elektrische Kontaktierung der
Si-NP zu ermdglichen. Es wurde das gleiche Atzverfahren verwendet, wie fiir die Herstellung
der reinen Si-NP. Zur Herstellung des Materials der zweiten Generation (Si-NP@C_Gen2)
wurde auf das Tensid verzichtet und ein milderes Atzverfahren angewendet, um den

Siliciumanteil im Kohlenstoff-Komposit zu erhéhen.

Zunichst wird das Material der ersten  Generation durch  verschiedene
elektronenmikroskopische Verfahren (REM/TEM) charakterisiert. Die Morphologie des
temperaturbehandelten HSQ ist in Abbildung 5.13a durch ein REM-Bild im
Sekundérelektronenkontrastmodus (SE) dargestellt. Es werden Kugeln sichtbar, deren
Durchmesser im Bereich von 50 - 200 nm liegen. In diesen Kugeln sind Si-NP in einer SiO,-
Matrix eingebettet, bildhaft dargestellt in Abbildung 5.12 (links).'” Nach der
Kohlenstoffbeschichtung durch die Carbonisierung von Saccharose und anschlieBender
Atzung mit konzentrierter Flusssiure wurde das finale Si-NP@C_Genl1 erhalten. Durch REM
(Abbildung 5.13b) werden im SE-Kontrast stark agglomerierte und zusammengewachsene
Kohlenstoffkugeln von etwa 50 - 200 nm Durchmesser beobachtet. Sowohl eine
Elementenkarte von Silicium und Kohlenstoff des Ausschnittes im SE-Kontrast als auch ein
daraus resultierendes EDX-Spektrum sind in Abbildung 5.13c¢/d dargestellt. Aus der
Elementenkarte geht hervor, dass die Kugeln in der Tat aus Kohlenstoff (griin) bestehen, in
denen fein verteilt Silicium (rot) vorliegt. Das EDX-Spektrum zeigt deutlich, dass fast nur
Kohlenstoff und Silicium im Si-NP@C vorhanden sind. Geringe Konzentrationen von Fluor

sind auf einen unvollstindigen Waschvorgang nach dem Atzen zuriickzufiihren. Das
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Auftreten von Sauerstoff resultiert aus der Oberflichenoxidation des Siliciums und von

adsorbiertem Sauerstoff im Kohlenstoffgeriist.

Q
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Abbildung 5.13: REM Analyse von Si-NP@C_Genl: a) SE-Bild des HSQ nach Behandlung bei
1100 °C, b) SE Bild nach Kohlenstoffbeschichtung und Atzung, c) eine Elementenkarte des SE Bildes

Energie (keV)

von (b) mit Si (rot) und C (griin) und d) das dazugehorige EDX-Spektrum.

Die Hohlraumstruktur des Kohlenstoffgeriistes, die PorengroBBenverteilung und die Lage der
Si-NP im Kohlenstoffgeriist wurden mittels TEM charakterisiert. In Abbildung 5.14a sind
mehrere Kohlenstoffkugeln aneinandergereiht und durch die Synthesebedingungen
zusammengewachsen. Aus den Aufnahmen geht hervor, dass die unter dem REM
beobachteten Kohlenstoffkugeln hohl und teilweise gedffnet sind, vermutlich als Folge des
intensiven Atzprozesses und der unvollstindigen Beschichtung mit Saccharose. Aus dem
eingeschobenen Elektronenbeugungsbild (SAED) lésst sich schlussfolgern, dass sehr kleine

Si-NP in den Kohlenstoftkugeln vorliegen miissen. Die breiten Ringe im Beugungsbild lassen
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sich auf die kubische Struktur von Silicium (Raumgruppe Fd3m) und sehr kleine, zufillig
orientierte Kristallite zurlickfithren. Im Vergleich zu Si-NP_5 (Abbildung 5.1a) tritt eine
deutlichere Verbreiterung der Reflexringe im Elektronenbeugungsbild auf, welche auf
kleinere Kristallite in Si-NP@C Genl hindeutet. Hochauflésende Aufnahmen (Abbildung
5.14b) von diesen Si-NP zeigen jedoch, dass deren PartikelgroBBe mit etwa 5 nm in guter
Ubereinstimmung mit den Beobachtungen aus Kapitel 5.1.1 ist. In den vorliegenden
hochauflosenden Aufnahmen unterscheiden sich die Si-NP deutlich von der Struktur des
Kohlenstoffgeriistes. So erscheint der Kohlenstoft als ein gewdlbter, dunkler Strang, wéhrend
die Si-NP aneinander gestapelt und an dem Kohlestoff fixiert sind entsprechend dem Schema
in Abbildung 5.12 (rechts). Allerdings werden auch Si-NP sichtbar, die sich auflerhalb der
hohlen Kohlenstoftkugeln befinden. Die Ursache liegt an den teilweise gedffneten und
pordsen Kohlenstoffstrukturen. Diese fiihren dazu, dass die Si-NP wihrend des Atzprozesses
in wassriger Losung praktisch herausgespiilt worden und sich an anderer Stelle abscheiden.
Aus diesem Grund ist es sinnvoller von einem pordsen Kohlenstoffgeriist zu sprechen, anstatt
von hohlen Kohlenstoffkugeln. Das Material der zweiten Generation wurde ebenfalls mittels
Elektronenmikroskopie untersucht und weist dhnliche strukturelle Merkmale auf (Abbildung
AS).

Abbildung 5.14: TEM-Hellfeldaufnahmen von Si-NP@C_Genl. a) Ubersichtsaufnahme mit

eingeschobenem Feinbereichsbeugungsbild (SAED) und b) hochauflésende Aufnahme mit
Kennzeichnung der Si-NP und des Kohlenstoffgeriistes.
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Unterschiede in der Struktur beider Materialien werden mittels TGA, N,-Physisorption und
XRD bestimmt. Mit diesen Messmethoden werden nicht nur ausgewihlte Probenstellen
charakterisiert, sondern auch représentative Eigenschaften iiber das ganze Material ermittelt.
Durch thermogravimetrische (TG) Verbrennung in synthetischer Luft ist es moglich, den
Siliciumgehalt im Si-NP@C zu bestimmen. In Abbildung 5.15 sind die
thermogravimetrischen Kurven beider Materialien dargestellt. Zunichst kommt es zu einer
Gewichtszunahme, da die Si-NP durch den Sauerstoff oxidiert werden. Ab einer Temperatur
von etwa 500 °C entziindet sich der Kohlenstoff und es kommt zu einem rapiden
Gewichtsverlust durch Bildung von CO/CO,, gefolgt von einer Gewichtszunahme durch die
weitere Oxidation von Silicium. Gegen Ende der Verbrennung stellt sich ein stabiles Gewicht
ein. Uber Gleichung 4.3 kann ein Siliciumgehalt von etwa 38 Gew.% in Si-NP@C_Genl
berechnet werden. Der Rest sollte Kohlenstoff sein. Genauere Ausfiihrungen zur Berechnung

des Siliciumgehalts und eine Evaluierung der Messgenauigkeit sind in Kapitel 4.3.4 erlautert.
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Abbildung 5.15: Thermogravimetrische (TG) Verbrennung der Si-NP@C Komposite in synthetischer
Luft.

Der Siliciumanteil ist mit 38 Gew.% deutlich geringer als erwartet und sollte etwa 60 Gew.%
betragen (siehe Kapitel 4.1.3). Die Ursache des geringen Wertes liegt wahrscheinlich in der
aggressiven Atzmethode, welche in konzentrierter Flusssiure fiir etwa eine Stunde
durchgefiihrt wurde und somit zu einer teilweisen Auflésung von fein verteilten Si-NP fiihren
kann. Aus diesem Grund wurde ein milderes und kiirzeres Atzverfahren fiir das Material der
zweiten Generation verwendet, mit dem Ziel die partielle Auflosung von Si-NP zu

verhindern. In der Tat stellte sich besonders die Atzzeit als kritischer Parameter zum
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kontrolliertem Einstellen des Siliciumgehaltes im Kohlenstoff-Komposit heraus (Abbildung
4.2). Der Siliciumgehalt im Si-NP@C_Gen2 betrigt 53 Gew.%. Dieser Wert kommt der
theoretischen Berechnung von etwa 60 Gew.% Silizium im Si-NP@C (siehe Kapitel 4.3.4)
nahe. Somit konnte der Siliciumgehalt im Material der zweiten Generation durch Optimierung
der Synthese erfolgreich erhoht werden. Zudem wurde auf das Tensid wédhrend der
Trichlorosilankondensation verzichtet, um eine mdgliche Bildung von elektrochemisch

inaktiven und somit unerwiinschten SiC zu unterbinden.

Eine auftretende Hysterese bei der Adsorption/Desorption wéhrend der Nj-
Physisorptionsmessungen bestétigt, dass beide Materialien mesopords sind (Abbildung A6).
Es kann eine relativ hohe Oberfliche von 560 m?/g und ein Porenvolumen von 0,73 cm’/g fiir
das Material der ersten Generation (Si-NP@C Genl) bestimmt werden. Diese hohen Werte
konnen auf das offene Kohlenstoffgeriist zuriickgefiihrt werden. Das Si-NP@C Gen2 weist
mit 425 m?/g und einem Porenvolumen von 0,47 cm’/g geringere Werte auf, da die Poren des
Kohlenstoffes mit mehr Si-NP gefiillt sind. Aulerdem wurde kein Tensid, welches die
Oberfldche des HSQ und damit des Kohlenstoffgeriistes erhoht, bei der Polykondensation von
HSiCl; mit Wasser benutzt. Aus Abbildung 5.16 wird ersichtlich, dass eine sehr inhomogene,
jedoch in beiden Materialen dhnliche Porengrofenverteilung vorliegt. Sowohl im Material der
ersten als auch der zweiten Generation kdnnen hohe Anteile an Mikroporen (< 2 nm) und
Mesoporen mit PorengroBenmaxima von 2,9 nm und 6 nm ermittelt werden. Diese Poren sind
das Ergebnis der Atzung mit Flusssdure und der unvollstindigen Kohlenstoffbeschichtung.
Die Mikroporen sind wahrscheinlich in den Winden des Kohlenstoffes zu finden,
wohingegen die Mesoporen aus den Hohlriumen und den Offnungen des Kohlenstoffgeriistes
resultieren. Zudem wird ein Porenmaximum bei etwa 16 nm fiir Si-NP@C_ Genl beobachtet.
Im Material der zweiten Generation liegen zwei Maxima bei etwa 21 nm und 36 nm vor.
Dieser Unterschied ldsst sich auf die Verwendung des Tensides wihrend der
Polykondensation des HSiCl; mit Wasser zuriickfiihren. Die Form der HSQ-Partikel ist von
hoher Bedeutung fiir die Porengrof3e, da die Partikel als Harttemplat dienen. Deshalb sind die
Poren beim Si-NP@C Genl deutlich kleiner, da das Tensid durch kontrolliertes HSQ-
Wachstum die PartikelgroBe reduziert hat. Beim Material Si-NP@C Gen2 sind die
Porendurchmesser dagegen grofler. Dies ldsst sich auf die groBeren HSQ-Partikel als Folge
der Abwesenheit des Tensides wéhrend der Polykondensation von HSiCl; zuriickfiihren. In
beiden Proben fithren die Porenweiten von mehr als 2 nm dazu, dass der Elektrolyt in die

Hohlrdume des Kohlenstoffgeriistes eindringt und die Si-NP mit einer SEI iiberdeckt.
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Abbildung 5.16: Porengroflenverteilung aus N,-Physisorptionsmessungen der Si-NP@C Komposite
berechnet durch ein QSDFT Model.

Die Rontgendiffraktogramme beider Materialien sind in Abbildung 5.17 zu sehen. Es sind
sehr breite Reflexe sichtbar, deren Lage auf die kubische Struktur von Silicium mit der
Raumgruppe Fd3m schlieBen lisst. Die Siliciumreflexe des Materials der ersten Generation
sind wegen des hohen Anteils an Kohlenstoff, welcher ein geringes Signal/Rausch-Verhéltnis
verursacht, kaum sichtbar. Jedoch kann eine zufriedenstellende Strukturverfeinerung
angefertigt und mit der Scherrer-Gleichung eine Si-NP-KristallitgroBe von etwa 2 nm
berechnet werden. Diese stimmt gut mit den reinen Si-NP (Dxrp = 3 nm) in Kapitel 5.1.1
iiberein. Die Siliciumreflexe fiir das Material der zweiten Generation sind wesentlich
deutlicher zu erkennen, weil der Siliciumanteil groBer ist. Eine Strukturverfeinerung fiihrt zu
einem dhnlichen Ergebnis in der Morphologie des Siliciums. Es wurde eine Kristallitgrof3e
von 3 nm berechnet und ist damit ebenfalls in guter Ubereinstimmung zum Material der
ersten Generation und den reinen Si-NP. Die leicht variierende KristallitgroBe ist auf die
Temperaturschwankungen im Infrarotofen zuriick zu flihren. Wahrscheinlich lag die
Calcinierungstemperatur bei Si-NP@C Gen2 etwa 20 — 40 °C iiber 1100 °C. Auch die

Entstehung einiger grofer Kristallite von bis zu 55 nm Durchmesser konnte aus dieser

74



5.3 Silicium-Nanopartikel im pordsen Kohlenstoff

Temperaturschwankung hervorgehen. Aus den XRD Ergebnissen kann geschlussfolgert

werden, dass das Tensid nahezu keinen Einfluss auf die Struktur der Si-NP hat.
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Abbildung 5.17: Rontgenpulverdiffraktogramme (rot) der Si-NP@C Komposite mit dazugehorigen
berechneten Diffraktogrammen (schwarz) und der Differenzlinie (blau). Die Bragg-Positionen der

Siliciumphase sind als schwarze vertikale Striche gekennzeichnet.

Die FTIR-Spektroskopie (Abbildung A3) von Si-NP@C deutet aufgrund der
Schwingungsbande bei 2090 cm™ auch auf eine Hydrid-Terminierung der Si-NP im pordsen
Kohlenstoffgeriist hin. Der Oberflichenzustand der Si-NP hat sich damit durch Abscheidung
im Kohlenstoffgeriist scheinbar nicht wesentlich verdandert. XPS-Messungen wurden an Si-
NP@C vor und nach der Verarbeitung zum Elektrodenmaterial durchgefiihrt, um
Oberfldchenbeschaffenheit und Stabilitit in Luft quantitativ zu erfassen. In Abbildung 5.18 ist
das Spektrum des Si 2p Niveaus vom Material der ersten Generation in Abhingigkeit der
Verarbeitung zum Elektrodenmaterial zu sehen. Es werden hohe Konzentrationen an SiO, und

SiOx an der Oberfliche von 65 % am Si 2p Signal bereits vor der Verarbeitung zum
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Elektrodenmaterial sichtbar, welche bei reinen Si-NP in deutlich geringeren Mengen
auftreten. Zu beachten ist hierbei, dass die maximale Informationstiefe der XPS hier etwa
4 nm betrdgt und somit nur Aussagen iiber die Oberflichenzusammensetzung getroffen

werden konnen.

nach Synthese — S

Intensitat

Bindungsenergie (eV)

Abbildung 5.18: XP-Spektren des Si 2p Niveaus von Si-NP@C Genl vor (oben) und nach der
Verarbeitung (unten) zum Elektrodenmaterial (referenziert auf 284,6 eV C-H).

Nach der Verarbeitung zum Elektrodenmaterial steigt die Oberflaichenoxidation auf 74 % des
Si 2p Signals an. Diese hohe Konzentration an Oxiden resultiert vermutlich aus der sehr
feinen Verteilung der Si-NP im Kohlenstoffgeriist, welche eine hohe Oberfliche und damit
eine hohe Oberflichenenergie zur Folge haben. Dieser Umstand verursacht eine gesteigerte
Anfilligkeit von Si-NP gegen Oxidation an Luft. Ohne Kohlenstoffgeriist dagegen konnten
die Si-NP durch starke Agglomeration die Oberflichenenergie minimieren. Dies fiihrte
wahrscheinlich zu einer geringeren Oxidation, wie aus XPS-Messungen in Abbildung 5.3
ersichtlich. Bei fein verteilten Si-NP kommt es dagegen zur Reaktion der Si-H terminierten
Si-NP-Oberfliche mit Sauerstoff.'® Eine héhere Oberfliche verursacht demnach nicht nur
eine bessere Zugdnglichkeit fiir Li-lonen und Elektronen zum Si-NP, sondern
ungliicklicherweise auch eine gesteigerte Anfillig der Si-NP gegen Oxidation. Es ist
festzuhalten, dass wesentlich mehr SiOx im Si-NP@C vorliegt. SiC konnte durch XPS und
XRD nicht beobachtet werden. Im amorphen Zustand ist SiC jedoch nicht durch XRD
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nachweisbar und nur schwer von elementaren Si’ durch XPS aufgrund der dhnlichen

Bindungsenergie (SiC liegt bei etwa 100 eV und Si bei 99,5 eV im Si 2p) zu unterschieden.'*

Eine Zusammenfassung der strukturellen Merkmale beider Materialien ist in Tabelle 5.3
aufgelistet. Der wesentliche Unterschied ist im Siliciumgehalt des Kohlenstoff-Komposites

und in der Porenstruktur des Kohlenstoffgeriistes zu finden.

Tabelle 5.3: Wichtige charakteristische Eigenschaften von Si-NP@C Genl (1. Generation) und Si-
NP@Gen 2 (2. Generation) zusammengefasst.

Si-NP@C_Genl Si-NP@C_Gen2
Dgi xrp (NM) 2 3
mg; (Gew.%) 38 53
Spez. Oberfliche (m?/g) 562 425
Porenvolumen (cm’/g) 0,73 0,47

77



5.4 Silicium-Nanopartikel im pordsen Kohlenstoff fiir Lithium-Ionen-Batterien

5.4 Silicium-Nanopartikel im porosen Kohlenstoff fiir Lithium-Ionen-

Batterien

5.4.1 Elektrochemische Charakterisierung

In Abbildung 5.19a ist das Zyklovoltammogramm von Si-NP@C und Si-NP mit mehreren
Durchldufen bei einer Vorschubrate von 0,05 mV/s zwischen 0,01 - 1,2 V vs. Li/Li’ im
kommerziellen LP30-Elektrolyt dargestellt. Durch die zyklische Voltammetrie (CV) ist es
moglich, die Potentiale der Redoxpaare einer aktiven Spezies, in diesem Fall des Siliciums, zu
identifizieren. Die Bestimmung der Redoxpaare ist wichtig, da im Si-NP@C eine
betrachtliche Menge Kohlenstoff vorhanden ist und dieser ebenfalls Beitrdge zur
Lithiumspeicherung leistet. Aus diesem Grund muss zunidchst die Redoxaktivitit des
Siliciums tiberpriift werden. Im ersten Zyklus erscheint bei beiden Proben ein Peakminimum
bei 0,7 V vs. Li/Li" in kathodischer Richtung (Lithiierung). Diese Reaktion ist irreversibel, da
sie im ndchsten Zyklus nicht mehr zu beobachten ist und kann auf die SEI-Bildung auf
Silicium und dem Kohlenstoffgeriist aus der Zersetzung von Elektrolytkomponenten
zuriickgefithrt werden."** Die Formierung der SEI tritt bei Si-NP@C sehr deutlich in
Erscheinung wegen der grofBen Oberfldche und ist zum groBten Teil mit der ersten Entladung
abgeschlossen. Bei den reinen Si-NP (blau) ist die Bildung der SEI aufgrund der starken
Agglomeration und der damit geringeren Oberfliche wesentlich weniger ausgeprigt. Es
tauchen in kathodischer Richtung die charakteristischen Strom-Spannungsverldufe fiir die
Lithiierung von Silicium bei etwa 170 mV und < 100 mV auf. Diese Stromspitzen sind auch
bei Si-NP@C (schwarz) deutlich zu erkennen. Es erscheint zusétzlich ein Peakminimum bei
320 mV, welcher ebenfalls oft bei der Lithiierung von amorphen Siliciumfilmen beobachtet
wird."" In anodischer Richtung (Delithiierung) erscheinen sowohl bei Si-NP als auch bei Si-
NP@C zwei Strommaxima bei 370 mV und 510 mV, welche sehr charakteristisch fiir die

Delithiierung von Li,Si sind. !4 134

Die Redoxpaare fiir graphitischen Kohlenstoff liegen
dagegen bei etwa 70 bis 140 mV und konnen im vorliegenden Material nicht beobachtet

werden.'®
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Abbildung 5.19: a) Zyklovoltammogramm mit mehreren Zyklen und b) GCPL von Si-NP und Si-
NP@C_Genl bei verschiedenen Stromraten (Messbedingungen: 0,01 — 1,2 V vs. Li/Li" in LP30). Der
Kohlenstoffanteil in den Elektroden fiir GCPL ist vergleichbar und betrdgt 40 - 50 Gew.%.

Weiterhin fillt auf, dass sowohl bei Si-NP als auch bei Si-NP@C ein Anstieg des Stromes mit
fortschreitender Zykluszahl zu beobachten ist und sich nach etwa 10 Zyklen einem Maximum
anndhert. Diese Art von Aktivierung des Siliciums wird hiufig in der Literatur beobachtet und
kann auf mehrere Umstinde zuriickgefiihrt werden.”” '** 3¢ Cui ef al. machen ein verzogertes
Einsickern von Elektrolyt in die pordse Struktur des Elektrodenmaterials verantwortlich.'*
Da diese Aktivierung auch bei unpordsen Si-NP auftritt, erscheint diese Theorie weniger
wahrscheinlich. Andere Literaturquellen fithren die Aktivierung auf das SiO, auf der
Oberfliche der Si-NP zuriick, welches zur kontinuierlichen Bildung von aktiven Si’-Clustern
fihrt (Gleichung 5.2 und 5.3)."® Diese Theorie passt gut mit den hier beobachteten
Ergebnissen zusammen. So wéchst die Kapazitit bei Si-NP@C mit jedem Zyklus stirker, da
wesentlich mehr SiOy als bei reinen Si-NP auf der Oberfliche nachgewiesen werden konnte.

Es sollte jedoch zusidtzlich berilicksichtigt werden, dass auch eine {iiberhdhte
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Vorschubgeschwindigkeit der CV zu einer unvollstindigen Lithiierung aufgrund von
Transportlimitierungen im Material fiihren kann. Eine unvollstdndige Ausnutzung des
Siliciums im ersten galvanostatischen Zyklus konnte bereits im Abschnitt 5.2.2 durch in situ
XRD nachgewiesen werden. Anhand der Ergebnisse wird deutlich, dass das aktive Material
fiir die Lithiumeinlagerung in Si-NP@C das Silicium ist und der Beitrag des Kohlenstoffes

vernachléssigt werden kann.

In Abbildung 5.19b ist das galvanostatische Zyklusverhalten von Si-NP und Si-NP@C in
Abhingigkeit der Stromrate zu sehen. Die reinen Si-NP weisen bereits bei einer geringen
Strombelastung von 200 mA/g eine rapide Degradation auf (vergleich dazu Abschnitt 5.2.1)
und verlieren etwa 80 9% der Kapazitit nach etwa 45 Zyklen. Die maximale
Delithiierungskapazitidt der Si-NP betrdgt etwa 2000 mAh/gs; und damit etwa 55 % der
theoretischen Kapazitit von Silicium (3600 mAh/gs; fiir Li;sSis). Bei Si-NP@C ist die
maximale Delithiierungskapazitit mit 2100 mAh/gs; etwa vergleichbar mit der von Si-NP.
Damit scheint auf den ersten Blick die Ausnutzung von Silicium im ersten Zyklus wenig vom
Kohlenstoffdesign abhéngig zu sein, denn beide Elektroden besitzen mit etwa 40 - 50 Gew.%
einen sehr dhnlichen Kohlenstoffanteil. Es ist jedoch zu bedenken, dass der elektrochemisch
wenig aktive SiOx-Anteil im Si-NP@C-System wesentlich hoher ist (vgl. Abbildung 5.3 und
Abbildung 5.18) und trotzdem eine hohere Kapazitit als bei reinen Si-NP erreicht wird. Diese
Beobachtung spricht fiir eine hohere Ausnutzung von Silicium bei Si-NP@C. Bemerkenswert
ist die wesentlich verbesserte elektrochemische Reversibilitit bzw. Lebensdauer und die
Strombelastbarkeit des Si-NP@C-Komposits. Die Reversibilitdt betrdgt nach 100 Zyklen
immer noch 970 mAh/gs; und entspricht einer Abnahme der Kapazitit von lediglich
15 % (bei Vernachlédssigung der ersten 4 Zyklen). Die reinen Si-NP dagegen verlieren nahezu
90 % der Kapazitit nach 100 Zyklen (bei Vernachlidssigung der ersten 4 Zyklen), obwohl der
Kohlenstoffanteil in beiden Elektroden nahezu identisch ist. Bei Erhdhung der
Strombelastung auf 1 A/g fiir Si-NP@C sinkt die Kapazitit aufgrund von wachsenden
Uberspannungen (siehe Kapitel 2.3) zunichst drastisch auf etwa 1000 mAh/gs;. Trotzdem ist
die Kapazitdt immer noch so hoch, wie die der reinen Si-NP nach 5 Zyklen bei einem Viertel
der Strombelastung. Weiterhin wurde eine auerordentlich hohe Strombelastung von bis zu
4 A/g bei Si-NP@C angewendet. Bei dieser 16fachen Strombelastung, typisch fiir
Hochleistungsanwendungen, bleibt nach etwa 120 Zyklen immer noch eine hohere Kapazitit,

als bei der Benutzung von reinen Si-NP mit wesentlich geringeren Stromraten.
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Dieses Ergebnis flihrt zu der Schlussfolgerung, dass ein kurzer Weg fiir Elektronen zwischen
der Kohlenstoff/Silicium-Grenzfliche Grundvoraussetzung fiir eine exzellente und reversible
elektrochemische Leistungsfahigkeit ist. Bei starker Agglomeration der Si-NP in Verbindung
mit einem konventionellen Leitadditiv ist diese Grundvoraussetzung dagegen nicht gegeben.
Es kommt zu einer unzureichenden elektrischen Kontaktierung des Siliciums und folglich
einer geringen Reversibilitdt (Abbildung 5.10). Durch die Abscheidung der Si-NP in ein
pordses Kohlenstoffgeriist kann die starke Agglomeration unterbunden und die Si-NP fein
dispergiert in ein dreidimensionales, leitfahiges Geriist platziert werden. Dieses Design stellt
eine exzellente elektrische Kontaktierung des Siliciums innerhalb der Elektrode dar. Das
Wachstum der SEI wird mit der Abscheidung von Si-NP auf ein Kohlenstoffgeriist jedoch
nicht unterbunden, da Silicium weiterhin eine Volumenausdehnung von etwa 300 % erféhrt
und damit die Oberflaichenschicht bzw. die SEI pro Zyklus zerbricht, sich regeneriert und
wiéchst. Somit kommt es auch hier zu einer kontinuierlichen Degradation bzw.

Kapazitdtsabnahme bei den Si-NP@C.

Wird die gesamte Masse der Si-NP@C Genl-Elektrode berticksichtigt, so wird deutlich, dass
die spezifische Kapazitit der Anode maximal etwa 640 mAh/ganode betragt (Abbildung 5.20)
und damit lediglich etwa doppelt so hoch ist wie die des Graphits.

"% 1400

o

g . i 100
g 1200 1 9 I
< | -90 °
£ 1000+ ' N
o i - 80 [
- S— Si-NP@C_Gen1 L 8
& Si-NP@C_Gen2 70 &
- R
é; 600 g0 2
2 L S
2 4004 150 B
2 _ O
= 200- o : 40
@ . spezifische Kapazitat I
o 1 von Graphit

0 T T T T T T T T T T 30
0 20 40 60 80 100

Zykluszahl

Abbildung 5.20: GCPL von Si-NP@C der ersten Generation (Genl) und der zweiten Generation
(Gen2) (Messbedingungen: 0,01 — 1,2 V vs. Li/Li" mit I = 250 mA/g in LP30).
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Aus diesem Grund wurde das Si-NP@C der zweiten Generation (Gen2) entwickelt, welches
sich durch deutlich hohere Siliciumanteile auszeichnet. Um die Auswirkung von hoheren
Siliciumanteilen zu studieren und damit den Kriterien fiir eine praktische Anwendung in LIB
zu entsprechen, wurde Si-NP@C Gen2 unter gleichen Bedingungen untersucht, wie das
Material der ersten Generation. Die Ergebnisse des galvanostatischen Zyklusverhaltens sind
in Abbildung 5.20 dargestellt. Die spezifische Kapazitit wurde auf die Masse der gesamten
Anode (ohne Kupfer) bezogen, um einen fairen Vergleich mit Graphit zu garantieren und die
Auswirkungen eines hohen Siliciumanteils auf die Gesamtleistung zu verdeutlichen. Mit dem
Material der zweiten Generation konnen mit 1280 mAh/g nahezu doppelt so hohe Kapazititen
als mit dem Material der ersten Generation erreicht werden, vor allem weil deutlich mehr
Silicium enthalten ist. Die Kapazitét {ibertrifft die von Graphit um nahezu das Vierfache und
wiirde eine Steigerung der spezifischen Energie von bis zu 30 % im Vergleich zu
herkémmlichen LIB gleichkommen (vergleich dazu Abbildung 3.5). Es wird jedoch deutlich,
dass der Kapazititsverlust beim Material der zweiten Generation stark zunimmt. Zudem ist
die Coulomb-Effizienz mit etwa 96 % deutlich kleiner bei Si-NP@C_Gen2. Dies deutet auf
erhohte Nebenreaktionen mit dem Elektrolyt hin und kann vor allem auf die hohere Beladung
mit Si-NP zuriickgefiihrt werden. Alle Si-NP bilden eine SEI aus, die wiederum mechanisch
instabil ist, bei Volumeninderung zerbricht und sich neu generiert. Damit kommt es zu einem
Wachstum und einer Isolierung der Si-NP. Bei mehr Si-NP, wie im Si-NP@C Gen2, nehmen
die Auswirkungen der wiederholten SEI-Bildung proportional zu. Die Effizienz nimmt ab und
der Kapazititsverlust steigt, da die SEI elektrisch isolierend wirkt. Eine schematische
Darstellung zum  vorstellbaren Degradationsmechanismus in  Abhéngigkeit der

Siliciumbeladung ist in Abbildung 5.21 dargestellt.

Teilweise kann die erhohte Degradation von Si-NP@C Gen2 zudem auf eine geringere
Oberflache des Kohlenstoffgeriistes (Tabelle 5.3), welche zu einer schlechteren elektrischen
Kontaktierung der Si-NP flihrt, zuriickgefiihrt werden. Auch die geringfiigig groBeren
Siliciumkristallite in Si-NP@C Gen2 konnten aufgrund der instabileren SEI eine schlechtere
Reversibilitit hervorrufen, wie bereits in Kapitel 5.2.4 geschlussfolgert. Diese kontriren
Effekte stellen ein grofBes Problem fiir die praktische Anwendung dar, da beide Faktoren
wichtig sind: eine hohe Siliciumbeladung fiir eine hohe Kapazitit und eine hohe Reversibilitit
bzw. Lebensdauer. Durch die Optimierung des Anodendesigns ist eine hohe Reversibilitit
jedoch nur bei geringer Siliciumbeladung mdglich. In der wissenschaftlichen Literatur wird

dieses Problem oft verschleiert, indem die spezifischen Kapazititen auf die Masse des
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Aktivmaterials bzw. Siliciums normiert oder nur geringe Massebeladungen genutzt werden
(siehe Kapitel 5.4.4). Damit sind scheinbar hohe Kapazitéten bei hoher Reversibilitit moglich.
Fiir die praktische Anwendung ist jedoch immer das Gesamtgewicht der Elektrode mit
moglichst hoher Beladung wichtig. In den nachfolgenden zwei Kapiteln wird eine Strategie
prasentiert, wie hohe Siliciumanteile und eine hohe Reversibilitidt kombiniert werden konnen.
Dazu werden Elektrolytadditive getestet und deren Einfluss ausfiihrlich studiert. Ziel ist es,
das kontinuierliche Wachstum der SEI zu unterdriicken und damit den Verlust des

elektrischen und ionischen Kontaktes zu unterbinden.

~5nm
Elektrolyt kein elektrischer
Konta%
) idealer elektrischer Q.
SEI S|'NP Kontakt

N / Q
Kohlenstoff Kohlenstoff

Si-NP@C_Gen1 Si-NP@C_Gen2
(wenig Si-NP) (viele Si-NP)

Abbildung 5.21: Mogliches Schema zur Degradation von Si-NP@C bei unterschiedlicher
Si-NP-Beladung: Das SEI-Wachstum fiihrt bereits nach wenigen Zyklen zum Kontaktverlust,

besonders bei vielen Si-NP.
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5.4.2 Stabilisierung der Solid-Electrolyte-Interface mit Fluoroethylencarbonat

Teilergebnisse des Abschnittes wurden bereits in der Fachzeitschrift Physical Chemistry

Chemical Physics (2015, Vol. 17, S. 24956-24967) publiziert.

Die bisherigen elektrochemischen Untersuchungen wurden mit dem kommerziellen LP30-
Elektrolyt  durchgefiihrt.  Einige  Elektrolytadditive = und  Modifikationen  der
Elektrolytzusammensetzung haben sich als Okonomische und effiziente Strategie
herausgestellt, um die Reversibilitit bzw. die Lebensdauer von LIB zu verbessern.'* *> 1! Die
Ursache liegt in der Solid-Electrolyte-Interface (SEI) auf der Anodenoberfliche, deren
Stabilitdt und Zusammensetzung vom Elektrolyt abhéngt. Fiir Siliciumanoden in LIB hat
Fluoroethylencarbonat (FEC) ein sehr grofes Interesse erzeugt. Ein weiteres bekanntes
Additiv, vor allem um die thermische Stabilitit von Graphitanoden zu erhohen, ist
Vinylencarbonat (VC).""" Es wird in Abschnitt 5.4.3 niher untersucht. Beide Additive sind
dem Ethylencarbonat (EC), einer Hauptkomponente des LP30-Elektrolyts, chemisch als auch
physikalisch dhnlich (Abbildung 5.22).

EC FEC VC
F

M\ — =\

O @) O

Y Y Y

Abbildung 5.22: Chemische Struktur von Ethylencarbonat (EC), Fluoroethylencarbonat (FEC) und
Vinylencarbonat (VC).

Im Zusammenhang mit Silicium als Anodenmaterial wurde tiber FEC zum ersten Mal 2006
bei Versuchen an Diinnschichtfilmen aus Silicium berichtet und eine wesentlich verbesserte
Zyklusstabilitit — beobachtet.®  Seitdem wurden diverse nanostrukturierte  und
mikrostrukturierte Siliciumanoden erfolgreich mit FEC getestet und untersucht.®- %% 12" 137 Eg
hat sich in den letzten drei bis fiinf Jahren als Standardadditiv zum Elektrolyt fiir
elektrochemische Untersuchungen an Silicium etabliert. Die Ursache der verbesserten
Reversibilitdt ist jedoch nicht zweifelsfrei gekldrt und ist immer noch Gegenstand intensiver

Forschung.'*® Sicher ist, dass FEC durch Reduktion Struktur und chemische
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Zusammensetzung der SEI auf Silicium vorteilhaft beeinflusst und das Wachstum signifikant

unterdrickt.

Nachfolgende Untersuchungen wurden mit den Si-NP@C der ersten Generation (Genl)
durchgefiihrt. Zunédchst werden elektrochemische Tests mit Si-NP@C in Abhingigkeit der
Zugabe von FEC zum LP30-Elektrolyt durchgefiihrt. In Abbildung 5.23 sind die Ergebnisse
der GCPL in Abhéngigkeit vom FEC-Zusatz im LP30-Elektrolyt dargestellt.
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Abbildung 5.23: GCPL von Si-NP@C Genl in Abhingigkeit vom FEC-Zusatz im LP30 Elektrolyt:
a) bei I =250 mA/g und b) bei I =1 A/g (Messbedingungen: 0,01 — 1,2 V vs. Li/Li"). Die Kapazitit

wurde sowohl auf die Siliciummasse als auch auf die Anodenmasse normiert.

Die spezifische Kapazitit wurde sowohl auf die Siliciummasse als auch auf die gesamte
Anodenmasse normiert. Zunichst wird deutlich sichtbar, dass mit der Zugabe von FEC eine
signifikant verbesserte Reversibilitédt erreicht wird. So fallt die Kapazitit im kommerziellen
LP30 nach 100 Zyklen bei einer Stromrate von 250 mA/g auf etwa 870 mAh/gs; bzw. 307
mAh/ganoge. Durch Zugabe von FEC kann eine Steigerung der Kapazitit nach 100 Zyklen von
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etwa 80 % auf 1450 mAh/gs; bzw. 490 mAh/ganeqe erreicht werden. Langezeittests bei hohen
Stromraten von 1 A/g fithren zu noch drastischeren Unterschieden. So ist die Kapazitit mit
FEC-Zusatz nach 400 Zyklen bei einer Kapazititsretention von 60 % etwa 140 % hoher. Ohne
FEC wird nur eine Kapazititsretention von lediglich 25 % nach 400 Zyklen erreicht. Die
Coulomb-Effizienz (CE) ist mit FEC aufgrund von geringeren Nebenreaktionen wahrend der
Ent-/Ladung durchweg bis zu 1 % hoher. In LP30 finden dagegen deutlich hiufiger
Nebenreaktionen statt, was auf eine instabilere SEI hindeutet. Der erste Zyklus stellt jedoch
eine Ausnahme dar. So ist die CE zu Beginn geringer bei Verwendung des FEC Additivs. Die
Ursache liegt in einer ausgeprdgten Verbrauchsreaktion von FEC, um eine stabile
Oberflachenschicht bzw. SEI auf den Si-NP auszubilden. Nach Bildung der stabilen
Oberflachenschicht aus FEC folgt nur noch eine sehr geringe Zersetzung von

Elektrolytkomponenten, deutlich erkennbar durch die hohe CE.

Diese Ergebnisse verdeutlichen, dass das konzipierte Anodendesign aus Si-NP in einem
pordsen Kohlenstoffgeriist nur einen Teil zur hoher Reversibilitdt beitragen kann und der
Elektrolyt maBgeblich an Stabilitdt und Lebensdauer von Siliciumelektroden beteiligt ist. Die
Rolle des porosen Kohlenstoffgeriistes als Bestandteil des Anodendesigns dient dazu, dass
kurze Wege fiir Elektronen zwischen Silicium und Kohlenstoff garantiert sind. Maligeblich
fiir eine hohe Reversibilitdt und Lebensdauer ist der Erhalt dieses exzellenten elektrischen
Kontaktes. Eine wachsende und ausgeprigte SEI als wenig leitfahiger Bestandteil der
Oberfldache von Si-NP, fiihrt zu einer Isolierung des Si-NP mit fortschreitender Zykluszahl
(vgl. Abbildung 3.10).”® Durch FEC wird scheinbar eine flexible und stabile SEI erzeugt,
welche der Volumenausdehnung von Silicium widerstehen kann. Der elektrische Kontakt zum

Kohlenstoff bleibt somit erhalten.

Um die kinetischen Bedingungen zur Bildung der SEI auf Si-NP besser zu verstehen, wird
das Spannungsprofil gegen die Zeit im ersten galvanostatischen Zyklus analysiert (Abbildung
5.24a). Bei der Entladung in LP30 tritt bei etwa 0,8 V ein Gefille auf, was auf die Zersetzung
von EC und DMC zuriickgefiihrt werden kann.®” Wird FEC hinzugefiigt, taucht bei etwa
1,4 V ein zusitzliches horizontales Plateau auf, vermutlich aufgrund der Zersetzung von
FEC.* Im differentiellen Kapazititsplot (Abbildung 5.24b) wird dies durch ein starkes Signal
bei 1,45 V noch wesentlich besser sichtbar. Diese Eigenschaften deuten auf einen Zwei-
Phasen-Ubergang bzw. der Abscheidung von einem Feststoff aus fliissiger Phase hin, gemif

der Gibb’schen Phasenregel (Gleichung 5.1) im bindren System.
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Abbildung 5.24: a) Galvanostatisches Spannungsprofil des ersten Zyklus von Si-NP@C_Genl und b)
die dazugehorige differentielle Kapazitit (dQ/dV) in Abhéngigkeit vom FEC-Zusatz zum LP30-
Elektrolyt (Messbedingungen: 0,01 — 1,2 V vs. Li/Li" mit I =250 mA/g).

Um den potentiellen Feststoff, der aus der Zersetzung von FEC resultiert, zu identifizieren
und damit méglicherweise die verbesserte Reversibilitit zu begriinden, werden post mortem
Untersuchungen durchgefiihrt. Dazu wurden die Testzellen mit Si-NP@C-Elektroden im
delithiierten Zustand nach 400 galvanostatischen Zyklen in Abhéngigkeit des FEC im LP30-
Elektrolyt charakterisiert. Zundchst wurden XRD-Messungen durchgefiihrt, um mogliche
nanokristalline Phasen nachzuweisen. Die Diffraktogramme sind in Abbildung 5.25a zu
sehen. In LP30 ohne Additiv tauchen keine kristallinen Phasen auf. Die breiten Reflexe der
Si-NP (5 nm) sind nicht mehr sichtbar, da das kristalline Silicium komplett amorph wurde.
Mit FEC im Elektrolyt tauchen breite Reflexe bei etwa 38°, 45° und 66° auf, welche auf die
kubische Struktur vom LiF (Fm3m) zuriickgefiihrt werden konnen. Anhand der Berechnung
iiber die Scherrer-Gleichung konnte eine KristallitgroBe von etwa 4 nm ermittelt werden.
Weitere kristalline Phasen sind nicht zu beobachten. Die Bildung groBer Mengen LiF kann
mittels TEM und XPS bestitigt werden. Die TEM-Hellfeldaufnahmen in Abbildung 5.25b
und das dazugehorige Feinbereichsbeugungsbild (SAED) zeigen einen représentativen
Ausschnitt der Si-NP@C-Elektrode nach dem Zyklieren gegen Li/Li" in Abhéingigkeit des
Elektrolyts. Das Beugungsbild bei Anwesenheit von FEC weist typische Ringe auf, deren
Form und Radien auf nanokristallines LiF mit kubischer Struktur hinweisen. Die
dazugehorigen Millerschen Indizes der Beugungsringe wurden im SAED-Bild markiert. In
LP30 konnen diese Beugungsringe nicht beobachtet werden. Die vorliegenden Ergebnisse

bestdtigen die Beobachtungen der XRD-Messungen. Hochauflésende TEM-Aufnahmen sind
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nicht moglich, da die Energie des Elektronenstrahls die Struktur und Eigenschaften der

empfindlichen SEI verdndert bzw. diese zerstort.
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Abbildung 5.25: a) Rontgenpulverdiffraktogramme (rot) von Si-NP@C_Gen1 nach 400
galvanostatischen Zyklen (0,01 V— 1,2 V vs. Li/Li" bei I = 1 A/g) in Abhingigkeit vom FEC-Zusatz
im LP30-Elektrolyt mit dazugehorigen berechneten Diffraktogrammen (schwarz) und der
Differenzlinie (blau). Die Bragg-Positionen der LiF-Phase sind als schwarze vertikale Striche

gekennzeichnet. b) dazugehorige TEM-Hellfeldaufnahmen mit SAED-Bild.

XPS-Messungen an der zyklierten Si-NP@C-Elektrode (ohne Sputtern) bestédtigen hohe
Konzentrationen an Fluor von bis zu 10 At.% mit FEC-Zusatz im Elektrolyt. Nur geringe
Mengen Fluor von etwa 1,0 At.% werden dagegen bei Verwendung des konventionellen
LP30-Elektrolyts detektiert (Tabelle 5.4). Als Fluorquellen kommen nur das Leitsalz (LiPFg)
und das FEC in Frage. Somit kann die Zersetzung des Leitsalzes ohne Additiv als
vernachléssigbar gering angesehen werden, wie bereits an reinen Si-NP beobachtet. Dagegen
muss die Zersetzung von FEC signifikant sein. Nur so ldsst sich die auffallend hohe
elektrochemische Aktivitdt mit der ersten Entladung erkldren. Das F 1s Spektrum (Abbildung
5.26) bestitigt nochmals, dass es sich bei vorliegenden Fluorkonzentrationen um LiF handeln
muss, da ein Maximum bei einer Bindungsenergie von 685,5 eV auftritt, typisch fiir
Fluoride.” Dieses Ergebnis ist in sehr guter Ubereinstimmung mit XRD- und TEM-
Beobachtungen.
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Tabelle 5.4: Elementare Zusammensetzung (At.%) der Oberflache von Si-NP@C_Genl aus XPS-
Messungen nach 400 galvanostatischen Zyklen in Abhédngigkeit vom FEC-Zusatz zum LP30-
Elektrolyt (0,01 V—1,2 V vs. Li/Li" bei I =1 A/g). Wasserstoff wurde nicht beriicksichtigt, da durch
XPS nicht nachweisbar.

LP30 LP30 + FEC
Si 0,7 1.2
C 32,2 29.5
0 39,7 23,6
F 1,0 9,5
P 0.2 1,0
Li 26,1 353
S 100 100
/0 0.8 1,25

Zusiétzlich werden unabhingig vom Elektrolyt geringe Konzentrationen an zersetzten
Leitsalzriickstinden mit einer typischen Bindungsenergie bei etwa 687 eV sichtbar. Es
handelt sich hierbei nicht um den Binder PVDF, da fiir diese Elektroden Polyacrylsdure
verwendet wurde (Kapitel 4.2.1). Da die Probe intensiv mit einer Ultraschallbehandlung
gewaschen wurde, handelt es sich offensichtlich nicht oder nur in vernachléssigbaren Mengen
um erhaltenes Leitsalz. Die zersetzten Leitsalzriickstainde konnen im P 2p Detailspektrum
(Abbildung 5.26) genauer analysiert werden. Die Bindungsenergiemaxima bei 133 bis 135 eV
deuten auf Phosphate (PO4™) und Fluorophosphate (POF,™) hin und tauchen in besonders
groBen Mengen bei der Zugabe von FEC zum Elektrolyt auf.’® Dabei iibersteigen die
Konzentrationen das Fiinffache im Vergleich zum reinen LP30-Elektrolyt. Erwartungsgemal
konnen Riickstinde von LiPFg bei 137 eV kaum beobachtet werden, was auf die griindliche
Reinigung der Elektrode zuriickzufiihren ist. In vergleichbaren Studien mit Elektroden aus
nanostrukturiertem Silicium werden oft hohe Mengen an LiPFg bei post mortem Analysen

90-91, 138

beobachtet und als SEI-Bestandteil angesehen. Die Ergebnisse dieser Arbeit weisen

darauf hin, dass die Menge an LiPFg in der SEI oft {iberschétzt wird.
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Abbildung 5.26: XP-Spektren des F 1s und des P 2p Niveaus von Si-NP@C Genl nach 400
galvanostatischen Zyklen (0,01 V—1,2 V vs. Li/Li" bei I = 1 A/g) in Abhiingigkeit vom FEC-Zusatz
zum LP30-Elektrolyt (referenziert auf 685,5 eV LiF).

Die Kohlenstoffkonzentration auf den Elektroden ist in beiden Elektrolytzusammensetzungen
mit etwa 30 - 32 At.% sehr dhnlich, jedoch treten deutliche Unterschiede beim C/O-Verhiltnis
auf. Im kommerziellen Elektrolyt (LP30) liegt das C/O-Verhéltnis bei 0,8 und steigt auf 1,25
mit FEC an. Ein kleines C/O-Verhiltnis ldsst auf eine hohe Zersetzung von
Elektrolytbestandteilen (EC und DMC) schlieBBen, da sauerstoffreiche Verbindungen wie z. B.
CH3;0CO;Li1 und Li,COs5 daraus gebildet werden. In der Tat konnen diese Verbindungen im
C 1s Spektrum (Abbildung 5.27) identifiziert werden. So sind in LP30 ohne Additiv sehr viele
Zersetzungsprodukte wie Li;CO3; (290 eV), CH;0CO;Li (288 - 290 eV) oder CH;OLi
(286 eV) zu erkennen. Nach Zugabe von FEC sind deutlich geringere Konzentrationen dieser
semi-organischen Lithiumsalze erkennbar. AuBerdem ist mit FEC im Elektrolyt der
Bindungsenergiepeak bei etwa 285 eV deutlich ausgeprédgter. Dieser lasst sich auf das

9 und deutet auf geringe

Kohlenstoffgeriist bzw. Graphit zuriickfiihren'*"
Elektrolytzersetzung hin. Es muss demzufolge eine sehr stabile und flexible SEI auf dem Si-
NP@C Komposit gebildet worden sein, die eine kontinuierliche Zersetzung von EC und
DMC auf dem Si-NP durch Bruchstellen in der SEI verhindert. Die Siliciumkonzentration ist
mit 1,2 At.% im FEC-haltigen Elektrolyt fast doppelt so hoch. Zudem werden im Si 2p
Spektrum (Abbildung 5.27) neben den iiblichen Siliciumverbindungen der SEI, wie Li,SiOy
bei 101 eV und SiO; bei 103 eV,’”! deutliche Anteile von elementaren Silicium (99,5 eV) und

Li,Si (98 eV) bei FEC-Zusatz zum Elektrolyten sichtbar. Si0, konnte auch von Riickstinden
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des Quarzglasseparators resultieren und ist deswegen moglicherweise nicht Bestandteil der

SEL

C1s Si2p

Graphit LP30 + FEC| | LP30 + FEC —LiSi,

-

CH.OCO.Li B
2 - A X% CH,OLi LP30
Li,CO,  CH,0CO,Li/~ \, °
\7 | "'/ E\/
7\

LP30

Intensitat

202 290 288 286 284 282 280 106 104 102 100 98 96

Bindungsenergie (eV)

Abbildung 5.27: XP-Spektren des C 1s und des Si 2p Niveaus von Si-NP@C Genl nach 400
galvanostatischen Zyklen (0,01 V— 1,2 V vs. Li/Li" bei I = 1 A/g) in Abhiingigkeit vom FEC-Zusatz
zum LP30-Elektrolyt (referenziert auf 685,5 eV LiF).

Aus den Ergebnissen kann geschlussfolgert werden, dass die vorliegende SEI aus FEC
wesentlich diinner ist und wahrscheinlich etwa 2 - 4 nm betrégt. Eine zuverldssige Angabe der
SEI Schichtdicke ist jedoch nicht moglich, da durch den Waschvorgang wahrscheinlich auch
Teile der SEI entfernt wurden. Es ldsst sich weiterhin schlussfolgern, dass LiF nicht als
geschlossene Schicht in der SEI vorliegen kann, da die KristallitgroBe des LiF von 4 nm,
bestimmt iiber XRD, die maximale Informationstiefe der XPS darstellt. Daher muss LiF als
pordse Schicht oder, was wahrscheinlicher ist, als Schicht aus sphirische Nanopartikel

vorliegen, vergleichbar mit der GroB3e der Si-NP.

Weitere wichtige Strukturmerkmale konnen aus der Bindungsenergie des Sauerstoffs im
Elektrodenmaterial entnommen werden. Im O 1s Spektrum kénnen nach dem Zyklieren im
kommerziellen LP30-Elektrolyt typische Verbindungen wie Li,S10y bei 530,5 eV und diverse
organische Verbindungen (CHOy) bei 532 - 533 eV (Abbildung 5.28) identifiziert werden.”!
Mit der Zugabe von FEC erscheint ein zusitzlicher Peak bei etwa 528,5 eV, typisch fiir Li,O,
mit einem Anteil von 6 % am O 1s Spektrum. Philippe et al. haben durch zerstorungsfreie

Tiefenprofilanalyse mit XPS {iber harte und weiche Rontgenstrahlung beobachtet, dass Li,O
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besonders in der Zwischenschicht von Silicium zur SEI auftritt.”! Diese Beobachtungen
konnten bereits in dieser Arbeit (Kapitel 5.2.3) an reinen Si-NP durch XPS mit Ar-
Ionenabtragung (Sputtern) bestdtigt werden. Aus diesem Grund wurden beide Si-NP@C-
Elektroden zusitzlich gesputtert, um die oberen 15 nm der SEI zu entfernen und damit die
Zwischenschicht von Si-NP zur SEI besser zu analysieren. Es ist zu beachten, dass der
hochenergetische Ar-lonenstrahl die chemische Struktur der Oberflichenverbindungen
verdndert und zerstort. Aus diesem Grund ist es oft nicht sinnvoll nach dem Sputtern die
chemischen Verbindungen mittels der Lage der Bindungsenergie zu analysieren. In diesem
speziellen Fall wird das Auftreten von Li;O nach der Oberflichenabtragung untersucht, da
Li,O allgemein eine stabile Substanz ist und normalerweise nicht reduziert wird. Li,O kann
jedoch moglicherweise aus Li;CO; durch Freisetzung von CO, entstehen.”” *° Aus dem
Vergleich der Elektrode im Additiv-freien Elektrolyt vor und nach der Oberflachenabtragung
durch Ar-lonen kann dieser Mechanismus jedoch ausgeschlossen werden. So wird nach dem
Sputtern der LP30-Probe (Abbildung 5.28b) kaum Li,O sichtbar, obwohl zugleich grof3e
Mengen Li,CO3; im unbehandelten Zustand (Abbildung 5.27 C 1s) nachgewiesen wurden.

Q) LP30+FEC ——Li,0 b) Lpso+FeC —Li,0
—LiSio, : —LiSio,
——CO0,, Si0, ——Co, Sio,
6 % Li,0 16 % Li,0

/

o

Intensitat
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Bindungsenergie (eV)

Abbildung 5.28: XP-Spektren des O 1s Niveaus von Si-NP@C Genl nach 400 galvanostatischen
Zyklen (0,01 V—1,2V vs. Li/Li" bei I = 1 A/g) in Abhiingigkeit vom FEC-Zusatz zum LP30-
Elektrolyt (referenziert auf 685.5 eV LiF). a) vor und b) nach dem Sputtern.

Mit FEC-Zusatz werden dagegen betrachtliche Mengen an Li,O von 16 % am Signal des O 1s
Spektrum nach dem Sputtern sichtbar, obwohl so gut wie kein Li,CO; beobachtet wird.
Dieses Ergebnis deutet darauf hin, dass besonders viel Li,O unter der SEI an der Grenzflidche
zum Silicium vorhanden ist. Wie in Abschnitt 5.2.3 bereits nachgewiesen, ist das Li,O

wahrscheinlich das Produkt aus der Reaktion von SiO, mit dem Elektrolyten bei der ersten
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Lithiierung (Gleichung 5.2). Da grofle Mengen SiO, auf der Si-NP@C-Elektrode vor der
Benutzung detektiert wurden, sollte dementsprechend viel Li,O gebildet werden. Die
Ergebnisse deuten darauf hin, dass im Additiv-freien Elektrolyt eine Auflosung des Li,O
erfolgt. Mit FEC im Elektrolyt wird dagegen eine Auflésung verhindert. Es sollte zusitzlich
in Betracht gezogen werden, dass Li,O aus der Zersetzung von FEC entstehen konnte. Diese

1 Aus der Literatur ist bekannt, dass

Theorie wurde unlidngst von Schroder et al. geduBert.
Li,O durch Spuren von Flusssiure (HF) langsam aufgeldst wird.”””' Zudem 16st HF viele
semi-organische Lithiumsalze und Oxide (z. B. SiO;) in der SEI unter Bildung von Wasser
und LiF auf (Gleichungen 5.4 - 5.7)." Philippe et al. postulierten die Bildung von
sauerstoffhaltigen, fluorierten Siliciumverbindungen (SiOxFy) liber eine kontrollierte Reaktion
von HF mit SiO,, welche mdglicherweise iiber einen komplexeren Reaktionsweg erfolgt, als

typischerweise bei der Flusssduredtzung von SiO, beobachtet.”

Li,0 + 2HF & 2LiF + H,0 (5.4)
Li,CO5 + 2HF & 2LiF + H,0 + CO, (5.5)
Si0, + 4HF & SiF, + 2H,0 (5.6)
ROCO,Li + HF & ROCO,H + LiF (5.7)

Spuren von HF kommen in den meisten Elektrolyten fiir LIB vor und entstehen aus der
Reaktion von LiPFs mit Wasserresten (Gleichung 5.8 - 5.9). Als Nebenprodukte entstehen
sogenannte Phosphate und Fluorophosphate (POxFy), deren Anwesenheit damit ein gutes
Indiz fiir die Bildung von Wasser und damit HF ist. Die Bildung von HF wird als schadlich
fiir die Reversibilitit in LIB angesehen, da HF sdmtliche Oxide angreift inklusive der
Hochvoltkathodenmaterialien.'* Die Anwesenheit von Wasser sollte aus diesem Grund in LIB

ausgeschlossen werden, ist jedoch praktisch nur schwer umsetzbar.

PF; + H,0 & 2HF + POF; (5.8)

POF] + H,0 & 2HF + PO,F; (5.9)

Interessanterweise konnen Phosphate und Fluorophosphate bei der Verwendung des FEC-

haltigen Elektrolyts in betrdchtlichen Mengen beobachtet werden. Aus diesen Ergebnissen
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und unter der Beriicksichtigung der Gleichungen 5.4 - 5.9 ldsst sich schlussfolgern, dass

groflere Mengen HF und Wasser im FEC-haltigen Elektrolyt entstehen miissen.

Diese Erkenntnisse lassen auf folgenden Zersetzungsmechanismus von FEC schlief3en:
Zunéchst erfolgt die Freisetzung von HF und Vinylencarbonat (VC). AnschlieBend kommt es
zur Polymerisierung von VC zu einem Polycarbonat und der Ausscheidung von
nanokristallinem LiF auf Silicium (Gleichung 5.10). Diese Oberflachenschicht ist sehr diinn

und besitzt mechanisch sehr flexible Eigenschaften.

—-Ht
FEC - HF +VC+Li* — Polycarbonat + LiF (5.10)

Die gebildete Flusssdure féllt bei der Reaktion mit Salzen wie LiPFg, Li,0, LiSiOy oder
Li,CO3 zu LiF aus und lagert sich in die SEI ein. Dabei konnen betrdchtliche Mengen an
Wasser entstehen, die wiederum zur Zersetzung des Leitsalzes LiPFg fiihren. Aurbach et al.
haben ebenfalls vorgeschlagen, dass FEC zunichst zu HF und VC reagiert.*” Andere Gruppen
schlagen hingegen vor, dass zunichst eine Ringoffnung des FEC stattfindet und so ein

fluoriertes Polycarbonat entsteht."”> '+

143

Laut quantenmechanischen Berechnungen koénnen
beide Mechanismen auftreten.™ Die Ergebnisse aus dieser Arbeit deuten darauf hin, dass
zundchst eine Defluorierung zu HF stattfindet. Eine Bildung von fluorierten
Kohlenstoffverbindungen konnte nicht beobachtet werden, im Normalfall bei > 291 eV im C
Is Spektrum,”™® und eine Ringdffnung schlieBt sich somit aus. Dieser
Zersetzungsmechanismus des FEC ist denkbar ungiinstig fiir LIB. Obwohl eine vermehrte
HF-Bildung scheinbar keinen negativen Einfluss auf die Reversibilitdt von Si-NP@C hat, ist
HF &uBerst schédlich fiir typische Hochvoltkathodenmaterialien wie z. B. LiCoO, und
LiMnOz.14 In der Tat wurde von einem deutlich negativen Einfluss eines FEC-Zusatzes auf

144-145

kommerzielle LIB berichtet. Die Erkenntnisse passen daher &uflerst gut zu den

Ergebnissen der Literatur.

Unklar ist weiterhin, welche chemischen Verbindungen in der SEI letztendlich fiir die
drastische Verbesserung der Reversibilitdt mit FEC verantwortlich sind. Grof8e Mengen LiF
werden in vielen Publikationen bei der Verwendung von FEC beobachtet und oft fiir die
verbesserte Reversibilitit verantwortlich gemacht.*” So werden diinne Schichten aus LiF
vorgeschlagen, die eine hohe Stabilitit und gute Ionenleitfihigkeiten besitzen.'*' Es ist jedoch
fraglich, wie diinne Schichten aus kompaktem und unflexiblem LiF der enormen
Volumenausdehnung des Siliciums widerstehen sollen, ohne dabei zu zerbrechen. Die

Ergebnisse in dieser Arbeit deuten darauf hin, dass LiF aufgrund seiner kristallinen
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Morphologie nicht fiir die Stabilitdit verantwortlich sein kann und andere flexiblere
Substanzen, wie z. B. Polycarbonate aus VC, dafiir in Frage kommen miissen. Um die
Ursache der Reversibilitdit und die Bedeutung des LiF zu ergriinden, wurden im

nachfolgenden Kapitel weitere Experimente mit VC als Additiv durchgefiihrt.
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5.4.3 Vinylencarbonat und Fluoroethylencarbonat im direkten Vergleich

Vinylencarbonat (VC) ist ein gut etabliertes Elektrolytadditiv fiir LIB und wird bereits
Anfang des 21 Jhd. kommerziell eingesetzt, um die Coulomb-Effizienz und die thermische

Stabilitdt der SEI auf Graphitanoden zu erhhen. ' 146

In Fachkreisen wurden zeitgleich 2006
Ergebnisse mit FEC und VC zur Anwendung auf Silicium-Diinnschichtanoden berichtet und
es konnte fiir beide Additive eine verbesserte Reversibilitit festgestellt werden.*” '*” FEC hat
sich bei Silicium jedoch aus unbekannten Griinden weitgehend durchgesetzt.'®" 12138145 Ayg
Sicht der chemischen Struktur ist VC dem FEC sehr dhnlich (Abbildung 5.22). Anstatt einer
monofluorierten Kohlenstoffgruppe besitzt VC eine Kohlenstoffdoppelbindung. Aurbach et
al. postulierten bereits, dass VC ein Intermediat der FEC-Zersetzung sein konnte.® In
zahlreichen Publikationen wurde zweifelsfrei nachgewiesen, dass VC zu Polycarbonaten
reagiert, welche fiir eine verbesserte Reversibilitit bei Graphit und Siliciumanoden
verantwortlich gemacht werden.”*” '** Der vorteilhafte Einsatz von FEC wird oft mit der
Bildung von LiF oder Fluorpolymere begriindet, die zu einer weiteren Verbesserung der SEI-
Eigenschaften flihren. Bisher sind jedoch nur sehr wenige Studien bekannt, die beide
Additive, FEC und VC, in einer komplementiren Studie fiir Siliciumanoden verglichen
haben. Bei diesen Arbeiten sind erstaunlicherweise sehr widerspriichliche Resultate zu
berichten.® °* '* Eine Ursache der kontroversen Ergebnisse in vorliegenden Studien liegt
wahrscheinlich in der Anwendung von mikrostrukturiertem Silicium und Diinnschichtfilmen,
deren Degradation nicht nur von der SEI abhidngt, sondern auch von Bruchstellen im
Bulkmaterial. Das in dieser Arbeit verwendete nanostrukturierte Material bietet ideale
Bedingungen, um der Ursache auf den Grund zu gehen: Durch die hohe Oberfliche der

Nanostrukturen kommen ausschlieBlich Oberflicheneffekte als Degradationsursache der

Elektrode in Frage (Kapitel 5.2).

Zunéchst werden elektrochemische Tests und anschlieBend post mortem Untersuchungen in
Anlehnung an Kapitel 5.4.2 durchgefiihrt. Die Untersuchungen wurden mit dem Material Si-
NP@C Gen2 fortgesetzt, da es aufgrund der hoheren Kapazitit ein wesentlich hdheres
Potential fiir praktische Anwendungen besitzt. Aus diesem Grund wurde FEC nochmals im
Vergleich zu VC komplementir getestet. In Abbildung 5.29 ist das galvanostatische
Zyklusverhalten in Abhéngigkeit der Elektrolytadditive FEC und VC bei einer relativ
geringen Stromrate von 250 mA/g dargestellt, um Auswirkungen durch Uberspannungen zu

vermeiden.
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Abbildung 5.29: GCPL von Si-NP@C_Gen2 in Abhéngigkeit vom FEC- und VC-Zusatz zum LP30-
Elektrolyt a) bei I =250 mA/g und b) bei I = 0,25 A/g bis 4 A/g.
(Messbedingungen: 0,01 — 1,2 V vs. Li/Li")

Erwartungsgemdl3 wird die schlechteste Reversibilitit mit dem kommerziellen LP30-
Elektrolyt ohne Additiv erzielt. Mit den Additiven im Elektrolyt wird deutlich, dass mit VC
die Reversibilitit bzw. Lebensdauer im Vergleich zu FEC deutlich {ibertroffen wird. So
werden nach 140 Zyklen bei Vernachldssigung der ersten fiinf Zyklen nahezu 100 % der
Kapazitit erhalten, wihrend mit FEC die Kapazitit um etwa 40 % abnimmt. Uber solch eine
auBBergewoOhnliche Verbesserung der Reversibilitit durch VC fiir nanostrukturierte

Siliciumanoden wurde bisher noch nicht berichtet.'"
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Die Coulomb-Effizienz ist im ersten Zyklus mit VC am geringsten (54,4 %), dicht gefolgt von
FEC (56 %) und reinem LP30 (57,6 %). Damit ist die irreversible Elektrolytzersetzung mit
VC im ersten Zyklus am hochsten vermutlich aufgrund der Bildung einer stabilen SEI. LP30
ohne Additiv und mit FEC verhalten sich entsprechend Kapitel 5.4.2. In den nachfolgenden
Zyklen ist die CE bei VC jedoch mit Abstand am hochsten und iibertrifft mit 99 % die von
FEC. Dieses Ergebnis deutet auf eine extrem stabile Oberflichenschicht auf Silicium hin. Bei
steigender Strombelastung (Abbildung 5.29b) auf bis zu 4 A/g verursacht die Zugabe von VC
jedoch deutlich geringere Kapazititen im Vergleich zu FEC. Jedoch ist nach etwa 130 Zyklen
die Kapazitit mit VC im Elektrolyt auch bei hohen Stromraten von 500 mA/g wieder am
hochsten, da die Reversibilitdt mit FEC im Elektrolyt geringer ist und die Kapazitdt abnimmt.
Nach 500 Zyklen werden mit VC immer noch 810 mAh/ganode beobachtet, etwa das 2,5fache
des Wertes einer typischen Graphitanode. Dies entspricht einem Kapazititserhalt von 81 %
bei Vernachldssigung der ersten fiinf Zyklen. Diese auBergewdhnliche elektrochemische
Leistung des Si-NP@C mit VC ist vergleichbar mit komplexen und aufwendig synthetisierten

Siliciumstrukturen aus der aktuellen Fachliteratur.”* "*"’

Die Abhingigkeit der Kapazitit von der Strombelastbarkeit und dem Additiv deutet darauf
hin, dass hohe Uberspannungen auf der Elektrode mit VC im Elektrolyt entstehen miissen.
Um diese Uberspannungen aus verschiedenen Widerstinden in der Zelle besser zu verstehen,
wurde elektrochemische Impedanzspektroskopie (EIS) durchgefiihrt. Der Filmwiderstand
Rpim von Li-lonen durch die SEI erscheint bei Frequenzen von 10 Hz bis 1000 Hz und der
Ladungsdurchtrittswiderstand Rcr der Elektronen z. B. durch die Si-NP/Kohlenstoft-
Zwischenschicht bei Frequenzen von 0,1 Hz - 10 Hz." "*'" In Abbildung 5.30 sind die
Impedanzmessungen als Nyquist-Diagramme mit den dazugehoérigen berechneten
Widerstinden nach dem ersten Zyklus und nach 300 Zyklen in Abhingigkeit der
Elektrolytzusammensetzung zu sehen. Im experimentellen Kapitel 4.2.3 ist die Bestimmung
dieser Widerstdnde durch ein Ersatzschaltbild genauer beschrieben. Der Elektrolytwiderstand
ist in allen Elektrolytzusammensetzungen identisch. Die Additive beeinflussen damit nicht die

Ionenleitfahigkeit des Elektrolyts.
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Abbildung 5.30: Nyquist-Diagramme aus EIS-Messungen von Si-NP@C Gen2 mit berechneten
Widerstdnden aus dem Ersatzschaltbild (Abbildung 4.3) nach 1 Zyklus und 300 Zyklen in
Abhéngigkeit der Elektrolytkonfiguration mit a) LP30, b) LP30 + FEC und ¢) LP30 + VC.

Ohne Additiv und mit VC liegt ein Ry, von etwa 47 Q nach dem ersten Zyklus vor. Mit FEC
ist Rpim dagegen deutlich kleiner und betrdgt mit 28 Q etwa die Hélfte. Demnach ist der
Widerstand fiir die lonenmigration durch die SEI mit Zugabe von FEC zu Beginn duBerst
klein bzw. die lonenleitfihigkeit sehr hoch. Daraus resultieren eine geringe Uberspannung
und eine hohe Kapazitit auch bei hohen Strombelastungen, wohingegen der hohe Rjj, bei VC

einen deutlichen Kapazititsabfall bei hoher Strombelastung verursacht. Rcr kann zu Beginn
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der Tests in allen Féllen zunédchst vernachldssigt werden, da der Kontakt von Si-NP zum
Kohlenstoff vorhanden und ein stérungsfreier Elektronentransfer moglich ist. Deshalb wird

auch eine hohe Kapazitit von etwa 1200 mAh/g unabhéngig vom Elektrolyten beobachtet.

Nach etwa 300 Zyklen ist die Impedanz fiir den additiv-freien Elektrolyten LP30 am
hochsten. Rpji, wurde auf 115 Q und Rer auf 1154 Q bestimmt. Dies lédsst darauf schlief3en,
dass eine auBBerordentlich dicke SEI auf dem Si-NP gewachsen ist. Diese erlaubt weder einen
Elektronentransfer von Si-NP zum Kohlenstoff noch Ionenmigration durch die SEI. Mit FEC
ist die Impedanz deutlich geringer und der Ry, betrdgt nur 36 Q nach 300 Zyklen, ein Drittel
des Wertes vom LP30-Elektrolyt. Damit bleibt die hohe Ionenleitfdhigkeit erstaunlicherweise
iiber die Dauer von vielen hundert Zyklen erhalten. Eine fehlende Ionenleitfahigkeit kann
somit keine Ursache der Degradation sein. Jedoch hat sich der Rt auf 546 Q drastisch erhoht
und verdeutlicht, dass der Elektronentransfer zwischen der Si-NP/Kohlenstoff
Zwischenschicht durch den FEC-Zusatz zum Elektrolyt nach vielen Zyklen signifikant gestort
ist. Mit VC ist die Ionenleitfahigkeit von 47 Q auf 78 Q iiber die Dauer von 300 Zyklen leicht
gestiegen. Dieser Anstieg ist deutlich geringer ohne Additiv. Bemerkenswert ist jedoch Rer,
welcher lediglich 75 Q nach 300 Zyklen betrdagt und damit eine GréBenordnung kleiner ist als
bei den anderen Elektrolytzusammensetzungen. Der Elektronentransfer vom aktiven Si-NP
zum Kohlenstoffgeriist wird demnach im Gegensatz zu LP30 und LP30 + FEC zu jedem

Zeitpunkt aufrechterhalten und garantiert damit eine hohe Reversibilitit.

Nach 300 Zyklen wurden post mortem Analysen mittels EDX-Spektroskopie und XRD
durchgefiihrt, um strukturelle Unterschiede in Abhéngigkeit der Elektrolytkonfiguration und
somit Ursachen fiir deren elektrochemisches Verhalten zu bestimmen. Die Analysen kniipfen
inhaltlich an den Untersuchungen in Kapitel 5.4.2 zum FEC-Zusatz an. Im Fokus liegt dabei
die Rolle des Fluors, da die chemische Struktur von VC und FEC sich lediglich in einer
Fluorsubstitution unterscheidet (Abbildung 5.22). Mittels REM wurden zunidchst EDX-
Messungen  (Tabelle  5.5) durchgefiihrt, um eine  Abschitzung tiber die
Konzentrationsverhiltnisse der Elemente im Elektrodenmaterial treffen zu kdnnen. Es kénnen
nur sehr geringe Mengen Fluor im reinen LP30- bzw. VC-Elektrolyt und nahezu die
zehnfache Konzentration an Fluor mit FEC-Zusatz im Elektrolyt detektiert werden. Die
Zersetzung des Leitsalzes (LiPFg) ist demnach &uBerst gering, wohingegen die FEC-
Zersetzung, als zweite mogliche Fluorquelle, duBlerst ausgeprigt sein muss. Dieses Ergebnis
stimmt gut mit XPS-Messungen aus Kapitel 5.4.2 iiberein. Die angegebenen

Atomkonzentrationen weichen von den Ergebnissen aus XPS-Messungen ab, da es mit der

100



5.4 Silicium-Nanopartikel im pordsen Kohlenstoff fiir Lithium-Ionen-Batterien

EDXS nicht moglich ist, Lithium zu detektieren. Zudem ist EDXS fiir Elemente geringer

Ordnungszahl ungenau,'"” stimmen im Verhiltnis jedoch mit den XPS-Messungen iiberein.

Tabelle 5.5: Elementare Zusammensetzung (At.%) der Si-NP@C _Gen2 aus EDXS Messungen
(bei 5 keV Beschleunigungsspannung) nach 300 galvanostatischen Zyklen in Abhingigkeit des FEC-
und VC-Zusatzes zum LP30-Elektrolyt (0,01 V —1,2 V vs. Li/Li" bei I = 500 mA/g). Wasserstoff und
Lithium wurden nicht beriicksichtigt, da durch EDXS nicht nachweisbar.

LP30 LP30 + FEC LP30+ VC
Si 5 5 7
C 41 35 50
) 52 37 41
F 2 22 3
P 0 0 0
S 100 99 101
C/0 0.8 1,0 1,2

Wie zu erwarten, bestitigen die XRD-Messungen (Abbildung 5.31) die Bildung von
nanokristallinem LiF bei Verwendung von FEC im Elektrolyt. Durch die Scherrer-Gleichung
konnte eine KristallitgroBe von 6 nm bestimmt werden, welche gut mit den Untersuchungen
in Kapitel 5.4.2 iibereinstimmt. Es kann kein kristallines LiF bei Verwendung von VC oder
ohne Additiv im Elektrolyt beobachtet werden. Damit ist die Bildung von nanokristallinem
LiF als wesentlicher struktureller Unterschied wahrscheinlich fiir die hohe ionische

Leitfahigkeit der SEI mit FEC-Zusatz im Elektrolyt verantwortlich.

In Kapitel 5.4.2 konnte gezeigt werden, dass das C/O-Verhiltnis Riickschliisse tiber die
Elektrolytzersetzungen auf der Oberfliche des Materials zuldsst. Bei einem hohen C/O-
Verhiltnis sind nur geringe Elektrolytzersetzungen zu erwarten, wohingegen bei einem
geringen Wert auf eine hohe Elektrolytzersetzung zuriickgeschlossen werden kann. Die
Auswertung der EDX Ergebnisse (Tabelle 5.5) zeigt, dass ohne Additiv im Elektrolyt das
C/O-Verhiltnis mit 0,8 aufgrund hoher Elektrolytzersetzung sehr klein ist. Bei FEC-Zusatz
liegt das Verhéltnis aufgrund einer geringeren Elektrolytzersetzung bei etwa 1. Diese
Ergebnisse stimmen sehr gut mit den XPS-Messungen aus Kapitel 5.4.2 iiberein. Mit VC-
Zusatz im Elektrolyt steigt das C/O-Verhéltnis auf etwa 1,2 und impliziert damit eine noch

geringere Elektrolytzersetzung als mit FEC. Auch die Siliciumkonzentration kann als Mal} der
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Elektrolytzersetzung herangezogen werden. Je hoher die Siliciumkonzentration in der
Elektrode, desto weniger Elektrolytkomponenten miissen sich abgeschieden haben. In
vorliegenden Elektroden verhilt sich der Siliciumanteil komplementdr zum C/O-Verhiltnis.
Beide Werte sind am hochsten mit VC im Elektrolyt und am kleinsten ohne Additiv. Damit
kann zweifelsfrei eine duflerst geringe Elektrolytzersetzung bei VC-Zusatz bestimmt werden

und steht in exzellenter Ubereinstimmung mit den elektrochemischen Ergebnissen.

500 Zahlimpulse

LP30 + FEC

Intensitat

LiF (Fm3m)

LP30 + VC

35 | 40 | 45 | 50 | 55 | 60 l 65
26 (°) [Cu Ka,]

Abbildung 5.31: Rontgenpulverdiffraktogramme (rot) von Si-NP@C_Gen?2 nach 300
galvanostatischen Zyklen (0,01 V - 1,2 V vs. Li/Li" bei I =500 mA/g) in Abhiingigkeit vom FEC- oder
VC-Zusatz zum LP30-Elektrolyt mit dazugehorigen berechneten Diffraktogrammen (schwarz) und der

Differenzlinie (blau). Die Bragg-Positionen der LiF-Phase sind als schwarze vertikale Striche

gekennzeichnet.
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5.4.4 Anwendung unter praktischen Bedingungen

Die potentielle Einsatzfahigkeit neuer Elektrodenmaterialien in kommerziellen LIB kann erst
unter hohen Massebeladungen abgeschitzt werden. In den meisten Publikationen, wie auch in
den Tests dieser Arbeit, werden Massebeladungen von ca. 1 mg/cm® fiir die anfinglichen

>4 76, 13410 go1ch kleine Massebeladungen haben jedoch nur geringe

Tests genutzt.
Aussagekraft {iber den praktischen Nutzen in Batterien. In kommerziellen LIB hat sich eine
Flichenkapazitit von etwa 4 mAh/cm? als Voraussetzung fiir die Anwendung etabliert,” was,
im Falle des Graphits, einer Massebeladung von etwa 12 mg/cm® entspricht. Nur sehr wenige
Publikationen demonstrieren elektrochemische Tests auch unter praktischen Bedingungen,”
"7 da sich die Ergebnisse sehr stark zum Nachteil der Publikationsfahigkeit dndern kénnen. In
diesem Abschnitt wurden galvanostatische Tests unter praktischen Bedingungen mit hoher

Massebeladung von bis zu 5 mg/cm” in Abhéngigkeit des Elektrolytadditivs durchgefiihrt. Die
Ergebnisse sind in nachfolgender Abbildung dargestellt.

m LP30+FEC(m,  =27mg/cm’) m LP30+VC(m, . =29 mg/cm’)
m LP30+FEC(m, _,=44mg/cm’) = LP30+VC(m, =44 mg/lcm’)

Anode

0.25 mA/cm?

Graphit =

12mg/cm?
amagﬂm \ ]
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Abbildung 5.32: GCPL von Si-NP@C_Gen2 mit hohen Massebeladungen in Abhéngigkeit vom
FEC- und VC-Zusatz zum LP30-Elektrolyt bei Flichenstromen von 0,25 mA/cm® bis 1 mA/cm’.
(Messbedingungen: 0,01 — 1,2 V vs. Li/Li").
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Bereits mit einer Massebeladung von etwa 3 mg/cm® konnen reversible Flichenkapazititen
von bis zu 3 mAh/cm’® erreicht werden. Bei einer weiteren Erhohung der Beladung auf
4,4 mg/em’ steigt die reversible Flichenkapazitit auf 4 - 5 mAh/cm”. Es werden damit nur
4 mg/cm” bendtigt, um praktisch nutzbare Flichenkapazititen bei gleichzeitig unveréndert
hoher Reversibilitit zu erreichen. Damit kann etwa 60 % Anodenmasse gespart werden, was
die spezifische Energie einer LIB deutlich erhdhen konnte. Weiterhin konnen die
Erkenntnisse in Abhéngigkeit des Elektrolytadditivs auch unter praktischen Bedingungen
bestitigt werden. So zeigt der Elektrolyt mit FEC eine extrem gute Stromratenfdhigkeit auf,
wohingegen mit VC-Zusatz Stréme iiber 0,25 mA/cm® zu einem drastischen Einbruch der
Kapazitit fiihren. Dafiir ist die Reversibilitdt mit VC als Additiv auBergewo6hnlich und es wird
kein Kapazitiatsverlust nach 120 Zyklen auch bei hoher Massebeladung sichtbar. Auffallig ist,
dass nach hoher Strombelastung und anschlieBendem reduzierten Strom die Kapazitit mit VC
im Elektrolyt einige Zyklen bendtigt, um wieder den vollen Wert zu erreichen. Dies wird
besonders deutlich bei hoher Massebeladung (sieche Abbildung 5.32 Zyklus 70). Die Ursache
dafiir ist unklar, konnte jedoch mit dem hohen Filmwiderstand und der Volumenausdehnung

des Siliciums im Zusammenhang stehen.

Liu et al. synthetisierten komplexe und aufwindige nanostrukturierte Silicium-Kohlenstoff-
Hohlstrukturen (Granatapfel-inspirierte Struktur).”” Es wurden 3 mAh/cm? bei 3,1 mg/cm®
Anodenmasse fiir 100 galvanostatische Tiefentladungszyklen bei etwa 98 % Kapazitétserhalt
unter dhnlichen Bedingungen demonstriert. Die Ergebnisse dieser Arbeit sind vergleichbar
und verdeutlichen, dass iiber kostengilinstige Herstellungsverfahren teilweise bessere
elektrochemische Leistung bei geeigneter Elektrolytzusammensetzung erzielt wird. Es wird
damit eindrucksvoll gezeigt, wie Anodenmaterialien fiir den Einsatz in LIB optimiert werden

konnen.
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5.5 Silicium-Nanopartikel im porosen Kohlenstoff fiir Lithium-Schwefel-

Batterien

Teilergebnisse des Abschnittes wurden bereits in der Fachzeitschrift Journal of The

Electrochemical Society (2016, Vol. 163, S. A557-A564) publiziert.

5.5.1 Elektrochemische und strukturelle Charakterisierung

Im Gegensatz zu den LIB konnen organische Carbonate, wie EC und DMC, nicht als
Losungsmittel fiir Elektrolyte in Li-S-Batterien eingesetzt werden, da funktionelle
Carbonatgruppen mit den l16slichen Lithium-Polysulfiden (PS) reagieren und diese

51 Damit ist auch der Einsatz von vorteilhaften Additiven, wie VC und FEC,

zerstoren.
ausgeschlossen. Als Ersatz haben sich in der Literatur Mischungen aus
1,3-Dioxolan/Dimethoxyethan (1:1) mit LiN(SO,CF3), (Li-TFSI) als Leitsalz durchgesetzt.'
132 Aus diesem Grund werden zunichst Si-NP@C-Elektroden in DOL/DME (1:1) mit 1 M Li-
TFSI untersucht, um die elektrochemische Aktivitit gegen Lithiumfolie zu evaluieren und den

Einfluss des Elektrolyts auf die SEI Struktur des Siliciums zu bestimmen.

a) b)
. ~m_uﬂlt;:";.’]’lllut""”"ln"1"'Mm“ﬂ"“\l“ll S Wi)w\ 2500
96 Lé'“"m' T A P .I |
90 _.’DE” J = DME/DOL (1:1) P\ XPS = DME/DOL (1:1) | 5499
= LP30 b = LP30

84 -
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Abbildung 5.33: GCPL von Si-NP@C Genl in DOL/DME (1 M Li-TFSI) und LP30.
a) bei I =250 mA/g und b) bei I = 1 A/g (Messbedingungen: 0,01 — 1,2 V vs. Li/Li").
Zustand der Elektroden fir post mortem XPS (drei gleiche Zellen gestartet) sind in b) gekennzeichnet.

Die Untersuchungen wurden mit dem Material der ersten Generation (Genl) durchgefiihrt. In

Abbildung 5.33 ist das galvanostatische Zyklusverhalten im Vergleich zum LP30-
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Elektrolyten fiir LIB bei einer Stromrate von I = 250 mA/g und I = 1 A/g zu erkennen. Es
wird deutlich, dass der Elektrolyt fiir Li-S-Batterien eine deutlich schlechtere Reversibilitit
hervorruft. Nach 100 Zyklen werden nur noch 260 mAh/gg; erreicht, wohingegen im LP30-
Elektrolyten fiir LIB iiber 800 mAh/gs; nach 100 Zyklen erreicht werden. Die Coulomb-
Effizienz (CE) ist im ersten Zyklus mit etwa 35 % in beiden Elektrolyten sehr dhnlich. Im
Durchschnitt liegt die CE jedoch unter 96 % und damit etwa 2 % unter dem Wert mit LP30.
Dieser Umstand deutet auf betrdchtliche Nebenreaktionen auf der Oberfliche der Elektrode
hin, moglicherweise aufgrund einer instabilen SEI auf den Si-NP. Auch bei hohen Stromraten
von 1 A/g wird eine deutlich schlechtere Reversibilitdt und geringere CE im etherbasierten
Elektrolyten sichtbar. Das unterschiedliche Verhalten beider Elektrolyte zu Beginn der
elektrochemischen Messung konnte auf die kinetisch schnellere Lithiierung von Silicium in
Ethern zuriickzufiihren sein, wie bereits von Etacheri et al. vorgeschlagen.”* Dadurch wird
bereits im ersten Zyklus das gesamte Silicium im Ether aktiviert. Die Ergebnisse zeigen, dass
ein Einsatz von nanostrukturiertem Silicium in einer Li-S-Batterie unter diesen Bedingungen
nicht sinnvoll ist, da die Si-NP@C-Elektrode schnell degradiert und damit eine potentielle Si-
Li-S-Vollzelle zum Erliegen kommt. Um ein besseres Verstindnis der Degradation von Si-NP
in DOL/DME zu ermitteln, wurde die Zusammensetzung der SEI durch XPS-Messungen nach
I, 12 und 250 Zyklen (Abbildung 5.33b) bestimmt. Dafiir wurden drei gleiche Zellen
gestartet, um den Zustand nach der jeweiligen Zykluszahl analysieren zu konnen. In Tabelle

5.6 ist die Oberflichenzusammensetzung in Abhingigkeit der Zykluszahl aufgelistet.

Tabelle 5.6: Elementare Zusammensetzung (At.%) der Oberfliche von Si-NP@C_Genl aus den XPS-
Messungen nach GCPL (0,01 V- 1,2 V vs. Li/Li" bei I =1 A/g in 1 M Li-TFSI in DOL/DME) in
Abhéngigkeit der Zykluszahl. Wasserstoff wurde nicht beriicksichtigt, da durch XPS nicht

nachweisbar.
1 Zyklus 12 Zyklen 250 Zyklen
Si 1,2 0,5 0,4
C 34,3 18,6 28,4
(0] 30,4 25,6 223
F 4,2 15,4 14,2
S 1,2 5,8 6,2
N 0,5 3,1 3.4
Li 28,3 30,1 25,2
Z 100 99 100
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Aus der elementaren Zusammensetzung wird deutlich, dass der Anteil an Fluor, Schwefel und
Stickstoff besonders in den ersten 12 Zyklen drastisch zunimmt und danach auf einem relativ
konstanten Niveau bleibt. Alle drei Elemente konnen ausschliefSlich vom Leitsalz, Li-TFSI,
stammen. Somit ist die Zersetzung von Li-TFSI besonders zu Beginn ein Hauptgrund der

Degradation von Si-NP@C im Etherelektrolyt. Der Zersetzungsmechanismus und die

Produkte von Li-TFSI wurden bereits von Aurbach ez al. vorgeschlagen:****

LiN(S0,CF;), + 2e~ + 2Li* —» Li,NSO,CF; + LiSO,CF; (5.11)
LiSO,CF; + 6e™ + 6Li* - Li,S + 2Li,0 + LiCF; (5.12)
LiN(SO,CF3), + 6e™ + 6Li* - LizN + Li,S,0, + LiF + LiC,Fs (5.13)
Li,S,0, + 4e~ +4Li " - Li,S + Li,0 + Li ;S04 (5.14)

Dabei wird zunichst die Sulfonamid-Bindung des Li-TFSIs aufgebrochen (Gleichung 5.11).
Dieser Vorgang konnte durch quantenmechanische Berechnungen bestitigt werden.'> Die
Folgeprodukte reagieren weiter zu diversen anorganischen und organischen Lithiumsalzen
(Gleichungen 5.12 - 5.14). Diese Zersetzungsprodukte konnen anhand der Bindungsenergien
der einzelnen Elemente identifiziert werden. Li,S, LiSO,CF; und diverse Sulfate/Sulfite
werden im S 2p Spektrum (Abbildung A7) nachgewiesen. Mit steigender Zykluszahl nimmt
insbesondere die Konzentration der oxidierten Schwefelverbindungen zu und ldsst auf das
vermehrte Ablaufen der Reaktionen 5.12 bis 5.14 schlieBen. Im F 1s Spektrum
(Abbildung 5.34) werden mit steigender Zykluszahl Anteile von LiF und eine wachsende
Konzentration von CFi-Spezies (z. B. LiCF; oder LiSO,CF3) aus zersetztem Li-TFSI
deutlich. Teilweise konnen diese Zersetzungsprodukte auch im C 1s Spektrum (Abbildung
5.34) beobachtet werden. So taucht mit steigender Zykluszahl ein Bindungsenergiemaximum
bei 292 eV auf, welcher auf LiCF, Verbindungen zuriickgefiihrt werden kann. Die Detektion
von erhaltenem Leitsalz, welches sich bei der gleichen Bindungsenergie befindet, kann

vernachldssigten werden, da die Probe intensiv im Ultraschallbad gewaschen wurde.
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F 1s C 1s

1 Zyklus 1 Zyklus (-CH,CH,O-R)
LiF (CH,CH,OCH,OLI),

\
\

LiSO,CF, / LiCF,
\

12 Zyklen

Intensitat

250 Zyklen

692 690 688 686 684 682 294 292 200 288 286 284 282
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Abbildung 5.34: XP-Spektren des F 1s und des C 1s Niveaus von Si-NP@C Genl nach GCPL (0,01
V1,2V vs.Li/Li" bei I = 1 A/gin 1 M Li-TFSI in DOL/DME) in Abhéngigkeit der Zykluszahl
(referenziert auf 685,5 eV LiF).

Die Zersetzungsprodukte der Ether unterscheiden sich in der chemischen Struktur von denen
der Carbonate in LIB, liegen jedoch im C 1Is Spektrum mit 286 - 290 eV bei dhnlichen
Bindungsenergien. Typische Zersetzungsprodukte sind (CH,CH,OCH,OL1),, (CH,CH,OLi),,
Oligomere von Polydioxolanen und Lithiumformiat (HCO,Li)."> # Die Intensitit des Li,Cy
Peaks im C 1s Spektrum, als Folge der Reaktion von Lithium mit dem Leitadditiv bzw.
Kohlenstoff, nimmt mit steigender Zykluszahl ab, da die SEI auf dem Silicium kontinuierlich
wichst und damit das Kohlenstoffgeriist iiberdeckt. Interessanterweise nimmt die Intensitét
des Bindungsenergiepeaks bei 285 eV mit steigender Zykluszahl zu vermutlich aufgrund der
Reaktion von DOL mit DME =zu sauerstoffarmen Verbindungen mit Alkylresten
(CH3CH,-)."> ** So zersetzt sich DME teilweise zu Ethen (CH,CH,),"** welches wiederum
mit anderen Molekiilen reagieren kann. Damit ist der Peak bei 285 eV, im Gegensatz zum
Elektrolyt fiir LIB (vgl. Abbildung 5.27), wahrscheinlich nicht oder nur geringfiigig auf
graphitischen Kohlenstoff zuriickzufiihren.

Die Ergebnisse deuten darauf hin, dass die schnelle Degradation von Si-NP@C im
Etherelektrolyt in den ersten Zyklen besonders auf die Zersetzung von Leitsalz zuriickgefiihrt
werden kann. Anschlieend tritt mit steigender Zykluszahl iiberwiegend DME/DOL-

Zersetzung zu sauerstoffarmen organischen Verbindungen auf. Aus diesem Grund fillt die
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Kohlenstoffkonzentration zundchst von 34 At.% auf 19 At.% nach 12 Zyklen und steigt nach
250 Zyklen wieder auf 28 At.% an (Tabelle 5.6).

Die ausgeprigte Leitsalzzersetzung ist im Gegensatz zum carbonatbasierten Elektrolyt fiir
LIB, da in diesem Fall kaum Zersetzung des Leitsalzes festgestellt werden konnte, obwohl Li-

TFSI sowohl thermisch als auch chemisch stabiler als LiPFq ist.!>?

Hinter dieser Feststellung
liegt vermutlich eine sehr instabile SEI, die wihrend der Volumenausdehnung des Siliciums
kontinuierlich Bruchstellen generiert, an denen es zunichst bevorzugt zur Li-TFSI Zersetzung
kommt. Da die Siliciumkonzentration mit fortschreitender Zykluszahl von 1,2 auf 0,4 At.%
nach 250 Zyklen abnimmt, muss die SEI signifikant wachsen. Wie auch bei den Carbonaten
fiir die LIB ist das Li,SiOy die dominante Siliciumverbindung im Si 2p Spektrum (Abbildung
5.35), dessen Konzentration sich im Verlauf des Zyklierens nur geringfiigig dndert. Da kaum
elementares Silicium beobachtet werden kann, muss die SEI eine Dicke von mindestens 4 nm
aufweisen. Diese Dicke stellt die Informationstiefe der XPS fiir die verwendete

120

Anregungsenergie dar. © Weitere wichtige Details konnen aus dem O 1s Spektrum

(Abbildung 5.35) entnommen werden.

Si 2p O 1s

1 Zyklus si 1 Zyklus —Li,0
:‘u:)‘ 12 Zyklen 12 Zyklen
c
% 2% Li,0
250 Zyklen 2 - 250 Zyklen
% Li,0
106 104 102 100 98 96 536 534 532 530 528

Bindungsenergie (eV)

Abbildung 5.35: XP-Spektren des Si 2p und des O 1s Niveaus von Si-NP@C_Genl nach GCPL (0,01
V—-1,2Vvs. Li/Li" bei I =1 A/gin 1 M Li-TFSI in DOL/DME) in Abhingigkeit der Zykluszahl
(referenziert auf 685,5 eV LiF).

Nach dem ersten Zyklus werden wahrscheinlich aufgrund der Reaktion von SiO; mit dem

Elektrolyten geringe Mengen Li,O bei etwa 529 eV detektiert, was bereits im Kapitel 5.2.3
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ausfiihrlich diskutiert wurde. Mit fortlaufender Zykluszahl wird der Li,O-Anteil deutlich
geringer und verschwindet nach 250 Zyklen vollstidndig. Dies kann auf die wachsende SEI
oder auf eine Auflosung des Li,O durch HF zuriickgefiihrt werden (Gleichung 5.4). Die
Bildung von HF konnte iiber Zersetzungsprodukte des Li-TFSIs erfolgen, gemal
nachfolgender Gleichung:

2LiS0,CF; + H,0 + 2e™ + 2Li* - Li,S,0, + LiOH + HF + LiC,Fs (5.15)

Aus den vorliegenden XPS-Untersuchungen wurden die Zersetzungsprodukte LisN, Li;S,04,
LiSO3;, LiF und LiCFy nachgewiesen, weiterhin werden geringe Mengen von Li,S und Li,O
identifiziert. Somit bestdtigen sich auch fiir Siliciumanoden die grundlegenden Gleichungen

aus der Zersetzung von Li-TFSI auf metallischem Lithium.
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5.5.2 Die Rolle von LiNO; und 1,3-Dioxolan

LiNO; ist ein oft verwendetes Additiv im Elektrolyt flir Li-S-Batterien, welches die
Oberfldchenschicht der Lithiumfolie stabilisiert und die Selbstentladung von PS und damit
den Shuttle-Effekt unterdriickt.™*>* '*>15¢ 1 3-Dioxolan (DOL) als wesentlicher Bestandteil
des Elektrolyts ist ebenfalls dafiir bekannt, die Oberfliche von Lithiumfolie durch
Polymerisation zu stabilisieren.”” ** Zudem konnten Etacheri es al. eine extrem hohe
Reversibilitit von Si-NW in DOL-haltigen Elektrolyten nachweisen, jedoch bei erhohten

Temperaturen von 60 °C.”*

Aus diesen Grinden wird der Einfluss von LiNOs; und DOL auf die elektrochemische
Leistung und die Oberflachenstruktur des Si-NP@C studiert. In Abbildung 5.36a ist die
galvanostatische Zyklusstabilitit in Abhingigkeit der Zugabe von LiNO; und DME zu DOL
bei einer moderaten Stromrate von 250 mA/g dargestellt. Zundchst wird deutlich, dass LiNO;
einen stabilisierenden Effekt auf die Reversibilitit des Si-NP@C-Systems hat. Die
Anwendung einer reinen DOL Losung wirkt sich dagegen nur geringfiigig auf die
Reversibilitdt aus. Nach 100 Zyklen wird mit Zugabe von LiNOs eine Kapazitit von etwa
800 mAh/gs; unabhingig der Losungsmittelmischung erreicht, wohingegen in Losungen ohne
Zugabe eines Additivs mit etwa 400 mAh/gs; nur die Hélfte der Kapazitit erreicht wird.
Zudem sind die Kapazititen im ersten Zyklus stark unterschiedlich und betragen etwa
1500 mAh/gs; in reiner DOL-Losung, jedoch fast 2000 mAh/gs; in DOL/DME. Dieser
Unterschied ist wahrscheinlich auf die geringere ionische Leitfahigkeit in reiner DOL-Lsung
zuriickzufiihren. Durch EIS Messungen kann die ionische Leitfahigkeit des Elektrolyts bei
hohen Frequenzen bestimmt werden. Das aufgenommene Nyquist-Diagramm in Abhédngigkeit
des Elektrolyts bestitigt die Vermutungen. Der Elektrolytwiderstand betrdgt in DME/DOL
10 Q und 19 Q in reiner DOL-Losung (Abbildung AS8). Der hohe Elektrolytwiderstand in
reiner DOL-L&sung fiihrt zu einem deutlichen IR-Fall bei hoher Strombelastung und damit zu
einer geringen Kapazitit (siche Kapitel 2.3). DOL ist eine verhdltnisméBig viskose Fliissigkeit
und wirkt sich damit allgemein nachteilig auf die lonenleitfdhigkeit aus. Aus diesem Grund
wird gewohnlich DME zur DOL Losung hinzugefiigt, was die Viskositdt des Elektrolyts
verringert und damit die ionische Leitfahigkeit erhoht. Die Ionenleitfahigkeit kann auch durch
eine Erhohung der Temperatur gesteigert werden. Diese Moglichkeit haben Etacheri et al. bei

der Testung von Si-NW in reiner DOL-Ldsung genutzt.94
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Abbildung 5.36: a) GCPL von Si-NP@C Genl in Abhingigkeit der Elektrolytkonfiguration
(Messbedingungen: 0,01 - 1,2 V vs. Li/Li" bei I = 250 mA/g mit 1 M Li-TFSI) und b) die

dazugehorige differentielle Kapazitit der ersten Entladung.

Die Coulomb-Effizienz wird durch Zugabe von LiNOs deutlich erhoht unabhéngig von der
Losungsmittelmischung und betrdgt im Durchschnitt etwa 97 %. Dieser Wert ist vergleichbar
mit den Werten erzielt fliir kommerziellen LP30 und deutet auf relativ geringe
Nebenreaktionen hin. Um die Zersetzung der Elektrolytkomponenten besser zu verstehen,
wird die differentielle Kapazitdt dQ/dV betrachtet (Abbildung 5.36b). Ohne die Zugabe von
LiNOs ist bis zu einem Potential von 1,0 V vs. Li/Li" keine differentielle Kapazitit zu
beobachten und erst darunter beginnt die Zersetzung von DME/DOL.** Damit verhalten sich
die Elektrolytkomponenten, DOL und DME, sehr dhnlich zum carbonatbasierten Elektrolyt
fir die LIB mit EC und DMC. Bei Anwesenheit von LINO3; kommt es bereits bei etwa 1,7 V
vs. Li/Li" zu einem scharfen differentiellen Kapazititspeak, welcher auf die Zersetzung von
LiNO; zuriickgefiihrt werden kann.** Bei Potentialen kleiner 1,7 V folgt ein starkes und
ausgepragtes Signal, moglicherweise aufgrund der Reaktion von reaktiven NOy-Intermediaten

mit Elektrolytkomponenten. Die Ergebnisse zeigen deutlich, dass zunéchst eine irreversible
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LiNOs-Zersetzung erfolgt, welche jedoch vorteilhaft fiir die Reversibilitit bei der Zyklierung
von Siliciumanoden ist. Die Beobachtungen einer exzellenten Reversibilitit von
nanostrukturierten Siliciumanoden in reinen DOL-Losungen von Etacheri et al.’* kénnen in

dieser Arbeit dagegen nicht bestitigt werden.

Um die chemische und strukturelle Ursache der hohen Reversibilitit mit LiNO; in
etherbasierten Elektrolyten zu ergriinden, wurden galvanostatische Langzeittests iiber 250
Zyklen mit anschlieBender post mortem Charakterisierung der Si-NP@C-Elektroden
durchgefiihrt. Fiir die Langzeittests wurden relativ hohe Strome von I =1 A/g (Abbildung A9)
verwendet, damit moglichst viele Zyklen in begrenzter Zeit durchgefiihrt werden konnen. Wie
bereits bei geringen Stromraten beobachtet, ist die Reversibilitdt ohne LiNOs gering und die
Anfangskapazitit bei reiner DOL-Losung aufgrund des hohen Elektrolytwiderstandes am

kleinsten.

In Abbildung 5.37 sind die Rontgendiffraktogramme der Si-NP@C mit und ohne LiNO; in
DOL/DME dargestellt. Ohne LiNOs; werden sehr breite Reflexe sichtbar, deren Lage auf die
kubische Struktur vom LiF (Raumgruppe Fm3m) schlieBen lisst. Zudem werden die Reflexe
der Strukturen von LiOH (Raumgruppe P4/nmm) und Lithiummetall (Raumgruppe Im3m),
vermutlich in Form von abgeschiedenen Li-Dendriten, sichtbar. LiF kann ausschlieBlich aus
der Zersetzung des Leitsalzes Li-TFSI resultieren. Es kann fiir LiF eine Kristallitgro3e von
etwa 4,4 nm berechnet werden. Diese GroBe ist dem LiF aus der Zersetzung von FEC in den
LIB sehr dhnlich (Abbildung 5.25). Jedoch verursacht die Zersetzung von FEC eine sehr hohe
Reversibilitdt, wohingegen die Zersetzung von Li-TFSI zu einer geringen Reversibilitét fiihrt.
Dieses Resultat bestitigt die Schlussfolgerung aus Kapitel 5.4.3, dass LiF nicht vorteilhaft fiir
die Reversibilitdt von Siliciumanoden sein kann. Die Bildung von LiOH ist unklar. Es konnte
aus der Zersetzung von DOL oder der Reaktion von Wasserspuren mit Li-TFSI (Gleichung
5.15) entstehen. Auch das Auftreten der Li-Dendriten konnte im Zusammenhang mit LiOH
stehen. Im LP30-Elektrolyt fiir LIB konnte die Bildung von LiOH und Li-Dendriten nicht
beobachtet werden. Die Reflexe im Rontgenpulverdiffraktogramm (Abbildung 5.37) der
Probe mit LiNO; lassen auf die Anwesenheit von LiOH (P4/nmm) und Lithiummetall
(Fm3m) schlieBen. Beide Verbindungen wurden bereits ohne LiNO3 beobachtet und scheinen
ein typisches Merkmal von etherbasierten Elektrolyten zu sein. Es wird jedoch kein

kristallines LiF (/m3m) beobachtet. Ein deutlicher Unterschied zum Additiv-freien
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Etherelektrolyt, in dem betrichtliche Konzentrationen an nanokristallinem LiF beobachtet

werden konnten. Die Zersetzung von Li-TFSI wird offensichtlich durch LiNO; verhindert.

| ohne LiNO3

D =4 nm (49 Gew.%)
D on =4 nm (48 Gew.%)
D, =62 nm (3 Gew.%)

Intensitat

I Li (Im3m) |

LiF (0 Gew.%)
D oy =4 nm (87 Gew.%)
D, =26 nm (13 Gew.%)

| ILiOH (P4/nmm)
|

60

70

20 (°) [Co Ka]

Abbildung 5.37: Rontgenpulverdiffraktogramme (rot) von Si-NP@C Genl nach 250
galvanostatischen Zyklen (0,01 V- 1,2 V vs. Li/Li" bei 1= 1 A/g in 1 M Li-TFSI in DOL/DME) in

Abhéngigkeit von LiNO; mit dazugehorigen berechneten Diffraktogrammen (schwarz) und der

Differenzlinie (blau). Die Bragg-Positionen der einzelnen Phasen sind als schwarze vertikale Striche

gekennzeichnet. Zusatzlich sind die KristallitgrofSen und Phasenanteilen angegeben.
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Die elementare Konzentration der Oberfldche in Abhidngigkeit von LiNOs3- und DME-Zusatz,
ist in Tabelle 5.7 aufgefiihrt und wurde durch die XPS-Messungen bestimmt.

Tabelle 5.7: Elementare Zusammensetzung (At.%) der Oberflache von Si-NP@C_Genl aus XPS-
Messungen nach 250 galvanostatischen Zyklen (0,01 - 1,2 V vs. Li/Li"bei =1 A/g in 1 M Li-TFSI)
in Abhéngigkeit der Elektrolytkonfiguration. Wasserstoff wurde nicht beriicksichtigt, da durch XPS

nicht nachweisbar.

DME/DOL DME/DOL + LiNO; DOL + LiNO;
Si 0,4 0,3 0,3
C 28,4 34,0 18,0
(0] 223 30,3 37,4
F 14,2 2,3 3.4
S 6,2 1,0 1,4
N 34 1,8 2,0
Li 25,2 30,3 37,1
Z 100 100 99.6
C/O 1,3 1,1 0,5

Mit LiNO; konnen nur geringe Mengen Fluor detektiert werden unabhéngig von der
Losungsmittelzusammensetzung (DOL/DME oder DOL). Damit kann die unterdriickte
Zersetzung des Li-TFSI mit LiNOs-Zusatz, welche bereits durch XRD beobachtet wurde,
bestdtigt werden. Die ca. 3,0 At.% Fluor im LiNOs-haltigen Elektrolyt liegen moglicherweise
als amorphes LiF vor, da die Bindungsenergie des Fluor bei 685,5 eV im F 1s Spektrum
(Abbildung 5.38) auf Fluoride hindeutet und keine Reflexe im Diffraktogramm beobachtet
werden (Abbildung 5.37). Geringe Zersetzung von Li-TFSI findet demnach auch mit LiNO;
statt. Es konnen keine wesentlichen Unterschiede im S 2p Spektrum (Abbildung A10) in
Abhidngigkeit des  Elektrolyts festgestellt ~werden. Es liegen die gleichen
Schwefelverbindungen vor, wie bereits in Kapitel 5.5.1 beschrieben. Das C/O-Verhéltnis
verdndert sich mit Zugabe von LiNO; nur leicht und liegt bei etwa 1,1 - 1,2 im DOL/DME-
Elektrolyt. Im reinen DOL-Elektrolyt fallt das C/O-Verhiéltnis jedoch auf 0,5, was ein Indiz
fir hohe Zersetzung des Losungsmittels DOL zu semi-organischen Lithiumsalzen ist.
Typische Zersetzungsprodukte von DOL wurden bereits in Kapitel 5.5.1 besprochen und
konnen in betrichtlichen Konzentrationen bei 286 — 290 eV im C 1Is Spektrum (Abbildung
5.38) identifiziert werden. Im DME/DOL-Elektrolyt tauchen, gemessen am gesamten
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Kohlenstoff, nur geringe Konzentrationen von semi-organischen Lithiumsalzen auf. Diese
Beobachtung wird durch die reduzierte Lithiumkonzentration bestétigt (Tabelle 4.1). Die
Ursache liegt vermutlich in der Verdiinnung mit DME. Aurbach et al. beobachteten Ethen
(CH,CH,) und CH;OLi aus der Zersetzung von DME."”* Ethen kann aufgrund der C=C-
Doppelbindung tiber Radikale mit DOL auf der Anodenoberfliche zu sauerstoffarmen
organischen Verbindungen mit Alkylresten (z. B. CH3CH;-) weiterreagieren. CH3OLi wird
bei Bindungsenergien von etwa 286 eV beobachtet, dessen Intensitit jedoch mit DME kleiner

wird. Ethen scheint deshalb ein wesentliches Zersetzungsprodukt aus DME zu sein.

F1s C 1s

DOL + LiNO, LiF (CH,CH,OCH,OL), DOL + LiNO,
(-CH,CH,O-R),

LiSO,CF, / LiC/F, HCO,Li CH,CH,R

\J

DOL/DME + LiNO, DOL/DME + LiNO,

Intensitat

DOL/DME

DOL/DME LICF, 7 LiC,F,
LiSO,CF,

692 690 688 686 684 682 294 202 290 288 286 284 282
Bindungsenergie (eV)

Abbildung 5.38: XP-Spektren des F 1s und des C 1s Niveaus von Si-NP@C Genl nach 250
galvanostatischen Zyklen (0,01 V—1,2 V vs. Li/Li" bei I = 1 A/g in 1 M Li-TFSI) in Abhéngigkeit der
der Elektrolytkonfiguration (referenziert auf 685,5 eV LiF).

Bei Abwesenheit des LiNO;3 im Elektrolyt konnen CFx-Verbindungen bei 292 eV im C 1s
Spektrum und bei 687 eV im F 1s Spektrum identifiziert werden, welche eindeutig aus der
Zersetzung des Li-TFSI resultieren. Die Ergebnisse deuten darauf hin, dass DOL/DME und
Li-TFSI maBigeblich wihrend der Entladung zersetzt werden und damit wesentlichen Einfluss
auf die Zusammensetzung der SEI auf dem Si-NP@C haben. Durch LiNO; im Elektrolyt
kann die Zersetzung von Li-TFSI effektiv verhindert und damit die Reversibilitidt erhoht
werden. LiNOs scheint jedoch die Zersetzung des DOL bzw. DME nicht zu verhindern, da
hohe Konzentrationen an Zersetzungsprodukten aus beiden Losungsmitteln identifiziert
werden konnen. Dadurch schreitet das Wachstum der SEI auch mit LiNOs; kontinuierlich

voran und duBert sich in einem Kapazitdtsverfall mit fortschreitender Zykluszahl.
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Um den Wirkungsmechanismus von LiNO; auf die SEI besser zu verstehen, wird die
Bindungsenergie des Stickstoffs im N 1s Spektrum (Abbildung 5.39) analysiert. In allen
Elektrolytkonfigurationen wird zunédchst ein Bindungsenergiemaximum bei etwa 399 eV
sichtbar, welcher auf die Zersetzung von Li-TFSI zuriickzufiihren ist und auf Amide bzw.

Li;N hindeutet.

N 1s O 1s

DOL + LiNO, Li,N, Li,N-SO,- DOL + LiNO,
3 % Li,O
:.(_B' e o
= DOL/DME + LiNO, DOL/DME + LiNO
2 RNO 3
c 2
9 6 % Li,0
=3 : — 2
DOL/DME DOL/DME —Li,0
—Li,SiO, / LiOH
—— organisch CO_
406 404 402 400 398 396 534 532 530 528 526

Bindungsenergie (eV)

Abbildung 5.39: XP-Spektren des N 1s und des O 1s Niveaus von Si-NP@C Genl nach 250
galvanostatischen Zyklen (0,01 V—1,2 V vs. Li/Li" bei I = 1 A/g in 1 M Li-TFSI) in Abhingigkeit der
der Elektrolytkonfiguration (referenziert auf 685,5 eV LiF).

Ein Peak bei 404,5 eV wird ausschlieBlich bei Anwesenheit von LiNO3 und unabhéngig von
DME-Zusatz deutlich erkennbar. Diese Bindungsenergie kann auf funktionelle NO;-
Verbindungen zuriickgefiihrt werden.'”® Riickstinde von LiNO; kénnen ausgeschlossen
werden, da dies bei etwa 407 eV anzutreffen ist. Es kommen damit nur LiNO, und RNO,
(R = organischer Rest) Verbindungen in Frage. Die Bildung von Ersterem sollte nicht
messbar sein, da die Elektrode griindlich gewaschen wurde und LiNO; im organischem
Losungsmittel eine zu LiNOs dhnliche Loslichkeit besitzt.'”’ Es handelt sich also
wahrscheinlich um RNO;-Verbindungen. Diese sind moglicherweise durch die Reaktion eines
Stickstoffdioxidradikals mit DOL entstanden. NO, konnte dabei durch Reduktion des LiNO;

an der Elektrodenoberfldche entstanden sein, gemil Gleichung 5.16:

LiNOs + e~ + Lit > NO,+ Li,0 (5.16)
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In der Tat konnen mit LiNO; im Elektrolyt erhohte Konzentrationen an Li;O im O Is
Spektrum (Abbildung 5.39) beobachtet werden. Jedoch ist zu beachten, dass Li,O auch durch
die Reaktion von Si0O; mit dem Elektrolyten entstanden sein konnte und iiber die Dauer von
250 Zyklen erhalten blieb. Von den Untersuchungen der LIB (Kapitel 5.4.2) ist bekannt, dass
die HF-Bildung aus LiPFs zur Auflésung von Li,O fithren kann. Jedoch ist die HF-
Konzentration in vorliegendem Elektrolyt niedrig, da zum einen nur eine geringe Zersetzung
von Li-TFSI bei Anwesenheit von LiNO; beobachtet wird und zum anderen die C-F-Bindung
im Molekiil wesentlich stabiler als die P-F-Bindung im LiPF¢-Molekiil ist. Damit konnte das
zu Beginn gebildete Li,O die 250 Zyklen ohne Aufldsung iiberstanden haben. Die RNO,-
Verbindungen aus LiNOj; scheinen die TFSI-Anionen von der Zersetzung abzuhalten. Die
Ursache liegt moglicherweise in der Vermeidung von Elektroneniibertragungen auf das TFSI-
Anion oder durch elektrostatische Repulsion, da sowohl RNO, als auch das TFSI-Anion eine

negative Teil-/Ladung besitzen.
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5.5.3 Lithiierte Silicium-Schwefel-Batterien

In einer Li-S-Batterie befinden sich zusitzlich Polysulfide (PS) im Elektrolyt (Abbildung

'8 Die Auswirkungen

3.3), die substantiellen Einfluss auf die Degradation der Anode haben.
auf Siliciumanoden sind jedoch weitgehend unbekannt. Um diesen Sachverhalt niher zu
untersuchen, wurden lithiierte Si-NP@C-Elektroden (Li,Si-NP@C) der ersten Generation
gegen konventionelle Schwefelkathoden (S/C) verbaut, elektrochemisch getestet und
anschlieBend post mortem Analysen unterzogen. Lithiierte Silicium-Schwefel-Vollzellen sind
in der Literatur unter der Bezeichnung SLS bekannt.” Als Elektrolyt wurde die Konfiguration
DOL/DME + LiNOs genutzt, welche sich in der Halbzellenkonfiguration durch Stabilisierung
der Siliciumelektrode am Leistungsfahigsten herausgestellt hat (Kapitel 5.5.2) und hiufig in

der Literatur eingesetzt wird.’® '*1%

Mit diesen Untersuchungen soll zum einen das
Leistungsvermdgen der nanostrukturierten Siliciumelektroden als alternative Anode
gegentiber Lithiumfolie in Li-S-Batterien demonstriert werden. Zum anderen soll der Einfluss
von PS auf die SEI von Si-NP@C bestimmt werden. SLS-Vollzellen wurden durch ein
einmaliges Entladen der Si-NP@C Elektroden gegen Lithiumfolie lithiiert und anschlieend
gegen die Schwefelelektrode verbaut. Die Siliciumanode wurde mit etwa 50 % hdoherer
Kapazitit als die Schwefelkathode ausgestattet, um eine vollstindige Ausnutzung des
Schwefels zu garantieren. Als Referenzzelle wurde die Schwefelkathode gegen eine
Lithiumfolie verbaut, wie momentan der Stand der Technik.” Die Lithiumfolie (o = 12 mm,
Dicke = 250 um) besitzt in diesem Fall eine um etwa 1500 % hohere Kapazitit als die
Schwefelkathode. Alle Zellen wurden bei einem Strom von 334 mA/gschwerel (1/5 C) zykliert.
Zunichst gilt es, das Potentialfenster fiir GCPL-Messungen festzulegen. Fiir Li-S-Zellen hat
sich ein Potentialfenster von 1,8 - 2,6 V vs. Li/Li" als Optimum herausgestellt, da die volle
Redoxchemie des Schwefels ausgeschopft und die Zersetzung von LiNO; auf der
Schwefelkathode bei etwa 1,7 V vs. Li/Li" vermieden wird. Die Zersetzung von LiNO; auf
der Kathode scheint negative Auswirkungen auf die Reversibilitdt der Li-S-Batterien zu
haben.** Fiir eine SLS-Batterie mit Li,Si-NP@C-Anode verringert sich die Zellspannung um
etwa 0,3 - 0,4 V, da das Delithiierungspotential von Li,Si vs. Li/Li" zu hoéheren Werten
verschoben ist. Die Potentiallage der Redoxchemie in einer Vollzelle kann ohne
Referenzelektrode (3-Elektroden-Konfiguration) demnach nur abgeschétzt werden. Um
trotzdem die komplette Schwefelchemie auszunutzen, wird oft die Entladeschlussspannung

der SLS-Zelle sehr gering gewéhlt. Briickner ef al. haben SLS-Batterien zwischen 1,0 —2,6 V
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getestet’® und Hagen et al. zwischen 1,2 — 2,6 V.*' In dieser Arbeit werden zwei verschiedene
Potentialfenster von 0,8 - 2,6 V und 1,3 - 2,6 V an den SLS-System getestet. Im Bereich bis
0,8 V kann davon ausgegangen werden, dass eine Zersetzung von LiNO; an der Kathode
stattfindet, wohingegen sich bis 1,3 V mit hoher Wahrscheinlichkeit keine Zersetzung von
LiNO; ereignet. Damit soll der Einfluss von LiNOs in einer SLS-Zelle analysiert und das
Zusammenspiel der PS mit dem Elektrolyt genauer untersucht werden. Die GCPL Messungen

mit den ersten Entlade/-Ladekurven sind in Abbildung 5.40a dargestellt.
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Abbildung 5.40: GCPL einer SLS-Zelle (S/C vs. Li,Si-NP@C_Genl) in rot und einer Li-S Zellen
(S/C vs. Lithiumfolie) in schwarz mit unterschiedlichen Potentialfenstern (Messbedingungen: I =334
mA/g; in 25 pl 1 M Li-TFSI + LiNO; in DOL/DME). a) die Lade-/Entladekurven der zwei ersten
Zyklen, b) Zykluszahl und Coulomb-Effizienz gegen die Kapazitét und c) die Langzeitzyklierung.

In den Ent-/Ladekurven der Referenzzelle (Abbildung 5.40a schwarz) wird die typische
Schwefelchemie deutlich. Im ersten Bereich bis 2,1 V vs. Li/Li" wird der Schwefel zu
16slichen PS reduziert. AnschlieBend erfolgt die Ausfillung zu festem Li,S bei 2,1 V vs.
Li/Li". Erwartungsgemif ist die gesamte Redoxchemie in der SLS-Zelle (Abbildung 5.40a

rot) dhnlich, jedoch etwa um 0,4 V zu geringeren Werten verschoben. Die LiNOs-Zersetzung
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wird durch das steile lineare Gefille von 1,3 V bis 0,8 V deutlich sichtbar. Damit kann
bestitigt werden, dass LiNOs-Zersetzung erst unterhalb einer Zellspannung von 1,3 V

beginnt.

Die Zykluszahl gegen die Kapazitit ist in Abbildung 5.40b und ¢ zu sehen. Die Li-S
Referenzzelle (Abbildung 5.40b schwarz) weist in den ersten zehn Zyklen einen starken
Kapazititsabfall auf und stabilisiert sich mit fortschreitender Zykluszahl bei etwa
700 mAh/gschwerel- Die SLS-Zellen (Abbildung 5.40b rot) weisen zu Beginn einen wesentlich
geringeren Kapazititsabfall auf. In einem Potentialbereich von 1,3 - 2,6 V, in dem keine
LiNOs-Zersetzung an der Kathode erfolgt, kann nahezu kein Kapazitétsabfall in den ersten 10
Zyklen beobachtet werden. Diese Beobachtung kann moglicherweise auf die reduzierte
Selbstentladung der PS an der Siliciumanode zuriickgefithrt werden.”” In der Li-S-
Referenzzelle reagieren PS bei Beriihrung mit metallischem Lithium zu Sulfiden. Diese
Sulfide lagern sich auf dem Lithium ab und sind zum Teil nicht mehr als aktives Material
verfiigbar. Die LicSi-NP@C-Anode ist dagegen weniger reaktiv und besitzt eine relativ
stabile SEI. Dadurch kénnen die PS nicht mit dem aktiven Anodenmaterial reagieren und
stehen als aktives Material weiter zur Verfiigung. Die Folge ist ein geringer Kapazitétsabfall
der SLS-Zelle. Bei einer Entladung der SLS-Zelle bis 0,8 V tritt zundchst ein groBerer
Kapazititsabfall auf, was auf die Zersetzung von LiNOs an der Schwefelkathode und dessen
Reaktion mit PS zuriickgefiihrt werden kann.'”® Dadurch werden die elektrochemisch aktiven
PS erheblich reduziert und die Kapazitit sinkt. Jedoch ist der Kapazitéitserhalt der SLS-Zelle
nach dem starken Abfall deutlich hoher als bei einer Entladung bis 1,3 V. Diese Beobachtung
steht im Gegensatz zu den Ergebnissen mit einer konventionellen Li-S-Batterie®* und liegt
moglicherweise an einer stabileren SEI auf dem Si-NP@C durch die verstirkte
Wechselwirkung der PS mit zersetztem LiNO;, wie von Cui et al. in Li-S-Batterien

berichtet.'*®

Die Vermutung einer stabilen SEI auf Silicium in der SLS-Zelle wird durch eine
hohe Coulomb-Effizient von iiber 98 % bei einer Entladung bis 0,8 V und etwa 97 % bei einer
Entladung bis 1,3 V bestitigt. In der Li-S-Referenzzelle ist die Coulomb-Effizienz dagegen
lediglich 95 % und fallt auf 90 % nach 100 Zyklen ab. Nach etwa 300 Zyklen unterliegt die
Referenzzelle einem Zellfehler, da kontinuierlich Elektrolyt an der metallischen
Lithiumoberfliche zersetzt wird und die Zelle austrocknet.”> Anhand Abbildung 3.4b wurde
bereits erldutert, dass durch die Verwendung hoher Elektrolytmengen die Austrocknung der

Zelle hinausgezogert werden kann.
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Die SLS-Zelle weist unter gleichen Bedingungen keinen Zellfehler auf und wurde iiber 700-
mal zykliert. Es wird zwar ein kontinuierlicher Kapazititsabfall bis auf 30 % der
Anfangskapazitét sichtbar, da die Si-NP@C-Anode aufgrund einer instabilen SEI in Ethern
stetig Lithium irreversibel konsumiert und degradiert, wie bereits in Abschnitt 5.5.2
ausfithrlich untersucht. Trotzdem wird das beeindruckende Potential einer alternativen
Siliciumanode deutlich sichtbar. So ist es moglich mit einer ausbalancierten Anode und
geringen Mengen Elektrolyt eine hohe Lebensdauer der Schwefelbatterie zu erreichen. Zudem
konnen weitere ernsthafte Probleme einer Li-S-Batterie, wie z. B. der hohe Verbrauch von
Elektrolyt, der hohe Uberschuss an metallischem Lithium und das daraus resultierende

Sicherheitsrisiko, erfolgreich geldst werden.’® *
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Abbildung 5.41: Kapazititserhalt der SLS-Zellen (S/C vs. Li,Si-NP@C Genl) und einer Si-
NP@C_Genl Halbzelle (vs. Li/Li") aus GCPL (I ~ 0,24 mA in 1 M Li-TFSI + LiNO; in DOL/DME)

mit unterschiedlichen Potentialfenstern. Die ersten zehn Zyklen wurden nicht beriicksichtigt.

Um den Einfluss der PS und die Wechselwirkungen mit LiNO; auf die Reversibilitit der Si-
NP@C-Elektrode zu analysieren, wurde der elektrochemische Kapazititserhalt der Halbzelle
(Si-NP@C vs. Li/Li" aus Kapitel 5.5.2) und der SLS-Zellen gegen die Zykluszahl aufgetragen
(Abbildung 5.41). Die ersten zehn Zyklen wurden vernachléssigt, da zu Beginn besondere
Effekte wie z. B. die Aktivierung des Schwefels und die SEI-Bildung auftreten. Alle drei
dargestellten Zellen wurden bei gleichen absoluten Strémen von 0,24 mA zykliert. In allen
Féllen kann die Si-NP@C-Elektrode als Ursache der Degradation bzw. als der

kapazititslimitierende Faktor angesehen werden. Dies kann aus den Halbzellenmessungen
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geschlussfolgert werden: Die S/C-Gegenelektrode verlduft in den ersten 200 Zyklen sehr
stabil (vgl. Abbildung 5.40c schwarz) und Lithiumfolie kann aufgrund des hohen
Kapazitatsiiberschusses kein limitierender Faktor sein. Aus den Daten wird ersichtlich, dass
der Kapazitatserhalt der Si-NP@C-Elektrode nach 100 Zyklen mit 72 - 77 % in der SLS-
Vollzelle deutlich hoher als in der Halbzelle mit etwa 42 % ist. Bei einer Entladung der SLS-
Vollzelle bis 0,8 V kann mit 77 % der hochste Wert beobachtet werden und ist in guter
Ubereinstimmung mit der hohen Coulomb-Effizienz (Abbildung 5.40b). Aus den Ergebnissen
lasst sich schlussfolgern, dass eine positive Wechselwirkung von PS mit LiNO; stattfinden
muss, welche sich stabilisierend auf die SEI des Siliciums auswirkt und damit eine erhohte
Reversibilitdt verursacht. Diese Beobachtungen wurden auch auf Lithiummetall durch

Aurbach ef al.** und Cui ez al.”*® gemacht.

Um diese Wechselwirkungen besser zu verstehen, wurde eine SLS-Vollzelle (siche
Abbildung 5.40) nach 260 Zyklen im geladenen Zustand gestoppt und die Si-NP@C-
Elektrode mit XPS untersucht. Als Referenz dient die bereits untersuchte Elektrode aus
Kapitel 5.5.2, zykliert im gleichen Elektrolyt ohne PS gegen Lithiumfolie (Li/Li"). Die
elementare  Oberflichenzusammensetzung beider Elektroden ist in Tabelle 5.8

zusammengestellt.

Tabelle 5.8: Elementare Zusammensetzung (At.%) der Oberfliche aus XPS-Messungen der Si-
NP@C_Genl Elektroden aus der SLS Zelle (Abbildung 5.40c) und der Halbzelle (vs. Li/Li") als
Referenz nach etwa 250 galvanostatischen Zyklen (I ~ 0,24 mA in 1 M Li-TFSI + LiNOs in
DOL/DME). Wasserstoff wurde nicht beriicksichtigt, da durch XPS nicht nachweisbar.

vs. S/C (SLS) vs. Li/Li" (Referenz)
Si 0,2 0,3
C 27,4 34,0
(0] 39,7 30,3
F 0,8 23
S 2.4 1,0
N 0,6 1,8
Li 28,9 30,3
3 100 100
C/O 0,7 1,1
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Die Siliciumkonzentration ist mit 0,2 bis 0,3 At.% in beiden Proben sehr gering und deutet
auf eine vergleichbare SEI-Schichtdicke hin. Die Schwefelkonzentration ist mit 2,4 At.% im
Vergleich zur PS-freien Referenzzelle (1,0 At.%) aufgrund der Wechselwirkung und
Abscheidung von PS auf Silicium deutlich erhéht. Aulerdem ist weniger Fluor und weniger
Stickstoff auf der Siliciumelektrode der SLS-Vollzelle zu erkennen, mdglicherweise wegen
reduzierter Zersetzung von Leitsalz (Li-TFSI). Die Lithiumkonzentration ist mit etwa 30 At.%
auf beiden Siliziumelektroden unabhingig von der Gegenelektrode bzw. der Anwesenheit von

PS vergleichbar.

Ein Unterschied wird im C/O-Verhiltnis deutlich, wobei das Verhéltnis mit 0,7 in der SLS-
Vollzelle scheinbar auf erhohte Zersetzung von Elektrolyt hindeutet. Im C 1s Spektrum
(Abbildung A11) konnen jedoch keine wesentlichen Unterschiede beobachtet werden. Es
erscheinen die typischen Zersetzungsprodukte von DOL/DME, welche bereits in Kapitel 5.5.2
charakterisiert wurden. Die Konzentration an Lithium-Formiat (HCO,Li) als ein
Hauptzersetzungsprodukt aus DOL, welches bei etwa 290 eV gut aufgelost werden kann,'
befindet sich bei etwa 20 bis 25 % der Kohlenstoffverbindungen im C 1s Spektrum auf beiden
Elektroden. Dies deutet auf eine dhnliche Elektrolytzersetzung hin. Die Bindungsenergien des
Schwefels (S 2p) und des Stickstoffs (N 1s) (Abbildung 5.42) stellen weitere Informationen
iiber die Zersetzungsmechanismen von Elektrolytkomponenten zur Verfiigung. Im S 2p
Spektrum wird deutlich, dass sowohl auf der Siliciumelektrode der SLS-Vollzelle als auch der
Referenzzelle iiberwiegend oxidierte Schwefelverbindungen (z. B. -SOs; oder -SO4) und
teilweise auch geringe Konzentrationen sulfidischer Verbindungen (Li,S) zu erkennen sind.
Die Konzentration oxidierter Schwefelverbindungen der SLS-Zelle ist jedoch fast dreimal so
hoch wie die der Referenzzelle. Diese hohen Konzentrationen an oxidiertem Schwefel fiihren
zum Anstieg der Sauerstoffkonzentration. Daher kann das geringe C/O-Verhéltnis der SLS-
Vollzelle iiberwiegend auf die Sulfate (-SO4) und Sulfite (-SO;) zuriickgefiihrt werden,
welche die Sauerstoffkonzentration ansteigen lassen. Interessanterweise tritt kaum Li,S auf,
welches gewdhnlich in groBen Mengen auf der Lithiumfolie in Li-S-Batterien beobachtet wird

161-163
Daraus kann

und als wesentliche Degradationsursache angesehen wird.">®
geschlussfolgert werden, dass die Selbstentladung und die irreversible Reduktion von PS zu
Li,S auf der Si-NP@C-Elektrode sehr gering sein muss. Diese Vermutung wurde bereits aus
den Ergebnissen der Elektrochemie geduflert, da zu Beginn nur ein geringer Kapazitétsabfall
und eine hohe Coulomb-Effizienz beobachtet wurden. Die elektrochemischen Ergebnisse

stimmen somit gut mit den post mortem Untersuchungen iiberein. Die Oxidation von PS

124
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erfolgt vermutlich liber die Reaktion mit LiNO;. Die Bindungsenergie des Stickstoffs
(Abbildung 5.42) auf der Elektrode der SLS-Vollzelle weist Ahnlichkeiten zur Referenz auf,
jedoch ist das Signal/Rausch-Verhéltnis aufgrund der kleinen Stickstoffkonzentration
(0,6 At.%) geringer. Trotzdem konnen auch auf dem Silicium der SLS-Vollzelle
RNO,-Verbindungen bei etwa 404,4 eV detektiert werden. Damit ist wahrscheinlich ein
Zusammenspiel zwischen diesen RNO, Verbindungen und oxidierten PS ein Grund fiir die

verbesserte Zyklusstabilitit.
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% Li;N, Li,NSO,-
R
o
=
2]
= vs. SIC
RNO,
T . T ¥ T . T i T * T . T . T & T M T T T M T i .T = A
172 170 168 166 164 162 160 406 404 402 400 398 396

Bindungsenergie (eV)

Abbildung 5.42: XP-Spektren des S 2p und des N 1s Niveaus von Si-NP@C_Genl nach 250
galvanostatischen Zyklen (bei [ ~ 0,24 mA in 1 M Li-TFSI + LiNO; in DOL/DME) in einer SLS-Zelle
(vs. S/C aus Abbildung 5.40c) und in einer Halbzelle (vs. Li/Li" aus Abbildung 5.33) (referenziert auf

685,5 eV LiF).

Aurbach et al. konnten auf Lithiumfolie, welche in DOL/DME mit PS und LiNOs fiir mehrere
Tage gelagert wurde, hohe Mengen SOy-Verbindungen beobachten und schlussfolgerten, dass
die Wechselwirkung von LiNO; und PS einen entscheidenden Einfluss auf die Reversibilitit
von Lithiumfolie haben muss.*®> Spiter konnten dies auch Cui et al. nachweisen.””® Die
vorliegenden Untersuchungen deuten darauf hin, dass die Wechselwirkung von LiNO; und PS
auch einen positiven Einfluss auf die Reversibilitit von Silicium-Kohlenstoff-Elektroden hat.

Es ist daher vorteilhaft in zukiinftigen SLS-Batterien LiNOj; einzusetzen.

Aus dem O 1s Spektrum (Abbildung 5.43a) konnen weitere Informationen iiber das Auftreten
von Li,O entnommen werden. Li,O wurde bereits als Zersetzungsprodukt von SiO, und

LiNOs nachgewiesen und trat bisher immer in Verbindung mit einer hohen Reversibilitit auf.

125



5.5 Silicium-Nanopartikel im pordsen Kohlenstoff fiir Lithium-Schwefel-Batterien

Es ist daher von wesentlicher Bedeutung das Auftreten von Li,O auch auf dem Silicium der
SLS-Vollzellen zu analysieren. Zunéchst kann bei etwa 529 eV kein Li,O beobachtet werden,

wohingegen in der Referenzelektrode (Li/Li") etwa 6 % (Flichenanteil im O 1s Spektrum)

Li,0 bestimmt werden konnen.

a) vs. LilLi* —CO /SO b) vs. LilLi* ——CO, /S0,
——Li SiO,, LiOH ——Li SiO,, LiOH
/\.\ X y .X y
./ \ —Li,0 —Li,0
4 , ,/}i\ \
:g / ////’ \\\ \
g L . 5 \
) vs. S/C
= F
LA .
v N\
534 532 530 528 534 532 530 528 526

Bindungsenergie (eV)

Abbildung 5.43: XP-Spektren des O 1s Niveaus a) vor und b) nach dem Sputtern von Si-
NP@C Genl nach 250 galvanostatischen Zyklen (bei I ~ 0,24 mA in 1 M Li-TFSI + LiNOs in
DOL/DME) in einer SLS-Zelle (vs. S/C aus Abbildung 5.40c) und in einer Halbzelle (vs. Li/Li" aus
Abbildung 5.33) (referenziert auf 685,5 eV LiF).

Nach einer Oberflichenbehandlung durch Ar-Ionenbeschuss (Sputtern), um 15 nm Schicht
abzutragen, tauchen auf beiden Elektroden deutliche Mengen Li,O auf (Abbildung 5.43b).
Damit kann bestdtigt werden, dass Li,O iiberwiegend unter der SEI vorliegt und oft in
Verbindung mit einer verbesserten Reversibilitit steht. So wurden auch in carbonatbasierten
Elektrolyten fiir LIB deutliche Mengen an Li,O auf Silicium detektiert und in Verbindung mit
einer verbesserten Reversibilitit gebracht.'”" '*! Besonders bei der Verwendung des Additivs
FEC konnten betriachtliche Konzentrationen an Li,O bei bemerkenswerter elektrochemischer
Reversibilitit detektiert werden. Das Auftreten von Li,O nach Langzeittests ist damit ein

guter Indikator fiir hohe elektrochemische Stabilitdt von Siliciumanoden.
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5.6 Die Solid-Electrolyte-Interface auf Silicium-Nanopartikel im porosen

Kohlenstoff

Aus den Ergebnissen der Arbeit kann die Entstehung und die chemische Zusammensetzung
der SEI auf Si-NP@C sowohl in carbonatbasierten Elektrolyten fiir LIB als auch in
etherbasierten Elektrolyten fiir Li-S-Batterien abgeleitet werden. In nachfolgender Abbildung
wird bildhaft die Entstehung und Zusammensetzung der SEI auf Si-NP@C fiir LIB erléutert.
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Abbildung 5.44: Schema zur Entstehung und Aufbau der SEI auf Si-NP@C in Abhdngigkeit von
FEC- oder VC-Zusatz zum LP30-Elektrolyten fiir LIB. (*keine XPS-Messungen durchgefiihrt)
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Es wird deutlich (Abbildung 5.44), welche Elektrolytkomponenten wesentlich zur Bildung
der SEI beitragen, aus welchen chemischen Bestandteilen und in welchen Dimensionen diese
in der SEI vorliegen. Zudem sind die charakteristischen physikalischen Eigenschaften
aufgelistet. Folgender Degradationsmechanismus von Si-NP@C lidsst sich in Abhéingigkeit

der Elektrolytkonfiguration fiir Li-lonen-Batterien ableiten.

Im  LP30-Elektrolyt bzw. ohne Elektrolytadditiv findet eine kontinuierliche
Elektrolytzersetzung iiberwiegend von EC und DMC auf der Oberfliche der Si-NP statt.
Diese Elektrolytzersetzung resultiert aus der Volumenausdehnung der Si-NP wihrend der
Reaktion mit Lithium. Die SEI besteht aus semi-organischen Lithiumsalzen und ist somit
wenig mechanisch flexibel. Sie zerbricht deshalb wiahrend der Volumenédnderung und bildet
sich neu aus. Dieser Prozess hat ein kontinuierliches Wachstum der Oberflachenschicht zur
Folge, welches sowohl zu einer elektrischen als auch zu einer ionischen Isolation des aktiven

Si-NP fiihrt. Es kommt zu einem schnellen Kapazitétsabfall bereits nach wenigen Zyklen.

Mit dem FEC-Zusatz zum LP30-Elektrolyt wird eine flexible SEI auf dem Si-NP geformt,
welche der Volumenausdehnung des Si-NP besser widerstehen kann. Damit wird die
kontinuierliche Elektrolytzersetzung aus EC/DMC unterdriickt und das Wachstum
verlangsamt. Die FEC-hergeleitete SEI besteht aus nanokristallinen LiF-Partikeln, welche
mutmaBlich in einer Polycarbonatschicht eingebettet sind. Nanokristallines LiF erzeugt
Defekte in der Struktur des Polycarbonates und fiihrt damit zu einer exzellenten
Ionenleitfiahigkeit. Allerdings gehen die Defekte auf Kosten der mechanischen Flexibilitdt. Es
kommt zu Bruchstellen in der SEI und damit zu einem langsamen, jedoch kontinuierlichen
Wachstum. Obwohl die SEI ihre exzellente lonenleitfahigkeit beibehilt, fithrt das Wachstum
zu einer elektrischen Isolation der Si-NP. Vor allem das LiF scheint dafiir verantwortlich zu
sein, da es als Salz nur geringe elektrische Leitfihigkeit aufweist.'"* '** Aufgrund der hohen
ionischen Leitfahigkeit der SEI und der damit geringen Konzentrationsiiberspannung, ist FEC
jedoch ein hervorragendes Elektrolytadditiv fiir Hochleistungsanwendungen, bei denen
innerhalb kurzer Zeit viel Energie bendtigt wird. Eine gute elektrische Kontaktierung der Si-

NP ist dabei Voraussetzung.

Mit dem VC-Zusatz zum LP30-Elektrolyt wird eine extrem widerstandsfdhige SEI auf dem
Silicium gebildet. Die Volumenausdehnung des Siliciums erfolgt ohne Bruchstellen in der
SEL. Ein Wachstum wird damit komplett unterbunden, was zu einer beachtlichen

Reversibilitit von Si-NP fiihrt, wesentlich hoher als mit FEC im Elektrolyt. Anhand von
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Literaturquellen' 47148

und der vorliegenden Ergebnisse kann davon ausgegangen werden,
dass die SEI aus einer reinen Polycarbonatschicht ohne nanokristallines LiF besteht. Damit
weist die SEI eine, fiir Polymere typisch, hohe Flexibilitit auf. Die reine bzw. defektfreie
Polycarbonatschicht erzeugt allerdings einen hohen Widerstand fiir Li-lonen und fiihrt damit
zu groflen Konzentrationsiiberspannungen bei hoher Strombelastung. Dies fiihrt zu
ungiinstigen Bedingungen fiir Hochleistungsanwendungen, weshalb der Einsatz von VC eher

fiir Hochenergiesysteme mit langer Lebensdauer von Vorteil ist.

In Abbildung 5.45 ist die Bildung der SEI auf Si-NP@C schematisch mit etherbasierten
Elektrolyten fiir SLS- bzw. Li-S-Zellen dargestellt. Die Zersetzung von Li-TFSI und dem
Losungsmittel auf den Si-NP flihrt zum schnellen Kapazititsverlust mit fortschreitender
Zykluszahl. Die Ursache liegt in einer unflexiblen SEI, die durch die Volumenexpansion des
Siliciums bricht und damit einem schnellen Wachstum unterliegt. Mit der Anwesenheit von
LiNO; wird eine wesentlich stabilere SEI ausgebildet, die aus RNO, (vermutlich
R=organischer Rest) Komponenten besteht. Dadurch wird die Zersetzung des Leitsalzes
nahezu komplett unterbunden. Allerdings kommt es weiterhin zu einer Zersetzung des
Losungsmittels (DOL bzw. DME), was zu einer kontinuierlichen Isolierung und schliefSlich
zu einem Kontaktverlust der Si-NP fiihrt. Dabei zersetzt sich DOL zu sauerstoffreichen
semiorganischen Lithiumsalzen und Polymeren. Der Zusatz von DME fiihrt zur Bildung von
sauerstoffarmen Verbindungen mit Alkylgruppen, die jedoch die elektrochemische
Reversibilitdt unwesentlich beeinflussen. Weiterhin wurden hohe Konzentrationen Li,O mit
LiNOs-Zusatz im Elektrolyt beobachtet, deren Ursachen in einer reduzierten Freisetzung von
HF aus Li-TFSI oder in einer Zersetzung von LiNO; zu Li,O liegen. Auch LiOH konnte
nachgewiesen werden und stammt moglicherweise aus der DOL Zersetzung oder von

beobachteten Li-Dendriten.

Bei der Anwesenheit von Polysulfiden in einer SLS-Vollzelle findet eine Reaktion von LiNO3
mit Polysulfiden statt, welche zu oxidierten Schwefelverbindungen (-SOy) reagieren, wie z. B.
Sulfate, Sulfite, aber auch -SOy Verbindungen organischer Herkunft. Es wird angenommen,
dass diese oxidierten Schwefelverbindungen sich positiv auf die elektrochemische

Reversibilitit der Siliciumelektrode auswirken.
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Abbildung 5.45: Schema zur Entstehung und Aufbau der SEI auf Si-NP@C fiir den Li-
TFSI/DME/DOL Elektrolyten in Abhangigkeit von LiNO; und Polysulfiden fiir Li-S-Batterien.

Aus den Ergebnissen der elektrochemischen Leistung in  Abhéngigkeit der
Elektrolytzusammensetzung und den post mortem Analysen, kann der Einfluss von
chemischen Verbindungen auf die Reversibilitit abgleitet werden. Als entscheidenden Faktor
fiir eine hohe Reversibilitdt von Siliciumanoden konnte die Fahigkeit einer Polymerisation
von Elektrolytkomponenten zu flexiblen Polymeren identifiziert werden, um eine

zerstorungsfreie Ausdehnung der SEI von bis zu 300 % zu garantieren. Besonders FEC und
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VC neigen zur Polymerisation, in gewissem Ausmall auch EC und DOL/LiNO:s.
Nanokristallines LiF konnte als nachteilig fiir die Lebensdauer von Siliciumanoden in Li-
Ionen-Batterien identifiziert werden, da es elektrisch nicht leitfihig und kompakt ist sowie
keine Flexibilitdt besitzt. Jedoch scheint das Einbringen von Nanokristalliten in der SEI
vorteilhaft fiir die lonenleitfdhigkeit zu sein. Diese Feststellung ist von hoher Relevanz, da die
Rolle des LiF kontrovers diskutiert wird'* und oft als essentiell fiir die Reversibilitit von
Anodenmaterialien angesehen wird,* " '® obwohl die Elektronenleitfihigkeit des LiF

duBerst klein ist'®*

und auch die Leitfdhigkeit fiir Li-lonen verhidltnismadBig gering
eingeschitzt wird.'®'®” Das Auftreten von Li,O konnte dagegen als vorteilhaft fir die
Reversibilitdt identifiziert und kann als verldsslicher Indikator fiir hohe Lebensdauern genutzt
werden. Da Li;O ein Produkt aus der Reaktion von SiO, mit Elektrolyt ist, hat wahrscheinlich
auch SiO; positive Auswirkungen auf die Reversibilitit von Siliciumanoden. Diese
Ergebnisse sind in guter Ubereinstimmung mit der Literatur. So wurde beobachtet, dass Li,O
und andere Lithiumoxide eine verhéltnismiBig hohe Ionenleitfahigkeit besitzen, was sich
positiv auf die Reversibilitit auswirkt.'*" ' Auerdem wurde durch Sim et al. eine positive

Wirkung von SiO, auf die Reversibilitit von Siliciumanoden nachgewiesen.”” Dies kann

vermutlich auf die Bildung von Li,0O zuriickgefiihrt werden.
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Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei wesentliche Problemstellungen dargestellt und geldst.
Zum einen wurde ein neues und kostengiinstiges Verfahren zur Herstellung eines
nanostrukturierten Silicium-Kohlenstoff-Komposites entwickelt, welches hohe und reversible
spezifische Kapazititen als Anodenmaterial in Li-lonen-Batterien aufweist. Zum anderen
wurde die Abhéngigkeit von elektrochemischer Reversibilitit, Kapazitidt und Strombelastung
beziiglich des Siliciumgehalts in der Elektrode, des Designs und des Elektrolyts detailliert

untersucht.

Durch die gewonnenen Erkenntnisse kann eine Anode fiir Li-lonen-Batterien vorgestellt
werden, die eine spezifische Kapazitit von bis zu 1280 mAh/ggiekiroge b€l €inem
Kapazititserhalt von 81 % tiber 500 galvanostatische Tiefentladungszyklen erzielt. Es wurden
hochreversible Flichenkapazititen von 3 mAh/cm?® bis 5 mAh/cm® bei gleichzeitig geringem
Elektrodengewicht von 2,9 mg/cm’® bis 4,4 mg/cm® erfolgreich getestet und damit
eindrucksvoll das Leistungsvermogen fiir die Verwendung in Li-lonen-Batterie demonstriert.
Die Ergebnisse sind vergleichbar mit aufwendig hergestellten, hierarchischen
Siliciumnanostrukturen aus der aktuellen Forschung anderer Arbeitskreise.”> 7 Die neue
Anode erreicht somit unter praktischen Bedingungen bis zu vierfach hohere Kapazitéten als
derzeitig kommerziell-eingesetzte Graphitanoden bei vergleichbarer Lebensdauer und
dhnlichem Entladungspotential. Dadurch kann die spezifische Energie einer Li-lonen-Batterie
um etwa 20 - 30 % erhoht werden. Weiterhin konnte mit Hilfe der neuen Anode eine
langlebige Li-S-Batterie auf dem Silicium-Lithium-Schwefel-Prinzip vorgestellt werden. Das
Ersetzen der hochreaktiven und gefdhrlichen Lithiumfolie in einer Li-S-Batterie durch die
lithiierte Anode fiihrte zu einer Steigerung der zyklischen Lebensdauer von 350 Zyklen auf
iiber 700 Zyklen bei einem Kapazititserhalt von 30 %. Damit kann eine sichere und
langlebige SLS-Batterie prisentiert werden, die eine aussichtsreiche Alternative fiir Li-Ionen-

Batterien darstellt.

Hauptbestandteil der Arbeit waren Degradationsuntersuchungen durch elektrochemische
Messmethoden in Verbindung mit Materialcharakterisierungsmethoden iiber in situ XRD am
Synchrotron und post mortem XPS, XRD und TEM. Neue Erkenntnisse {iber Siliciumanoden
wurden gewonnen, welche im Allgemeinen dazu beitragen konnen siliciumbasierte Anoden

fiir deren Einsatz in wiederaufladbaren, lithiumbasierten Batterien zu optimieren.
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Es wurden zundchst Silicium-Nanopartikel mit verschiedenem Durchmesser von
5 bis 15 nm synthetisiert und als Elektrodenmaterial untersucht. Eine verbesserte
Reversibilitdit der Si-NP mit etwa 5 nm wurde beobachtet. Eine Degradation durch
Pulverisierung kann anhand der vorliegenden Daten ausgeschlossen werden. Durch in situ
XRD konnte eine starke Agglomeration der Si-NP als Ursache geringer Ausnutzung
identifiziert werden. Zudem wurde keine kristalline Li;sSis Phase am Ende der Lithiierung
beobachtet. Damit kann eine Degradation durch Spannungen und Briiche innerhalb der
Partikel durch neue kristalline Phasen ausgeschlossen werden. Als Degradation kommen
somit ausschlieBlich Oberfldcheneffekte in Form der Solid-Electrolyte-Interface in Frage, die
sowohl zu einem elektrischen als auch ionischen Kontaktverlust der Si-NP fiihren. Auf Si-NP
mit etwa 5 nm Durchmesser konnte eine dickere und stabilere SEI als bei groBeren
Nanopartikeln bestimmt werden. Betrdachtliche Mengen Li,O nach dem Zyklieren weisen auf
eine Oberflachenreaktion von SiO, mit dem Elektrolyten hin. Das Li;O wird mit der Zeit
vermutlich durch Spuren von HF aufgelost. Durch Abscheiden der Si-NP auf ein pordses
Kohlenstoffgeriist kann die elektrische Kontaktierung verbessert und die Ausnutzung des
Siliciums erhoht werden. Zudem verzogert sich der elektrische Kontaktverlust, womit die
zyklische Lebensdauer wesentlich erhoht wird. Trotzdem kommt es auch hier mit
fortschreitender Zykluszahl zu einem Kontaktverlust der Siliciumpartikel. Dieser Umstand
liegt an einer instabilen SEI, die durch die Volumenédnderung des Siliciums aufbricht, sich
regeneriert und damit bei jedem Zyklus kontinuierlich wichst. Dieser Vorgang fiihrt

letztendlich zu einer Isolation des Si-NPs.

Durch Zugabe des Elektrolytadditivs Fluoroethylencarbonat konnte die zyklische
Lebensdauer wesentlich verbessert werden, da eine flexiblere und chemisch-resistentere SEI
auf dem Silicium geformt wird. Die durch FEC-gebildete SEI auf Si-NP besteht mutmalBlich
aus einem Polycarbonat und zeichnet sich aufgrund eingelagerter LiF-Nanokristalle durch
eine besonders hohe ionische Leitfdhigkeit aus. Dieser Umstand ermoglicht eine Anwendung
von sehr hohen Stromraten fiir Hochleistungsanwendungen. Die LiF-Nanopartikel fiihren
jedoch zu Defekten in der flexiblen SEI und damit zu Bruchstellen wéhrend der
Volumenausdehnung, welche zu einem Wachstum der SEI und letztendlich auch zum
Kontaktverlust des Siliciumpartikels fiihren. Es konnten hohe Konzentrationen von Li,O nach
Langzeitzyklierung mit FEC nachgewiesen werden. Wahrscheinlich wird durch FEC eine
Auflosung von Li,O, welches zu Beginn aus der Zersetzung von SiO; entsteht, verhindert.

Dieses Ergebnis ldsst vermuten, dass auch SiO, eine wesentliche Rolle fiir eine hohe
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Reversibilitt spielen konnte. Weiterhin wird geschlussfolgert, dass die Zersetzung von FEC
iiber die Freisetzung von HF und Vinylencarbonat (VC) erfolgt, welche sich anschlieend als
LiF und Polycarbonat abscheiden. Aus diesem Grund erscheint eine Anwendung von FEC in
kommerziellen Li-lonen-Zellen duBerst fragwiirdig, da HF nachweislich eine Auflésung von

Hochvoltkathodenmaterialien verursacht und damit schadlich ist.

Um die Bildung von nanokristallinen LiF-Defekten in der elastischen SEI aus Polycarbonat
durch FEC-Zersetzung zu vermeiden und dadurch die Reversibilitit zu erhohen, wurde VC als
alternatives Additiv getestet. In der Tat konnte dadurch eine weitere Verbesserung der
Reversibilitit und Lebensdauer beobachtet werden, iiber die fiir nanostrukturierte
Siliciumanoden in dieser Form bisher noch nicht berichtet wurde. Die hohe Reversibilitét
durch VC geht jedoch auf Kosten der Strombelastbarkeit, da die SEI aufgrund der
Abwesenheit von LiF-Defekten nur eine geringe ionische Leitfdhigkeit aufweist und es damit
zu hohen Uberspannungen kommt. Aus den Ergebnissen kann geschlussfolgert werden, dass
FEC ein vorteilhaftes Additiv fiir Hochleistungsanwendungen ist. VC stellt dagegen ein
ideales Additiv fiir lange Lebensdauern von nanostrukturierten Siliciumanoden in Li-lonen-

Batterien dar.

Etherelektrolyte fiir Li-S-Batterien auf DOL/DME-Basis mit Li-TFSI als Leitsalz eignen sich
nur bedingt fiir nanostrukturierte Siliclumanoden. Die Lebensdauer ist im Vergleich zu
Carbonatelektrolyte flir Li-lonen-Batterien deutlich geringer, da vermutlich keine flexible SEI
durch die Etherzersetzung entstehen kann. Durch den Einsatz von LiNOs als Additiv kann die
Reversibilitdt aufgrund der Bildung von funktionellen organischen oder anorganischen NO;-
Gruppen gesteigert werden. LiNO;3 verhindert die kontinuierliche Zersetzung des Leitsalzes.
Es konnten hohe Konzentrationen an Li,O mit LiNOs nach Langzeitzyklierung in der SEI
nachgewiesen werden. Li,O tritt damit hdufig in Verbindung mit einer hohen Reversibilitét
auf und scheint eine essentielle Substanz in der SEI zu sein. Die Wechselwirkung von
Polysulfiden und LiNOj fiihrt zu einer weiteren Verbesserung der Reversibilitit, was auf die
vermehrte Bildung von Sulfaten und Sulfiten in der SEI auf Silicium zuriickgefiihrt wird. Die
Lebensdauer von Silicium in Ethern bleibt jedoch auch mit LiNOs; und Polysulfiden
unbefriedigend fiir einen O0konomischen Einsatz. Die Entwicklung von Additiven mit
dhnlichem Effekt wie FEC bzw. VC und zugleich kompatibel mit Polysulfiden, bleibt eine der

dringendsten Aufgaben, um Siliciumanoden auch in Li-S-Batterien zu etablieren.
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Die Ergebnisse aus dieser Arbeit verdeutlichen, dass Siliclumanoden in naher Zukunft
Graphit als Anodenmaterial in derzeitigen Li-Ionen-Batterien ablosen werden, wie zum Teil
bereits geschehen,'®® und dadurch die Energiedichten von derzeit 260 Wh/kg auf etwa
330 Wh/kg erhohen werden. Silicium ist und wird auch in ferner Zukunft das
aussichtsreichste Anodenmaterial in wiederaufladbaren Lithium-Batterien bleiben. Kaum ein
anderes Material besitzt solch hohe spezifische Kapazititen und so ein giinstiges
Entladungspotential. Lediglich Lithiummetall weist attraktivere Kennwerte auf. Es ist jedoch
fraglich, ob metallisches Lithium jemals den Weg in kommerzielle wiederaufladbare
Batterien findet. Die hohe Reaktivitit, die Dendritenbildung und der geringe Schmelzpunkt
werden auch in Zukunft extreme Hiirden darstellen. Die wesentlichen Probleme von
Siliciumanoden dagegen, konnten durch das heutige Wissen, wie in dieser Arbeit aufgezeigt,

sehr gut kontrolliert werden.

In Zukunft wird es darauf ankommen, giinstige Herstellungsverfahren und fortgeschrittene
Elektrolytadditive zu entwickeln. Das in dieser Arbeit entwickelte Verfahren bietet dazu eine
O0konomische Grundlage fiir leistungsfahige Silicium-Kohlenstoff-Elektroden und vielfaltige
Moglichkeiten fiir eine weitere Optimierung. Der Elektrolyt stellte sich als eine
Schliisselkomponente fiir nanostrukturierte Siliciumelektroden heraus, mit dem hohe
Lebensdauern und exzellente Leistungen ohne groBBen Aufwand erzielt werden kdnnen. Dabei
scheint die Fahigkeit zur Polymerisation des Elektrolytadditivs eine Grundvoraussetzung zu
sein. Daher ist nach Auffassung des Autors die Erforschung von ungesittigten organischen
Verbindungen mit struktureller Ahnlichkeit zu den Lésungsmittelkomponenten im Elektrolyt
die aussichtsreichste Strategie, um Li-Ionen-Batterien mit Siliciumanoden zur Marktreife zu
fiihren. Nachfolgende Arbeiten sollten sich zudem auf Tests der Siliciumanode gegen
Hochvoltkathodenmaterialien fiir Li-lonen-Batterien fokussieren, um die Entwicklung von

einsetzbaren Li-lonen-Batterien mit hoher Energiedichte voranzutreiben.
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Anhang
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Abbildung A1: GCPL von Si-NP@C Genl in Abhéngigkeit des verwendeten Binders und Elektrolyt
(Messbedingungen: 0,01 - 1,2 V vs. Li/Li" bei I = 1 A /g, 2 mal vorzykliert bei I = 250 mA/g).
Elektroden mit PVDF wurden iiber eine Tropfbeschichtung prapariert. PAA Elektroden wurden iiber
einen Rakelprozess hergestellt. Es wird deutlich, dass der Binder nur geringen Einfluss auf die
elektrochemische Stabilitdt hat. Nach 200 Zyklen wird unabhéngig vom Binder nahezu die gleiche
Kapazitit gemessen. Der Unterschied zu Beginn bei Verwendung des LP30 + FEC Elektrolyts
resultiert aus einer fehlenden Vorzyklierung der PVDF-Elektrode.
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Abbildung A2: GCPL von Si-NP@C Gen2 mit 10 Vol.% und 20 Vol.% FEC/VC im LP30-Elektrolyt
(Messbedingungen: 0,01 - 1,2 V vs. Li/Li" bei I = 0,25 A/g).
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Abbildung A3: FTIR-Spektrum vom HSQ, HSQ nach Temperaturbehandlung bei 1100 °C, von Si-
NP_5 und von Si-NP@C_Gen2 mit eingetragenen Schwingungsbanden.
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Abbildung A4: XP-Spektren des F 1s Niveaus der Si-NP_5 und Si-NP_10 Elektroden nach der
ersten Entladung (bis 0,01 V vs Li/Li" bei I =200 mA/g in LP30, referenziert auf 685,5 eV LiF).
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Abbildung A5: TEM-Hellfeldaufnahmen von Si-NP@C_Gen2 a) Ubersichtsaufnahme mit
eingeschobenen SAED Diffraktogramm und b) eine hochauflosende Aufnahme. Deutlich zu erkennen
sind die porose Struktur des Kohlenstoffgeriistes und die Si-NP von etwa 3 - 5 nm. Zudem werden

wenige groBere Kristallite von bis zu 60 nm sichtbar. c) das EDX Spektrum von Si-NP@C Gen2.
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Abbildung A6: N,-Physisorptionsmessungen von a) Si-NP@C Genl und b) Si-NP@C Gen2 mit

spezifischer Oberflache und Porenvolumen.
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Abbildung A7: XP-Spektren des S 2p Niveaus von Si-NP@C Genl nach GCPL (0,01 V—1,2 V vs.
Li/Li" bei =1 A/gin 1 M Li-TFSI in DOL/DME) in Abhéngigkeit der Zykluszahl (referenziert auf
685,5 eV LiF).
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Abbildung A8: EIS-Messungen von Si-NP@C_Genl in Abhéngigkeit der Elektrolytkonfiguration
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Abbildung A9: GCPL von Si-NP@C Genl in Abhéngigkeit der Elektrolytzusammensetzung mit 1 M
Li-TFSI als Leitsalz bei I = 1 A/g. Nach 250 Zyklen wurden post mortem Analysen durchgefiihrt.
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Abbildung A10: XP-Spektren des S 2p Niveaus von Si-NP@C Genl nach 250 galvanostatischen

Zyklen (0,01 V—1,2Vvs. Li/Li" bei I =1 A/g in 1 M Li-TFSI) in Abhingigkeit der der
Elektrolytkonfiguration (referenziert auf 685,5 eV LiF).
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Abbildung A11: XP-Spektren des C 1s Niveaus von Si-NP@C Genl nach 250 galvanostatischen
Zyklen (bei I ~ 0,24 mA in 1 M Li-TFSI + LiNO; in DOL/DME) in einer SLS Zelle (vs. S/C aus

Abbildung 5.40c) und in einer Halbzelle (vs. Li/Li" aus Abbildung 5.33) (referenziert auf 685,5 eV
LiF).
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