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1 Einleitung und Motivation [1]

Lithium-Ionen-Akkumulatoren haben eine zentrale Rolle in der digitalen Welt eingenom-

men. Sie versorgen nicht nur Laptops und Smartphones mit Energie, sondern sind auf-

grund ihrer überragenden Eigenschaften auch in der Elektromobilität und zentralen Ener-

giespeicherung im Einsatz. Während sie fürsmart devicesunersetzlich sind, bieten sie im

Bezug auf Mobilität und Energiespeicherung eine aussichtsreiche Gelegenheit, von fos-

silen Energieträgern unabhängig zu werden. Kohle, Erdöl und Erdgas liefern zusammen

einen Anteil von knapp 90 %[2] der weltweit verbrauchten Energie. Selbst in Deutschland,

einem Vorreiter der regenerativen Energieerzeugung, liegt der Anteil bei 67 %[3]. Dabei

bezieht die Bundesrepublik fast 36 %[4] ihrer fossilen Brennsto�e allein aus Russland.

Lithium-Ionen-Akkumulatoren können hierbei in Kombination mit regenerativen Energi-

en den Schlüssel zu erhöhter Unabhängigkeit von Lieferländern darstellen.

Um Lithium-Ionen-Akkumulatoren für Elektromobilität oder Stationärspeicher weiter zu

entwickeln, muss die Energiedichte entscheidend erhöht werden. Hier bietet, neben der

Verwendung von Elektrodenmaterialien mit höherer Energiedichte, der Ersatz von �üssi-

gen Elektrolyten durch feste Elektrolyte viele Vorteile. Feste Elektrolyte können in dünnen

Schichten verwendet werden, was die serielle Verschaltung von einzelnen Kathode/Elektro-

lyt/Anode-Einheiten erlaubt. Dabei muss der Stromabnehmer nur an den äuÿeren Elek-

troden angebracht werden und durch das so eingesparte Volumen erhöht sich die Energie-

dichte. Die typischerweise vollständig anorganische Bauweise erhöht die Sicherheit, dadie

verwendeten anorganischen Sto�e meist nicht brennbar und auch thermisch stabiler sind,

wodurch auch die Thermoregelung entfallen kann. Zu guter Letzt zeigen Festkörperbat-

terien eine erhöhte Zyklenstabilität im Vergleich mit �üssigbasierten Batterien.



1 Einleitung und Motivation

Abbildung 1.1: Vergleich zwischen Festkörper- und Flüssigbatterie[1] . Das Volumen wird bei gleichem

Energiegehalt deutlich reduziert.

Als Kathodenmaterial bietet sich vor allem LiNi0.5Mn1.5O4 an. Es weist zwar eine etwas

geringere gravimetrische Kapazität als kommerziell etablierte Materialien wie NMC oder

NCA-Kathoden auf, aber es bringt auch Vorteile mit sich, die es für die Verwendung in

Festkörperbatterien auszeichnet. Das Kathodematerial ermöglicht eine Zellspannung von

4:7 V, was nur in Kombination mit oxidationsstabilen Festelektrolyten praktikabelist.

Zudem bietet die Spinellstruktur dieses Kathodenmaterials dreidimensionale Kanäle, die

für die Ionenleitung im Festkörper sehr vorteilhaft sind.

Eine erste Festkörper-Lithium-Ionen-Batterie wurde 1993 vonBates et al.[5,6] vorgestellt.

Diese, so genannte Dünnschichtbatterie, basierte auf dem glasartigen Elektrolyten LiPON,

einem Sticksto�-dotierten Lithiumphosphat, das eine Lithium-Ionenleitfähigkeit von über

3 � 10� 6 S cm� 1 ermöglichte. Durch die Verwendung eines festen Elektrolyten wurde eine

hohe Langzeitstabilität erreicht, und so wecken Festelektrolyte zunehmendes Interesse.

Vor allem die Erfoschung schwefelbasierter Elektrolyte, wie auch die Entdeckung von

Lithium-Superionenleitern[7,8] in dieser Materialklasse stellte einen groÿen Schritt hin zur

gewünschten Energiedichte dar. Erst kürzlich wurde von Prototypen berichtet, die im

Labormaÿstab bis zu 500 kW h kg� 1[9] (vgl. Abb. 1.2) über 500 Lade- und Entladezyklen

bereitstellen können.

Ein groÿes Problem stellen hohe Ladungstransferwiderstände an der Grenz�äche zwischen

Festelektrolyt und Kathode dar. Die Gründe für diese Transferwiderstände werden derzeit

kontrovers diskutiert, und obwohl es bereits Lösungsansätze gibt, ist derenNatur noch

weitestgehend unverstanden. Einer der Lösungsansätze, der sowohl für Festkörperbatte-

2



1 Einleitung und Motivation

Abbildung 1.2: Ragone-Diagramm, Vergleich von Batterietechnologien nach Energie- und

Leistungsdichte[1] . Je nach Auslegung sind Zelltypen eher für Plug-In Hybrid-

fahrzeuge (PHV) und Batterieelektrische Fahrzeuge (EV) geeignet, oder für reine

Hybridfahrzeuge (HV)

rien als auch für Flüssigbatterien interessant ist, sind Grenz�ächenmodi�kation durch

künstliche Interphasen. Hier wurden vor allem für LCO bereits Erfolge erzielt, jedoch ist

eine Übertragung auf LNMO nicht ohne weiteres möglich und so konnte bisher kein Pro-

totyp vorgestellt werden. Hier knüpft ein Teil der Arbeit an. Es werden LNMO-Kathoden

als Dünnschicht hergestellt und deren elektrochemische Eigenschaften und Grenz�ächen

grundlegend charakterisiert. Anschlieÿend werden verschiedene Grenz�ächenmodi�katio-

nen eingeführt und deren Ein�uss auf Ladungstransferwiderstände und Zyklenstabilität

untersucht.

Grenz�ächenwiderstände treten nicht nur zwischen Elektrodenmaterialien und Flüssig-

elektrolyten auf, sondern können auch innerhalb eines Elektrolytmaterials an Grenz�ächen

zwischen einzelnen Kristalliten auftreten. Diese Grenz�ächen sind in der Regel sehr dünn,

was deren Untersuchung schwierig gestaltet. Hier knüpft ein weiterer Teil derArbeit an,

bei dem anhand einer lithiumionenleitenden Glaskeramik eine elektrochemische Methode

entwickelt wurde, um diese Grenz�ächen zu charakterisieren und zusammen mit hochauf-

lösenden transmissionselektronenmikroskopischen Aufnahmen grundlegende Erkenntnisse

über den Transport von Lithium-Ionen an Festkörpergrenz�ächen zu erhalten.

3





2 Theoretischer Hintergrund und Stand

der Forschung

2.1 Lithium-Ionen Batterien [10]

Die Entwicklung von Lithium-Ionen-Batterien reicht zurück bis in die frühen 1960er Jah-

re. Zur Erhöhung der Energiedichte von Batterien wurden Redoxpaare gesucht,mit denen

sich gröÿere Zellspannungen realisieren lassen. Lithium, welches sehr leicht (6:94 g mol� 1)

ist, besitzt auch das elektropositivste Standard-Elektrodenpotential (� 3:04 V vs. NHE)

aller Elemente.

Nachdem esSanyo gelang, unter Verwendung von Mangandioxid als Kathodenmateri-

al eine Lithium-Primärzelle zu entwickeln, wurden Versuche unternommen, auch Sekun-

därzellen auf Basis von Lithium zu entwickeln. Zu diesem Zwecke wurden verschiedene

Kathodenmaterialien wie, MoS2 und TiS2, untersucht. Diese später als Interkalations-

materialien erkannten Materialien ermöglichen den Ein- und Ausbau von Lithium-Ionen

in ein Wirtsgitter. Whittingham versuchte 1972 eine Lithiumsekundärzelle mit TiS2�

Kathode, Lithiummetallanode und einem Elektrolyten aus Lithiumperchlorat in Dioxolan

herzustellen.

Leider brachte vor Allem die Verwendung von Lithiummetall als Anode groÿe Nachteile

mit sich. Batterien dieser Art litten unter Dendritenbildung auf der Lithiumelektrode und

folgendem thermischem Durchgehen, welches im schlimmsten Fall zur Explosion der Bat-

terie führen konnte. Auch eine Legierung mit Aluminium konnte hier nur bedingt Abhilfe
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scha�en, da zwar ein Dendritenwachstum verhindert wurde, aber durch die enormen Volu-

menveränderungen bei Ein- und Auslagerung von Lithium keine hohe Zyklenzahl erreicht

werden konnte.

Um die Probleme auf der Anodenseite zu lösen, wurde zwei verschiedenen Lösungsan-

sätzen nachgegangen. Auf der einen Seite wurde an alternativen Elektrolyten geforscht,

welche die Dendritenbildung verhindern sollten. Auf der anderen, später erfolgreichen

Seite wurde nach einem neuen Anondenmaterial gesucht, welches in seinen Eigenschaften

denen der Kathode ähnlich war. Die Verwendung eines zweiten Interkalationsmaterials

wurde von Murphy 1978 demonstriert.Lazzari und Scrosati ermöglichten eine voll-

ständige Zelle mit dem System LixWO2 / Li yTiS2
[11], das eine Spannung von etwa 1:8 V

lieferte. Die Anstrengungen führten letztendlich zur Lithium�Ionen� oder auch �rocking-

chair � Batterie, bei dem Lithium-Ionen beim Laden und Entladen zwischen Anoden�

bzw. Kathodenmaterial hin und her wandern, wie bei einem Schaukelstuhl.

In der Zwischenzeit wurden neue Kathodenmaterialien auf Oxidbasis gefunden.Good-

enough et al. haben Oxide nach der Summenformel LixMO2 als Kathodenmaterialien

entdeckt. Diese wiesen neben höherer Zellspannung auch höhere Energiedichten auf. Auch

im Bereich der Anoden wurden durch Vorarbeiten vonBesenhardt Alternativen gefun-

den. Nachdem dieser bereits 1976 gezeigt hatte, dass sich Lithium in Graphit interkalieren

lässt, konnte das Problem der Abblätterung von Graphit in �üssigen Elektrolyten gelöst

werden. Der Einsatz von Sto�en, die eine passivierende Schutzschicht auf der Elektro-

denober�äche ausbilden, ermöglichte den Einsatz von Graphitanoden. Diese Schicht, die

so genannte SEI, verhinderte zuverlässig das Abblättern von Graphit�ocken (vgl. Ab-

schnitt 2.2). Letztlich gelang esSony durch eine Kombination aller Erkenntnisse mit

LiCoO2 als Kathode und Graphit als Anode eine hochleistungsfähige Sekundärbatterie

mit einer Lastspannung von knapp 4 V massentauglich zu machen. Neben den in dieser

Batterie verwendeten Anoden- und Kathodenmaterialien gibt es mittlerweile verschiedene

Alternativen. Um Kosten zu senken und die Kapazität zu erhöhen, wurde Cobalt teilweise

durch Nickel und Mangan substituiert.

6
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Abbildung 2.2: Ethylencarbonat, Dimethylcarbonat und Lithiumhexa�uorophosphat.

gewicht mit Lithium�uorid und Phosphorpenta�uorid, welches sehr reaktiv ist und den

Abbau von Dimethylcarbonat und Ethylencarbonat katalysieren kann.

LiPF 6 �� *) �� LiF + PF 5

Dabei koordiniert es jeweils an den Carbonylsauersto�, wodurch Dimethylcarbonat voll-

ständig zu Fluormethan und Kohlensto�dioxid zersetzt wird (vgl. Abb. 2.3).
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Abbildung 2.3: Phosphorpenta�uorid katalysierte Abbaureaktionen von Dimethylcarbonat .

Bei Ethylencarbonat hingegen wirkt Phosphorpenta�uorid als Kettenstarter, welches so

über verschiedene Zwischenstufen und unter Abspaltung von Kohlendioxid zu Polyethy-

lenoxid (PEO, vgl. Abb. 2.4) reagiert. PEO und Lithium�uorid sind demnach auch Haupt-

bestandteile der aus diesen Reaktionsprodukten gebildeten Grenz�äche, der so genannten

SEI.
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Abbildung 2.4: Phosphorpenta�uorid katalysierte Abbaureaktion von Ethylencarbonat.

Die Instabilität von LiPF 6 gegenüber Hitze oder Feuchtigkeit wirkt sich aber auch teil-

weise positiv auf die Zyklenstabilität aus. Bei Zersetzung mit Fluormethan oder Wasser
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bildet sich Fluorwassersto�, welcher bei Kontakt mit dem kathodischen Stromabnehmer,

der meist aus Aluminium besteht, mit auf der Ober�äche be�ndlichem Aluminiumoxid

zu einer passivierenden Schutzschicht aus im Elektrolyten unlöslichem AlF3 reagiert. Da-

durch ist die Ober�äche vor weiterer Zersetzung durch Flusssäure geschützt.

PF5 + H 2O ��! 2 HF + PF 3O

6 HF + Al 2O3 ��! 2 AlF3 + 3 H 2O

Zusätzlich zum Abbau über Phosphorpenta�uorid entstehen auch auf der Ober�äche von

Anode und Kathode unterschiedliche andere Abbauprodukte. Während auf den Über-

gangsmetalloxidkathoden die entsprechenden Metall�uoride gefunden werden[16], sind auf

den meisten Anodenmaterialien (Lithium[17], Graphit) hauptsächlich organische Abbau-

produkte, aber auch anorganische Lithiumsalze wie LiF, Li2CO3 und Li2O zu �nden.

2.3 Hochspannungskathoden

Die Erhöhung der Lithiumionenleitfähigkeit in den Elektrodenmaterialien und der Zell-

spannung führte schlieÿlich zur Untersuchung von Materialien in Spinellstruktur[12], deren

Vertreter häu�g eine Summenformel des Typs AB2O4 aufweisen. Dabei bilden Sauersto�-

ionen ein kubisch-dichtes Kristallgitter[18], dessen Tetraederlücken zu einem Achtel von

Ionen des Typs A2+ gefüllt sind. Die Oktaederlücken hingegen werden in der Regel zur

Hälfte von Ionen des Typs B3+ besetzt. Es gibt zudem Spinelle, in denen A und B-Ionen

andere Ladungen aufweisen oder sogar die Plätze tauschen können. Zu diesen so genann-

ten inversen Spinellen gehört etwa Magnetit (Fe(II)Fe(III)2O4).

Da der Strukturtyp durch leere Gitterplätze gut als Interkalationsmaterial eignen soll-

te, wurden Untersuchungen zur Lithium-Interkalation durchgeführt. Diese zeigten,dass

speziell im Falle von Magnetit durch Interkalation von Li alle Eisen(III)-Ionen aus den

Tetraederlücken in noch leere Oktaederlücken verdrängt werden. In dieser neuentstan-

denen Verbindung sind Lithium-Ionen auch bei Raumtemperatur sehr mobil, da sie sich

dreidimensional[19] über Tetraeder� und Oktaederlücken bewegen können.

9



2 Theoretischer Hintergrund und Stand der Forschung

Diese Erkenntnis führte zur Untersuchung[12,20] des Li2-xMn2O4�Spinells als Kathoden-

material. In diesem Spinell besetzen Lithium-Ionen sowohl Tetraederlücken als auchOk-

taederlücken. Die besetzten Tetraederplätze spannen dabei selbst ein Diamantgitter auf,

welches aus zwei ineinander ver�ochtenen, �ächenzentrierten kubischen Gittern besteht.

Diese Substruktur führt beim Entladen einer mit diesem Kathodenmaterial versehenen

Lithium-Ionen-Batterie durch Deinterkalation von Lithium-Ionen zu drei verschiedenen

Spannungsplateaus. Zwei Plateaus (zwischen 0 < x < 0.5 und 0.5 < x < 1.0), die sich

beide in geringem Abstand von einander um 4 V vs. (Li+ /Li) be�nden, entstehen durch

Interkalation in jeweils eines der erwähnten Diamantgitter. Das dritte Plateau liegt nur

noch bei 3 V vs. (Li+ /Li) und ergibt sich durch die Deinterkalation der auf Oktaederplät-

zen be�ndlichen Lithium-Ionen.

Es ist also nur ein Lithiumkation pro zwei Übergangsmetallionen bei Erhaltung hoher

Spannungen nutzbar, was im Vergleich zu LiCoO2 zu keiner nennenswerten Kapazitätser-

höhung führt. Des Weiteren leidet das Material bei der Deinterkalation von Lithium-Ionen

durch denJahn-Teller -E�ekt [21,22] unter mechanischen Spannungen und durch Dispro-

portionierungsreaktionen von Mn(III) zu Mn(II) und Mn(IV). Dabei löst sich M n(II) an

der Ober�äche von Li2-xMn2O4 Partikeln rasch in organischen Elektrolyten[23] und schei-

det sich im Laufe der Lebenszeit einer Batterie auf der Anode ab, was wiederum zu

Nebenreaktionen und Kapazitätsverlust führt.

Durch Einführen einer Dotierung[24�28] kann dieser E�ekt vermieden werden. In LNMO

liegt Mangan vollständig als Mn(IV) vor, während Nickel von Ni(II) über Ni(III) zu Ni( IV)

oxidiert werden kann. Damit ist der gesamte Lithiumanteil der Verbindung nutzbar. Die

Oxidation von Nickel �ndet dabei bei relativ hohen Spannungen um 4:7 V vs. (Li+ /Li)

statt, was eine deutliche Zunahme der Energiedichte bedeutet.

Es kommen zwei verschiedene Spinelle[29] vor, die sich in der Anordnung von Mangan�

und Nickel�Ionen unterscheiden. Zunächst gibt es die geordnete Form, in der eine lang-

reichweitige periodische Anordnung beider Spezies vorliegt (RaumgruppeP4332). Hierbei

besetzt Mn4+ ausschlieÿlich die 12d Gitterplätze und Ni2+ ausschlieÿlich die Gitterplätze
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dungsausgleich durch Bildung von Mn3+ [30] nach sich zieht. Das Vorhandensein von Mn3+

führt zur gemischten Besetzung der Okatederplätze durch Ni2+ und Mn3+ , da beide ähn-

liche Ionenradien[31] aufweisen. Beide Spezies sind elektrochemisch vor allem dadurch zu

unterscheiden, dass zusätzlich zur Nickeloxidation Mn3+ bei 4:0 V (vs. Li/Li + ) zu Mn4+

oxidiert werden kann (s. Abb 2.6).

Eine solche Kathode liefert theoretisch Kapazitäten von 148 mA h g� 1, von der aber vor

allem durch Nebenreaktionen, nur etwa 130 mA h g� 1 nutzbar sind. Die elektrochemi-

sche Stabilität der verwendeten Elektrolyte ist bei solch hohen Spannungen sehr weit

überschritten, was zu starken Zersetzungsreaktionen[13,14,32] führt. Eine SEI, welche die

Kathodenober�äche passiviert, löst sich aufgrund von Volumenänderungen, aber auch

durch Oxidation immer wieder auf.

Die SEI auf der Kathode besteht im Wesentlichen aus Li�, Ni� und Mn��uoriden, die

sich aber teilweise im Elektrolyten lösen und auf der Anode abgeschieden werden können

und somit zu einem Kapazitätsverlust führen[13,14,32]. Die entstehenden Metalloxide, vor

allem aber MnO2 können den Abbau von Elektrolytbestandteilen weiter katalysieren,

wobei unter anderem Wasser gebildet wird. Dieses forciert beispielsweise die Bildungvon

Flusssäure. Diese Bandbreite an parasitären Reaktionen gestalten eine Anwendung von

LNMO-Kathoden in �üssigen Elektrolyten derzeit schwierig.

2.3.1 Grenz�ächenmodi�kation von Kathodenmaterialien

Die auftretenden Probleme an Fest-Flüssig Grenz�ächen lassen sich durch verschiede-

ne Methoden unterdrücken. Das Einführen weiterer Übergangsmetalle, wie Chrom[27],

Titan [33,34], Kupfer[25] oder Eisen[35] als Dotierung kann die Volumenänderung durchJahn-

Teller -E�ekte [22] unterbinden. Eine weitere Methode ist das gezielte Anbringen einer

künstlichen SEI, die sich in Kontakt zu den Elektrolytkomponenten und eventuellenVer-

unreinigungen, sowie dem Kathodenmaterial selbst chemisch inert verhält. Dabei schützt

diese Schicht auch den Elektrolyten durch elektronische Abschirmung vor Oxidation.

12
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Solche Beschichtungen wurden hauptsächlich an Kompositkathoden, die auf pulverförmi-

gen Oxidkathodenmaterialien basieren, aufgebracht. Dabei wurden verschiedene Verfah-

ren, wie Sol-Gel-Prozesse[36�40] , (Hochfrequenz-) Magnetronsputtern[41�43] , Atomlagenab-

scheidung[44,45], aber auch mechanische Aufbringung[46,47] angewendet.

Es wurden viele Metalloxide verwendet, die kompatibel zu dem gewählten Beschichtungs-

verfahren sind. Eine herausragende Eigenschaft bieten Metalloxide, deren korrespondie-

rende Fluoride in Flüssigelektrolyten unlöslich sind. Dazu zählen vor allem Al2O3
[44] und

ZrO2
[37]. Zudem wurden auch unlösliche Fluoride, wie GaF3, direkt aufgebracht und un-

tersucht.

Auch Materialien, die vor allem eine hohe Lithium-Ionenleitfähigkeit (vgl. Abschnitt 2.4)

aufweisen, wurden als künstliche SEI verwendet. Dazu zählen vor allem das auch als An-

odenmaterial bekannte Li4Ti 5O12
[39,40], welches, so lange kein Lithium interkaliert ist, als

dreidimensionaler Ionenleiter[48] fungieren kann. Auch amorphe Ionenleiter, wie LiPON[45]

wurden als Grenz�ächenmodi�kation verwendet.

Um die Ionenleitung nicht zu behindern, sind die aufgebrachten Trennschichten meist sehr

dünn (< 30 nm). Es wurden jedoch, je nach Verfahren und Material, nicht immer Schichten

erhalten, welche die Kathodenpartikel durchgängig umschlieÿen. Vor allem bei amorphen

Phosphaten, wie AlPO4
[49] oder FePO4

[50], die hauptsächlich über eine Einschränkung der

Kontakt�äche zum Elektrolyten wirken, tri�t dies zu. Meist gibt es eine optimale Dicke, ab

der der Elektrolyt und das Kathodenmaterial e�ektiv geschützt werden, aber derzusätz-

liche Widerstand durch die Ionen, die sich durch die Trennschicht bewegen müssen noch

nicht dominiert. Alle Modi�kationen zeigen letztlich eine Erhöhung der Zyklenstabilität

der Kathoden.
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2.4 Feste Elektrolyte [51]

Sehr viele Möglichkeiten erö�net die Verwendung von Festkörperelektrolyten. Sieerhö-

hen die Sicherheit von Lithium-Ionen-Batterien erheblich, da Festkörperelektrolytein der

Regel nicht brennbar sind und zudem bei Verwendung von Metallelektroden wirksam

die Bildung von Dendriten verhindern. Ein weiterer Vorteil besteht in der Leitung der

Ionen selbst. Während in �üssigen Elektrolyten ein Salz gelöst ist, dessen Bestandtei-

le, also Anionen und Kationen, beide mobil sind, tragen auch beide in unterschiedlicher

Weise zum Ladungstransport bei. In den meisten kommerziellen Flüssigelektrolytenfür

Lithium-Ionen-Batterien, wie die besprochene Lösung von LiPF6 in EC/DMC, sinkt der

Anteil von Lithium-Ionen am Ladungstransport, die so genannte Überführungszahl, auf

bis zu 0.2[52] ab. Dies bedeutet, dass die eigentliche Lithium-Ionenleitfähigkeit um etwa

vier Fünftel geringer ist. In Festelektrolyten ist in der Regel nur eine Ionensorte mobil, so

dass eine Lithium-Überführungszahl von fast 1.0 erreicht werden kann.

Anorganische Festkörperionenleiter bieten neben den hohen Überführungszahlen weitere

Vorteile. Sie sind in der Regel thermisch unemp�ndlich, nicht brennbar und ermöglichen

eine starke Miniaturisierung durch Dünnschichtmethoden. Trotz dieser Vorteile entstehen

durch die Einführung von Fest�Fest�Grenz�ächen von festen Elektrodenmaterialien mit

festen Elektrolyten weitere Probleme, weshalb sie �üssige Elektrolyte noch nicht verdrängt

haben (siehe Abschnitt 2.5.1).

Festkörperionenleiter lassen sich in drei Kategorien einteilen, die auf deren morpholo-

gischen Eigenschaften basieren. Dazu zählen vorweg kristalline Ionenleiter, unter denen

wiederum eine Reihe von Strukturtypen vorherrschen. Diese Klasse bietet zudem Ver-

bindungen, welche wohl die höchsten ionischen Leitfähigkeiten bereitstellen können. Mit

Li10GeP2S12 wurden erstmals Leitfähigkeiten von mehr als 10 mS cm� 1[7,8] bei 300 K er-

reicht. Unter Berücksichtigung der Überführungszahlen sind sie damit �üssigen Elektroly-

ten sogar überlegen. Dabei liefert die Verwendung von Schwefel als Bestandteil der festen

Matrix in Ionenleitern meist höhere ionische Leitfähigkeiten als die Verwendung von Sau-

ersto�. Zudem werden meist komplexen Anionen wie (Thio�)Phosphate eingesetzt, um

14



2 Theoretischer Hintergrund und Stand der Forschung

die Leitfähigkeit weiter zu erhöhen. Komplexe Anionen sind vergleichsweise groÿ, weisen

eine niedrige Ladungsdichte auf und binden so weniger stark an harte Lithium-Ionen und

erlauben damit schnellere Di�usion.

Zudem gibt es auch amorphe Ionenleiter, zu denen beispielsweise Gläser zählen. Auch hier

lassen sich unter Verwendung von Schwefel als Anionenmatrixbildner relativ leicht ho-

he Leitfähigkeiten erreichen, die teilweise sogar kristallinen Ionenleiter gleichkommen[53].

Ebenfalls zu dieser Kategorie zählt Lithium-Phosphat-Nitrid (LiPON), bei dem Lithi-

umphosphat mit Nitridionen dotiert ist um eine Leitfähigkeit von 10� 6 S cm� 1 zu ermögli-

chen. Dieses Material ist vor allem deshalb von Bedeutung, da es in sehr dünnen Schichten

abgeschieden werden kann. Zu dieser Kategorie können auch organischen Polymeren ge-

zählt werden. In diesen Polymeren ist entweder ein Salz gelöst oder das Polymerrückgrat

ist geladen und die entsprechenden Gegenionen sind beweglich.

Eine Verbindung aus beiden Klassen können Glaskeramiken herstellen. Diese bestehen

meist groÿteils aus kristallinen Bereichen, die von einer Glasmatrix umschlossen werden.

Somit werden die hohen Leitfähigkeiten der kristallinen Ionenleiter mit den Vorteilen von

Gläsern verbunden. Glaskeramiken sind im Gegensatz zu reinen kristallinen Ionenleitern

nicht porös, da die Glasmatrix die Lücken zwischen den Kristallkörnern au�üllt, was vor

allem der Leitfähigkeit und Stabilität zu Gute kommt. Ein prominenter Vertreter dieser

Klasse sind Li� Al � Ge- und Li� Al � Ti-Phosphate bzw. eine Mischung aus beiden. Wer-

den diese glasförmig hergestellt, können daraus schnelle Lithium-Ionenleiter auskristalli-

siert werden, die eine NASICON (Na-Super Ionic Conductor) analoge Struktur aufweisen

(Vgl. Abb. 2.7). Diese Kristallite werden hauptsächlich von nicht kristallisiertem Mate-

rial und Al(PO 4)3�Ausscheidungen umgeben und bilden so eine Glaskeramik mit einer

Lithium-Ionenleitfähigkeit von 1 � 10� 4 S cm� 1.

Eine Nebenrolle bilden Komposite, bei denen Ionenleitung an Grenz�ächen genutzt wird.

Hierbei wird ein Lithium-Ionenleiter mit einem Isolatormaterial kombiniert, wobei Lithium-

Ionen an der Ober�äche der Isolatorpartikel adsorbieren und eine Raumladungszone aus-

gebildet wird. Durch die Adsorption wird die Anzahl an freien Gitterplätzen für Lithi-
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Abbildung 2.7: LATP in NASICON-Struktur mit eckenverknüpften PO 4 -Tetraedern und TiO6 - bzw.

AlO 6-Oktaedern.

um im Ionenleiter erhöht und somit auch die Leitfähigkeit gesteigert. Komposite errei-

chen aber, auch durch die geringe Zahl der ausgebildeten Perkolationspfade entlang der

Raumladungszone, meist nicht die Leitfähigkeiten kristalliner oder glasartiger Lithium-

Ionenleiter.

2.5 Festkörperbatterien [54]

Die erwähnten Festelektrolyte können selbstverständlich auch in Festkörperbatterien ein-

gesetzt werden. Die Art der Festkörperbatterie entscheidet dabei über die Art des Fest-

elektrolyten. Generell lässt sich zwischen Dünnschichtfestkörperbatterien und Volumen-

batterien unterscheiden.

Dünnschichtbatterien weisen eine relativ geringe Energie� und Leistungsdichte auf, ha-

ben aber Vorteile was ihre Abmessungen, Gewicht und Verarbeitungsmöglichkeiten be-

tri�t. Durch die geringe Dimension werden sie auch als Mikrobatterien bezeichnet undin

elektronischen Kleinstgeräten eingesetzt. Der schichtartige Aufbau ermöglicht die direkte

Aufbringung auf Mikrochips. Dabei können viele Abscheidungsmethoden, wie Sputtern,

Sol�Gel�Verfahren, PLD oder chemische Gasphasenabscheidung eingesetzt werden.
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Es können dadurch auch mehrere Batterien aufeinander abgeschieden werden, um die

Spannung zu erhöhen. Nachteilig bleibt dabei die relativ niedrige Kontakt�äche von Elek-

trolyt und Aktivmaterialien, was die Leistungsdichte durch den vergleichsweise höheren

Ladungstransferwiderstand limitiert. Die verwendeten Aktivmaterialien und Elektrolyte

müssen kompatibel zum verwendeten Abscheidungsverfahren sein. Dadurch ist die Aus-

wahl oft eingeschränkt, was vor allem für kristalline Materialien problematisch ist, da

hohe Temperaturen erforderlich sind, um eine Kristallisation herbeizuführen.

Für Primärzellen wird als Anodenmaterial meist aufgedampftes Lithium-Metall verwen-

det und als Elektrolyt LiPON oder Derivate, welche durch Sputterverfahren aufgebracht

werden können. Die Kathodenmaterialien werden ebenfalls gesputtert, es werden aber

auch PLD und Sol-Gel�Verfahren eingesetzt. Hierbei werden vor allem LCO, LiNiO2 oder

LiMn 2O4 verwendet. Die höchsten Stromdichten und Kapazitäten wurden allerdings mit

einer SiSnON-Anode in Kombination mit LiPON und LCO als Kathode erreicht. Die-

se Dünnschichtbatterie konnte bis zu 5 mA=cm2 Stromdichte bei Kapazitäten von etwa

400 mA h g� 1 liefern[55].

Eine erste Version einer Volumen�Festkörperbatterie habenBirke et. al.[56] gezeigt. Sie

verwendeten dabei direkt aufeinander gesinterte Kathoden�, Anoden� und Elektrolyt�

Pellets, um einen massiven Block zu generieren. Später wurde die Anoden� und Katho-

denseite so poliert, dass die gesamte Batterie vergleichsweise dünn aus�el und somiteher

einer Dünnschichtbatterie ähnelte. Als Anodenmaterial wurde LTO, als Kathodenmate-

rial LiMn 2O4 und als Elektrolyt LATP eingesetzt.

Derzeitige Ansätze für Volumenbatterien hingegen verwenden einen deutlich komplexeren

Aufbau, werden deutlich dicker ausgeführt werden und sind daher prinzipiell in der Lage

höhere Energiedichten zur Verfügung zu stellen. Die niedrige Ionenleitfähigkeit im Aktiv-

material wird durch den Zusatz von Festelektrolyt ausgeglichen, so dass Perkolationspfade

in der Kathode entstehen, die eine sehr hohe ionische Leitfähigkeit aufweisen. Es hat sich

bisher gezeigt, dass ein Anteil von etwa 30 % genügt, um eine Leitfähigkeit zu erreichen,

die Batterien bis 500 µm Dicke ermöglicht[57]. Um eine Vermischung der Bestandteile

17



2 Theoretischer Hintergrund und Stand der Forschung

Stromabnehmer
Anodenmaterial

Elektrolyt
Kathodenmaterial

Leitadditiv
Stromabnehmer

Abbildung 2.8: Links: Volumenfestkörperbatterie, bei der Aktivmaterial in die El ektrolytmatrix ein-

gebettet ist. Zusätzlich vorhandenes Leitadditiv stellt die elektronische Leitfähigkeit

sicher. Rechts: Dünnschichtfestkörperbatterie, bei der dieAktivmaterialien und der

Elektrolyt als fester Block geschichtet sind.

durch Di�usion und damit Bildung ungewollter Phasen zu vermeiden, wird in der Regel

auf Sintern verzichtet. Die mechanische Stabilität ist durch isostatisches Verpressen allein

allerdings nicht gegeben. Abhilfe kann aber durch Hinzufügen eines polymeren Bindema-

terials, ähnlich zu Elektroden in �üssigbasierten Batterien, geschehen. Hier zählt neben

PVDF vor allem PIB [58] zu aussichtsreichen Kandidaten.

Die Verwendung eines solchen Binders erlaubt auch die Herstellung von Festkörperbatteri-

en durch Rakeln. Dies ermöglicht eine sehr dünne Ausführung der Elektrolyttrennschicht

zwischen Anode und Kathode, wodurch die Energiedichte weiter erhöht werden kann.

Insgesamt sind Volumenfestkörperbatterien mit Energiedichten von bis zu 800 Wh L� 1

denkbar, was einer Verdopplung der Energiedichte herkömmlicher Lithium�Ionen�Technik

gleich käme[55]. Bisher gibt es allerdings nur wenige Prototypen[59].

2.5.1 Grenz�ächenmodi�kation in Festkörperbatterien

Auch die Verwendung von Festelektrolyten und die dadurch entstehenden Fest�Fest�

Grenz�ächen bringen Probleme mit sich. Bei Ersatz des Flüssigelektrolyten durch einen

Festkörperelektrolyten müssen Verfahren gefunden werden, um beide miteinander in Kon-

takt zu bringen. Beide Materialien liegen meist partikulär vor, was bedeutet, dassabhän-

gig von der Partikelgeometrie kein �ächiger Kontakt, ähnlich zu Korngrenzen inFestelek-

trolyten, besteht. Diese eingeschränkte Kontakt�äche kann einen Flaschenhalsbei der
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Leitung von Ionen darstellen. Zudem sind die Methoden, um den Kontakt herzustellen,

entscheidend. In der Regel wird hierzu lediglich Druck[57,60] verwendet. Dieser stellt aber

keine dauerhafte Verbindung her, sondern die so erzeugte Kompositkathode zerfällt meist,

wenn der Druck verringert wird.

Um die Kontakt�äche zu vergröÿern, können relativ weiche Materialien, wie schwefelba-

sierte Elektrolyte verwendet werden. Diese verformen sich unter Druck soweit, dass kleine

Lücken ausgefüllt werden können. Zudem gibt es in dieser Materialklasse sehr gute Ionen-

leiter mit relativ breitem elektrochemischem Fenster[7,8]. Jedoch treten an der Grenz�äche

dieser Elektrolyte zu Kathodenmaterialien wie LiCoO2, aber auch den Spinellkathoden

nicht unerhebliche Widerstände auf, die den Schluss nahelegen, dass beide Materialien

miteinander reagieren und eine resistive Zwischenschicht gebildet wird. Dies ist vor allem

bei der Verwendung von schwefelbasierten Elektrolyten in Kombination gängigen Elek-

trodenmaterialien, die in der Regel oxidisch sind, problematisch. Auch hier kann eine

Grenz�ächenmodi�kation zu einer Verminderung der Zellwiderstände führen[61�63] .

Eine zusätzliche, die Kathodenpartikel umhüllende, Schicht kann eine Reaktion mit dem

Elektrolyten verhindern. Sie hält beide Schichten voneinander getrennt und darf keine Dif-

fusion, auÿer der von Lithium-Ionen, zulassen. Die Schutzbeschichtung unterscheidet sich

von den Kathodenbeschichtungsmaterialien in Flüssigbatterien, da sie keinerlei saurem

Medium ausgesetzt wird und der Fokus eher auf guter und selektiver Ionenleitfähigkeit

liegt. Hier haben sich vor allem LiNbO3 und LiTaO3 in ihrer amorphen Form als geeignet

herausgestellt. Ihnen gemein ist ein schweres Übergangsmetalloxid, das stabiler ist, als

das korrespondierende Sul�d, und eine Lithium-Ionenleitfähigkeit von bis zu 10� 6 S cm� 1

aufweist.

Eine vielversprechende Möglichkeit besteht darin, Elektrolyt und Elektrodenmaterial auf

einander anzupassen, um strukturelle und chemische Ähnlichkeit zu gewährleisten. Dies

soll Grenz�ächenwiderstände reduzieren und parasitäre Reaktionen unterbinden. Im Hin-

blick auf die Anwendung von LNMO�Spinellkathoden wird an Festelektrolyten mit Spi-

nellstruktur geforscht. Die zu Grunde liegende Idee ist dabei, dass bei gleichen Gitterab-
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ständen die Perkolationspfade der Lithium-Ionen über die Grenz�äche hinaus fortgeführt

werden können. Diese Idee ist alsmatching interfaces concept[64] bekannt.

2.6 Grenz�ächenuntersuchung durch

Hochspannungs-Impedanzspektroskopie[65]

Da Grenz�ächen in der Regel sehr dünn sind, gestaltet sich die Untersuchung mit bildge-

benden Techniken meist als schwierig. Ebensolches gilt für die bereits erwähnten Schutz-

beschichtungen, die ähnlich geringe Ausdehnungen haben können. Innerhalb von Ionenlei-

tern oder Batterien können diese Grenz�ächen den Gesamtwiderstand dominieren. Wird

eine Batterie in einen Stromkreislauf eingebracht, so fällt die Spannung entsprechend der

im Kreis vorhandenen Widerstände ab. Sollten die Grenz�ächen auch im gesamten Strom-

kreis den Widerstand dominieren, fällt auch hier ein Groÿteil der Spannung ab. Dies zieht

aufgrund der kleinen Dimension solcher Grenz�ächen enorme Feldstärken nach sich, wel-

che die ionische Leitfähigkeit beein�ussen können.

Viele ionische Leiter zeigen eine nichtlineare Spannungsantwort und reagieren auf eine Er-

höhung der Feldstärke oberhalb von etwa 50 kV cm� 1 mit einer Zunahme ihrer ionischen

Leitfähigkeit. Fällt beispielsweise 1 V an einer Grenz�äche der Dicke von 10 nm ab, so

entstehen bereits Feldstärken von 1 MV cm� 1. Die Untersuchung des nichtlinearen Verhal-

tens kann dabei Rückschlüsse auf die Art des Ladungstransports an Grenz�ächen liefern.

Eine Modellierung des Verhaltens ermöglicht zudem eine Abschätzung der Ausdehnung

und Geometrie von Grenz�ächen in komplexen Systemen wie Glaskeramiken oder Fest-

körperbatterien.

Während sich die Stromdichte im linearen Bereich durch eine angelegte Spannung gemäÿ

dem Ohmschen Gesetzj = �E ausdrücken lässt, wird diese im nichtlinearen Bereich

durch eine Potenzreihe mit Termen höherer Ordnung beschrieben.
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j (E) = � 1E + � 3E 3 + ::: (2.1)

Da � 1 meist viel gröÿer ist als� 3, dominiert � 1 bei niedrigen Feldstärken. Bei höheren

Feldstärken gewinnen nicht lineare Anteile dann an Gewicht. Da Impedanzspektroskopie

auf Wechselstrom bzw. �spannung basiert, muss dieser Zusammenhang umgeformt wer-

den, um Stromanteile in Phasej 0 und auÿerhalb der Phasej 00zu beschreiben. Für die in

Phase liegenden Anteile lässt sich ebenfalls eine Potenzreihe aufstellen.

E = E0 sin!t (2.2)

j 0 = � 0
1E0 sin!t + � 0

3E 3
0 sin3 !t + :::

= � 0
1(! )E0 sin!t +

3
4

� 0
3(! )E 3

0 sin!t �
1
4

� 0
3(3! )E 3

0 sin 3!t + ::: (2.3)

Hier zeigt sich, dass neben dem linearen Anteil� 0
1 und dem nicht linearen Anteil � 0

3 ei-

ne höhere Harmonische bei der dreifachen Frequenz auftaucht. Eine Interpretationvon

nichtlinearen Stromantworten durch Betrachtung eines einfachen Modells erfolgen, dass

Ionensprünge innerhalb einer homogenen Potentiallandschaft beschreibt. Dabei springen

Ionen zwischen benachbarten Plätzen über eine Distanza. Die Abhängigkeit der Strom-

dichte von der Feldstärke wird dabei über eine Sinus Hyperbolicusfunktion abgebildet.

j / sinh
� q � a

2kB T
E

�

(2.4)

j : Stromdichte, q: Ladung, E : Elektrisches Feld.

Reale Ionenleiter sind allerdings viel komplexer und verfügen über eine Verteilung von

Sprungdistanzen, Potentialbarrieren und der Energie der Gitterplätze. Um dieser Vertei-

lung Rechnung zu tragen, kann anstelle der realen Sprungdistanz eine scheinbare (appa-

rente) Sprungdistanz eingesetzt werden.
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j / sinh
� q � aapp

2kB T
E

�

(2.5)

aapp : apparente Sprungdistanz.

Diese ist eine rein phänomenologische Gröÿe, die in der Regel zwischen 2:5 nm bis 3:5 nm

liegt. Wenn, wie bereits erwähnt, der Groÿteil der Spannung an dünnen Schichten abfällt,

kann so über die Feldstärke die Schichtdicke abgeschätzt werden. Im Falle der verwendeten

Wechselspannung muss aus dem E�ektivwert die Amplitude durch Multiplikation mit dem

Faktor
p

2 berechnet werden.

E =

p
2�
�

(2.6)

� : Abfallende Spannung,� : Schichtdicke, über welche die Spannung abfällt.

2.7 Modellsysteme

Sowohl in Festkörper� als auch in Flüssigelektrolytbatterien wurden die meisten Studien

zu beschichteten Kathodenmaterialien an Kompositkathoden durchgeführt. Das bedeutet,

dass die Kristallite des Kathodenmaterials zunächst vollständig oder teilweise mit einer

Intermediärschicht umhüllt wurden und anschlieÿend in Kontakt zum Elektrolyten und

Stromabnehmer gebracht wurden. Dabei kommen auch verschiedene Additive zum Ein-

satz, wie polymere Binder, welche die mechanische Stabilität gewährleisten sollen oder

kohlensto�basierte Leitadditive, welche die elektronische Leitfähigkeit erhöhen können.

Diese Kompositkathoden eignen sich für die Untersuchung von Transporteigenschaften

an einzelnen Grenz�ächen nur bedingt, da deren Komplexität sehr hoch ist und die Zahl

der Grenz�ächen selbst nicht wohlde�niert und nur schlecht quanti�zierbar ist.

Abhilfe scha�en hier Modellsysteme, bei denen Vorstufen des Kathodenmaterials direkt

auf einen Stromabnehmer aufgebracht werden, um dort kristallisieren zu können. Da-

bei können verschiedene Verfahren, wie Magnetron�Sputtern, PLD�Verfahren oder auch

Roationsbeschichtung (spin coating) verwendet werden. Auf die so entstehende Katho-
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denschicht kann anschlieÿend in einem ähnlichen Verfahren die entsprechende Interme-

diärschicht aufgebracht werden. Dadurch entstehen einzelne de�nierte Grenz�ächenvon

bekannter Gröÿe. Dies erleichtert die elektrochemische Charakterisierung unddie Zuord-

nung von einzelnen Phänomenen zu den jeweiligen Grenz�ächen oder Volumenphasen

erheblich. Ein weiterer Vorteil besteht in der morphologischen und chemischen Charakte-

risierung, die durch den schichtartigen Aufbau deutlich einfacher ist und den Einsatz von

Techniken wie ToF-SIMS erleichtert.

Diese Modellsysteme wurden bisher lediglich in einigen wenigen Arbeiten beleuchtet. Da-

bei ergab sich weder ein einheitliches Bild, noch konnten die Transportprozesse an den

entstehenden Grenz�ächen und durch Volumenphasen charakterisiert werden. Obwohl der

Ladungstransport an Grenz�ächen gerade im Bezug auf Festkörperbatterienein entschei-

dender Faktor für leistungsstarke Zellen darstellt, ist er doch nur rudimentär verstanden.

Es zeigt sich jedoch, dass eine �ächige Intermediärschicht den Zellwiderstand deutlich

erhöht. Baggetto et al.[66] zeigten Impedanzspektren von Vollzellen, in denen über Ma-

gnetronsputtern mit Zinkoxid bzw. LiPON beschichtete LNMO�Dünnschichtkathoden in

Kombination mit einem Flüssigelektrolyten und Lithiumanoden verwendet wurden. Da-

bei erhöhte bereits eine 2 nm dicke Zinkoxidschicht den Zellwiderstand um etwa 50 %.

Obwohl LiPON eigentlich ein relativ guter Ionenleiter ist, erhöhte sich der Zellwiderstand

bei einer Schichtdicke von nur 40 nm drastisch um 500 % auf insgesamt 1000 
. Diesist

um so erstaunlicher, da der reine Schichtwiderstand von LiPON bei gegebenen Abmes-

sungen lediglich 4 
 entspräche.

Dieser E�ekt speziell bei LiPON wurde ebenfalls indirekt durchYada et al.[59] beschrie-

ben. Sie haben eine Dünnschichtbatterie aus Lithiummetallanode, LiPON als relativ dicke

eigenständige Elektrolytschicht (2:5 µm) und LNMO Kathode über PLD Verfahren her-

gestellt. In dieser Dimension lag der Zellwiderstand allerdings oberhalb von 107 
cm 2 und

damit so hoch, dass die Batterie nicht geladen werden konnte. Es zeigt sich also auch ein

Ein�uss der Herstellungsmethoden auf die Grenz�ächenwiderstände. Durch Einbringung

von BaTiO3 Partikeln an der Grenz�äche zwischen LNMO und LiPON konnte der Zell-
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widerstand schlieÿlich auf etwa 2500 
cm2 verringert werden. Eine �ächige Beschichtung

mit BaTiO 3 erhöhte den Widerstand allerdings wieder.

Beide erwähnten Publikationen sind somit die einzigen, die Rückschlüsse auf Grenz�ä-

chenwpiderstände zwischen LNMO und festen Elektrolyten erlauben. Sie zeigen aber auch

Ungereimtheiten auf, die bisher nicht geklärt werden konnten. Viele Festkörperbatterie�

prototypen, in denen andere Kathodenmaterialien ebenfalls mit ähnlichen Intermedi-

ärschichten versehen wurden, zeigen eine Verringerung der Zellwiderstände durch die

Grenz�ächenmodi�kation [61�63] . Ohne eine solche Grenz�ächenmodifkation würde eine

Raumladungszone[67] an der Grenz�äche zwischen Kathodenmaterial und Festelektrolyt

auftreten, welche letztlich für hohe Grenz�ächen� und damit Gesamtwiderstände verant-

wortlich gemacht wird.

Die Raumladungszone sollte durch Lithiumadsorption an der Grenz�äche entstehen, was

durch das Einführen einer Intermediärschicht, beispielsweise aus dem Ionenleiter LNO,

unterbunden werden sollte. Da dieser E�ekt speziell bei LNMO bisher nicht gezeigtwer-

den konnte und auch nicht experimentell bewiesen wurde, ist die Raumladungszone als

Ursache für die hohen Grenz�ächenwiderstände jedoch zweifelhaft.

Ein weitere mögliche Ursache besteht darin, dass bei Fest-Fest-Grenz�ächenvermehrt

Gitterfehler beim Übergang zwischen Kristalliten des Aktivmaterials und der Interme-

diärschicht auftreten, die solch hohe Grenz�ächenwiderstände[64] verursachen. Auf die-

ser Überlegung basiert dasmatching interfaces concept, das leider bisher mangels eines

Lithium-Spinellelektrolyten nicht auf LNMO angewendet werden konnte. Ein letztes Pro-

blem kann die Mobilität verschiedener Kationen aus dem Aktivmaterial oder dem Elektro-

lyten neben Lithium sein, das zu einer Veränderung der Struktur und Zusammensetzung

beider führt und damit zu hohen Widerständen[68].
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Abbildung 2.9: Schematische Darstellung einer Festkörperbatterie[64] nach dem matching interfaces

concept. Links: Alle Komponenten weisen die gleiche Kristallstruktur und Gitterab-

stände auf und ermöglichen schnelle Lithium-Ionenleitung. Rechts: Der Elektrolyt weist

deutlich andere Transportpfade für Lithium-Ionen auf, als es Anode und Kathode tun

und erhöht somit den Widerstand an der Grenz�äche.

2.8 Sol-Gel-Beschichtung [69]

Beim Sol�Gel�Prozess handelt es sich um ein Verfahren mit dem meist anorganische

Materialien aus kolloidalen Dispersionen hergestellt werden können. Diese kolloidalen Di-

spersionen werden auch Sol genannt und dienen als Ausgangsmaterial (Präkursor)für ver-

schiedene Weiterverarbeitungsmöglichkeiten. Zunächst wird aus einem Sol ein Gel durch

Entfernung des Lösungsmittels hergestellt, wobei typischerweise ein Agglomerationsvor-

gang der dispergierten Partikel statt�ndet. Dieses Gel kann anschlieÿend durchPyrolyse

zunächst in amorphe Festkörper umgewandelt werden. Zudem ist das Erzeugen eines kris-

tallinen Festkörpers durch anschlieÿendes Sintern möglich. Die Verarbeitungsweiseeines

Sols zum Gel entscheidet über die Eigenschaften des entstehenden Festkörpers.

Zum einen kann durch eine Destabilisierung des Sols selbst, z.B. durch Veränderung des

pH-Wertes, eine Gelbildung induziert werden, zum anderen kann durch einen Beschich-

tungsprozess, wie Tauch� oder Rotationsbeschichtung und damit verbundene Verdunstung

des Lösungsmittels, die Bildung eines Gels erreicht werden. Bei Ersterem können durch

Trocknung Aero� und Xerogele erhalten werden, die entweder zu porösen Formkörpern

gesintert oder zu nanokristallinen Pulvern verarbeitet werden können. WährendAerogele
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durch eine einfache Trocknung des Lösungsmittels entstehen und dabei einen Groÿteil

ihres Volumens und ihrer Porosität einbüÿen, wird das Lösungsmittel bei Xerogelen in su-

perkritischem Zustand entfernt. Dies führt zu sehr porösen Festkörpern, deren Volumen

typischerweise zu mindestens 80%[70] aus Poren besteht.

Bei der Rotationsbeschichtung (spin coating) können groÿ�ächige, kompakte Schichten

erhalten werden. Das Sol wird entweder auf das Substrat aufgetragen, und anschlieÿend

überschüssiges Material durch Rotation entfernt oder das Sol direkt während der Rotation

aufgebracht. Durch Letzteres besteht die Möglichkeit dickere Schichten herzustellen, da

das Lösungsmittel bereits während des Auftragens verdampft. In beiden Fällen entsteht

auf der Ober�äche ein homogener Gel�lm. Unter thermischer Behandlung lassen sich die

Gele zu kompakten Schichten verdichten, die anschlieÿend ebenfalls pyrolisiert und kris-

tallisiert werden können.

Die verwendeten Lösungsmittel und anorganischen Salze entscheiden über das Agglome-

rationsverhalten. Bei wässrigen Dispersionen oder bei Wasser-Alkoholgemischen können

ungewollt sehr stabile Bindungen zwischen Partikeln über Wassersto�brückenbindungen

oder Kondensationsreaktionen entstehen. Daher werden meist Alkoxide der Form M(OR)n

bevorzugt, die durch gezielte Hydrolyse und Kondensationsreaktionen Polymerteilchen

erzeugen. Dabei werden vor allem Ethanolate und (Iso�)Propylate verwendet. Durch die

partielle Polymerisierung wird die Viskosität erhöht und ein Sol wird gebildet. Diese Poly-

merisierung kann zudem durch teilweise Substitution von Alkoholationen durch Anionen

organischer Säuren, wie Essigsäure gesteuert werden.

Die Viskosität kann auch durch den Einsatz organischer Polymere, wie Polyvinylpyrroli-

don, erhöht werden. Dabei wird der Pyrrolidonring während der Solbildung durch Verrin-

gerung des pH�Wertes teilweise hydrolysiert[71] und ist durch Bildung von Zwitterionen

in der Lage, gelöste Metallionen zu komplexieren (vgl. Abb. 2.10). Dadurch sind auch

eine Vielzahl anderer Salze einsetzbar, die nicht hydrolisiert werden können und keine

Kondensationsreaktionen erlauben. Durch die �lmbildenden Eigenschaften von Polyvi-

nylpyrrolidon können homogene Beschichtungen erhalten werden.
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Abbildung 2.10: Hydrolyse von Polyvinylpyrrolidon durch Essigsäure mit anschlieÿender Entstehung

eines Zwitterions.

Eine ähnliche Methode stellt dasPechini -Verfahren[72] dar. Hierbei werden Kationen zu-

nächst durch eine Carbonsäure mit mehreren Säuregruppen (häu�g Zitronensäure) kom-

plexiert. Durch die drei vorhandenen Säuregruppen kann mindestens eine zur Kondensati-

on mit Ethylenglycol benutzt werden. Dieses besitzt wiederum auch zwei Alkoholgruppen

und kann mit einer weiteren Säuregruppe kondensieren. So kann ein Sol durch die Erzeu-

gung eines dreidimensionales Netzwerk entstehen.

Neben der Komplexierung gelöster Metallsalze, können Polymere auch an dispergierte oxi-

dische Partikel, wie beispielsweise SiO2, angebunden werden. Dadurch können organisch

funktionalisierte Gele erhalten werden. Durch thermische Behandlung und anschlieÿende

Pyrolyse können organischen Polymere aber auch entfernt, und dichte Festkörperschich-

ten erhalten werden. Homogene Beschichtungen können meist im Dickenbereich vonetwa

10 nm bis 400 nm[73] erhalten werden, oberhalb dessen können sich durch austreibendes

Lösungsmittel leicht Risse[74] bilden. Dickere Schichten von üblicherweise bis zu 2 µm kön-

nen aber durch mehrstu�ge Beschichtungsprozesse erhalten werden. Hier können polymere

Additive während der Trocknung des Filmes Risse durch ihre Duktilität verhindern[75].

27



2 Theoretischer Hintergrund und Stand der Forschung

Die Eigenschaften der zu beschichtenden Fläche haben Ein�uss auf das Beschichtungsver-

fahren. Beim Tauchbeschichten (dip coating) wird das zu beschichtende Substrat in das

Sol eingetaucht und mit gleichmäÿiger Geschwindigkeit herausgezogen. Dabei verdampft

das Lösungsmittel und es bildet sich ein Gel. Die Verdunstungsrate des Lösungsmittels

ist dabei ein Maÿ für die zu erreichende Geschwindigkeit und Dicke der Schicht. Dieses

Verfahren eignet sich besonders für preisgünstige Präkursoren, da das Substrat vollstän-

dig umhüllt werden muss. Vorteilhaft ist allerdings, dass die Gröÿe des Substrates nahezu

beliebig ist. Eine geringere Substratmenge ist beimspin coating von Nöten. Bei diesem,

üblicherweise auch bei Siliziumwafern eingesetzten Verfahren, wird der Präkursor auf ein

meist rundes Substrat aufgebracht und durch Rotation darauf verteilt. Überschüssiger

Präkursor wird über die Substratränder abgeführt und das Lösungsmittel verdampft ver-

gleichsweise schnell.

Bei der thermischen Nachbehandlung werden niedrige Temperaturen bevorzugt, um even-

tuelle Di�usion von Ionen in das Substrat zu unterbinden. Bei anschlieÿender Oxidation

von Polymerresten oder zur Erzeugung kristalliner Phasen bei hohen Temperaturen muss

daher ein kompatibles, oxidationsstabiles Substrat eingesetzt werden. Hier bieten sich vor

allem Substrate aus den Reinelementen Gold oder Platin an.
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3.1 Korngrenzen in LATP-artigen schnellen

Lithium-Ionenleiterkeramiken: Mikrostruktur und

nichtlineare Ionen-Transporteigenschaften

Reprinted and adapted with permission from

Journal of Physical Chemistry C 116 (2012) 22675-22678

�Grain boundaries in an LATP-type fast lithium ion conducting glass ceramics:

Microstructure and nonlinear ion transport properties�

M. Gellert, K. I. Gries, C. Yada, F. Rosciano, K. Volz, B. Roling

Copyright 2012 American Chemical Society

Im Rahmen dieser Arbeit wurden die Transporteigenschaften und die Mikrostruktur einer

Lithium-ionenleitenden Glaskeramik mittels Impedanzspektroskopie unter hohen elektri-

schen Feldstärken und hochau�ösender Transmissions-Elektronenmikroskopie untersucht.

Vorangegangene Arbeiten[76] im Bereich der Lithium-Ionen leitenden Festkörper hatten

gezeigt, dass zwar hohe Leitfähigkeiten innerhalb kristalliner Bereiche (Körner)erreicht

werden können, jedoch zusätzliche hohe Korngrenzenwiderstände auftreten, welchedie

Leitfähigkeit letztlich bestimmen. Speziell im Falle der kommerziell erhältlichenOhara

LICGC ( Lithium Ion Conducting Glass Ceramic) bestand hohes Interesse am Verständnis

dieser E�ekte, da sie sich für die Verwendung in Lithium-Sauersto� Batterien eignet.

Die Glaskeramik enthält kristalline Bereiche, welche eine NASICON Struktur aufwei-

sen und somit eine Leitfähigkeit für Lithium-Ionen von bis zu 1� 10� 3 S cm� 1 errei-

chen können[76]. Prinzipiell bietet sich damit der Einsatz in Festkörperbatterien an, je-

doch wird die Gesamtleitfähigkeit der Glaskeramik durch Korngrenzenwiderständenauf

1 � 10� 4 S cm� 1 verringert. Im Bezug auf die Anwendbarkeit ist das Verständnis dieser
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recht hohen Korngrenzenwiderstände daher essentiell. Meist werden Raumladungszonen

für Korngrenzenwiderstände verantwortlich gemacht, jedoch wurde in einer vorangegan-

genen Arbeit[76] Hinweise gefunden, die die Anwendbarkeit dieser Theorie einschränken.

Bei Impedanzmessungen unter Verwendung von hohen Wechselspannungen zeigte sich

eine Erhöhung der Korngrenzenleitfähigkeit, die sich bei Gesamtspannungen von bis zu

1000 Vrms um den Faktor 10 erhöhte. Die Kornleitfähigkeit selbst blieb dabei nahezu

unverändert (vgl. Einsatz in Abb. 3.1).
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Abbildung 3.1: Impedanzspektren der LICGC bei verschiedenen Wechselspannungen. Im Einsatz ist

der Bereich der Kornleitungsprozesse bei hohen Frequenzen vergröÿert dargestellt.

Um quantitative Informationen aus den Messergebnissen zu gewinnen, wurde ein empi-

risch ermittelter Zusammenhang zwischen der Feldstärke und der ionischen Leitfähigkeit

dünner Schichten verwendet[65]. Dieses Modell wurde auf die ionische Leitfähigkeit bei

niedrigen Feldstärken normiert. Da statt Gleichspannung Wechselspannungen verwen-

det wurden, musste das Modell dahingehend angepasst werden. Schlieÿlich konnte die

feldabhängige normierte Korngrenzenleitfähigkeit� norm: erhalten werden, mit der eine

Abschätzung der Korngrenzendicke� gb möglich wurde.
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� norm: (� gb) = 1 +
1
4

 
qaapp� gb

2kB T � gb

! 2

(3.1)

� gb: Spannungsabfall pro Korngrenze,q: Ladung des mobilen Ions,aapp: : Scheinbare Sprungdistanz der

Ionen.

Die erhaltenen Leitfähigkeiten können somit als Funktion der angelegten Spannung pro

Korn dargestellt werden, wodurch unter Zuhilfenahme eines Standardwertes von 3 nm[65]

für die scheinbare Sprungdistanz die Korngrenzendicke zu 7:5 nm abgeschätzt werden

konnte (vgl. Abb. 3.2).
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Abbildung 3.2: Normierte Korngrenzenleitfähigkeit der LICGC im schwach nichtlinearen Bereich und

Fit mit Gleichung (3.1).

Das Raumladungszonenmodell geht von einer einzigen dünnen Korngrenze (� gb < 1 nm)

aus. Diese verfügt über eine einzige Energiebarriere, deren Höhe sich an der Aktivie-

rungsenergie bemessen lässt. Allerdings beträgt die Di�erenz der Aktivierungsenergien

der Leitfähigkeitsprozesse von Korn und Korngrenze lediglich 30 meV. Diese Spannung

pro Korngrenze wird um ein vielfaches überschritten, dennoch konnte nur ein schwach

nichtlinearer E�ekt oberhalb von � gb = 30 mV rms festgestellt werden. Im Falle einer ein-

zelnen Barriere hätte die Korngrenzenleitfähigkeit das Niveau der Kornleitfähigkeiterrei-

chen müssen. Um diesen E�ekt zu erreichen, muss jedoch� gb auf über 500 mVrms erhöht

werden, was den Schluss zulässt, dass mehrere Barrieren in Serie vorliegen.
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Zur Aufklärung des Ursprungs dieser Barrieren wurde im Anschluss die Mikrostruktur

mittels hochau�ösender Transmissionselektronenmikroskopie untersucht. Dabei konnten

verschiedene Typen von Korngrenzen nachgewiesen werden. Zunächst gibt es Körner, die

durch einen gröÿeren amorphen Bereich getrennt sind, der wahrscheinlich die Leitung von

Ionen zwischen diesen Körnern stark behindert. Zudem gibt es kristalline Bereiche,die

bereits als isolierende Al(PO4)3 Ausscheidungen[76] aus dem Kristallisationsprozess identi-

�ziert und tragen nicht zur Leitfähigkeit bei. Zwischen den Kristallkörnern gibt es, je nach

relativer Orientierung der Kristallebene beider Körner, entweder scharfe Korngrenzen bei

starker Abweichung beider Orientierungen (Type-A) oder stark ausgedehnte Korngrenzen

bei ähnlicher Orientierung (Type-B), siehe Abb. 3.3).

Abbildung 3.3: HR-TEM Aufnahme, die beide Korngrenzentypen veranschaulicht.Type-A zeigt den

amorphen Bereich zwischen Körnern mit stark unterschiedlicherOrientierung, während

Type-B einen breiteren Übergangsbereich zwischen den Körnern zeigt.

Weiterhin �ndet sich in Type-A Korngrenzen ein sehr schmaler, amorpher Bereich, der Io-

nenleitung vermutlich stark behindert. Daher �ndet Ionenleitung vermutlich überType-B

Korngrenzen statt, bei denen die Kristallorientierung kontinuierlich von einem indas an-

dere Korn über einen gröÿeren Bereich übergeht (vgl.� gb = 7:5 nm). Die relativ niedrige

Aktivierungsenergiedi�erenz würde dann ebenso durch die auftretenden Kristalldefekte[54]

in diesem Bereich erklärt.
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3.2 Lithiumnickelmanganat Dünnschichtkathoden auf

gold-beschichteten Edelstahlsubstraten: Ausbildung

von Zwischenschichten und elektrochemische

Eigenschaften

Electrochimica Acta 133 (2014) 146-152

�LiNi 0.5Mn1.5O4 thin-�lm cathodes on gold-coated stainless steel substrates: Formation of

interlayers and electrochemical properties�

M. Gellert, K. I. Gries, J. Zakel, A. Ott. S. Spannenberger, C. Yada, F.

Rosciano, K. Volz, B. Roling

Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine Kombination von Methoden zur elektrochemischen

Charakterisierung von grundlegenden Eigenschaften eines Kathodenmaterials vorgestellt.

Dabei wird insbesondere die Verknüpfung von elektrochemischen Messmethoden mit Ver-

fahren, die chemische und morphologische Charakterisierung ermöglichen, demonstriert.

Stahlsubstrate wurden galvanisch vergoldet und anschlieÿend in einem Sol�Gel basierten

Prozess durchspin coating mit LiNi 0.5Mn1.5O4-Kathoden in verschiedenen Schichtdicken

beschichtet. Anschlieÿend wurden die elektrochemischen Eigenschaften und Morphologie

der erhaltenen Dünnschichtkathoden charakterisiert.

Das Ziel der Erhöhung der Zellspannung in Lithium-Ionenbatterien durch neue Katho-

denmaterialien hat zu der Entdeckung des Spinells LiNi0.5Mn1.5O4 geführt, der Entlade-

spannungen von etwa 4:7 V vs. (Li+ /Li) ermöglicht. Ein kommerzieller Einsatz gestaltet

sich aber aufgrund geringer Zyklenstabilität als schwierig. Die Ursachen dafür wurden in

verschiedenen Arbeiten vonPieczonka et al.[14,15,32] und anderen Gruppen[13,77] unter-

sucht, jedoch ergab sich kein einheitliches Bild. Dies lag vor allem daran, das verschiedene
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Methoden eingesetzt wurden, um das Kathodenmaterial auf den Stromabnehmer aufzu-

bringen. Zudem wurde meist auf störende Additive, wie polymere Binder oder elektronisch

leitfähigen Ruÿ, zurückgegri�en. Um diese Beein�ussung zu vermeiden, wurden in diesem

Projekt Dünnschichtkathoden erzeugt, bei denen das Kathodenmaterial in verschiede-

nen Schichtstärken direkt und ohne Zusätze auf dem Stromabnehmer kristallisiert wurde.

Die erzeugten Kathoden wurden dann mit einem Standard-Flüssigelektrolyten und einer

Lithium-Gegenelektrode kombiniert. Zu einem solchen Zellaufbau waren bereits im Vor-

feld Impedanzstudien bekannt, jedoch wurden keine komplementären Methoden, die eine

Untersuchung von Grenz�ächen erlauben, angewandt.

Durch Lade- und Entladeexperimente konnte gezeigt werden, dass ab einer Kathoden-

schichtdicke von etwa 1 µm eine Entladekapazität erhalten werden kann, die der theoreti-

schen Entladekapazität von LNMO nahe kommt. Dabei wurden durch Impedanzspektro-

skopie drei voneinander separierbare elektrochemische Prozesse gefunden (vgl. Abb3.4).

Einer dieser Prozesse wies eine Spannungsabhängigkeit auf, die mit der Entladespan-

nung von LNMO korreliert. Daher wurde der Prozess als Ladungstransferprozess identi�-

ziert, welcher einen vergleichsweise niedrigen Ladungstransferwiderstand im Bereich von

50 
cm 2 aufwies.

Zur Identi�zierung der anderen beiden Prozesse wurden die Elektroden mit Hilfe von

ToF-SIMS, SEM und STEM-EDX untersucht. Dabei konnten sowohl eine 30 nm dicke SEI

zwischen dem Kathodenmaterial und dem Flüssigelektrolyten (vgl. Abb. 3.5), als auch eine

250 nm dicke intermediäre Schicht zwischen Kathodenmaterial und Stromabnehmer nach-

gewiesen werden. Diese intermediäre Schicht unterteilt sich nochmals in zwei Bereiche. Ein

sehr schmaler Bereich (< 10 nm) in direkter Nachbarschaft zur Goldbeschichtung bestand

dabei aus Chromoxiden, während der folgende gröÿere Bereich überwiegend Nickel- und

Eisenoxide aufwies. Zudem zeigte sich, dass sowohl die Goldbeschichtung als auch das

Kathodenmaterial die erwähnten Übergangsmetalle enthielten, wobei Chrom und Eisen

nur aus dem Edelstahlsubstrat stammen können.

Durch Fitten der Impedanzspektren konnten die Kapazitäten der einzelnen Prozesse ex-

trahiert und daraus Schichtdicken abgeschätzt werden. Diese wurden mit den Ergebnissen

aus elektronenmikroskopischen Aufnahmen und ToF-SIMS verglichen. Zusätzlich wurden

37



3 Übersicht zu den Publikationen

40 80 120 160 200
0

20

40

60

80

� � 
 � � � *

 

�

� ! � � ! � � ) ' ! % $ � ! $ � � � � �

� � � ) $ � ' ( & � $ ' � � &

-Z
'' 

/ 
W

 c
m

2

� � � � � W� � #

�

� 
 � � � � �

� � ! ( � � � ! � � � �

� � 
 � � " � *

� � � � � � � 	 � �

� $ ( � & # � � ! + & ' �  ! �  (

� � � � � 
 � " � *

Abbildung 3.4: Impedanzspektrum einer Zelle, bestehend aus der Kathode mit der höchsten Schicht-

dicke LNMO20L, LP30-Elektrolyt und Lithium-Gegenelektrode bei einer Zellspannung

von 4:85 V. In Rot dargestellt ist zudem der Fit, der sich aus einzelnen R-CPE-Gliedern

(grau) zusammensetzt.
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Abbildung 3.5: Tiefenpro�l der Kathode LNMO20L nach den elektrochemischen Experimenten. Er-

kennbar sind der Anstieg der Signalintensität sämtlicher vorhandener Übergangsme-

talle, Lithium und den Abbauprodukten des Elektrolyten (Durch H 2P+ und H2CO+

repräsentiert) an der Ober�äche der Kathode.
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Vergleichsmessungen mit symmetrischen Lithium-Lithium Zellen angestellt, bei denen ty-

pische Lithium-SEI Kapazitäten ermittelt wurden. Dabei stimmten die berechneten und

gemessenen Schichtdicken des Prozesses bei hohen Frequenzen mit dem SEI zwischen dem

Kathodenmaterial und dem Flüssigelektrolyten überein, während der Prozess bei mittle-

ren Frequenzen typische Lithium-SEI Kapazitäten aufwies. Aus der ToF-SIMS Analyse

lieÿ sich zeigen, dass die Kathoden-SEI sowohl aus Metallsalzen des Kathodenmaterials,

als auch aus Abbauprodukten des Elektrolyten besteht. Die intermediäre Schicht zwi-

schen dem Goldsubstrat und dem Kathodenmaterial hingegen �ndet sich nicht im Impe-

danzspektrum wieder, was den Schluss zulieÿ, dass diese einen sehr geringen Widerstand

aufweist und somit nicht in signi�kanter Weise zur Zellimpedanz beigetragen hat.

Diskussion des Eigenanteils

Die Synthese, elektrochemische Charakterisierung und Untersuchung der Struktur mittels

AFM und XRD wurden in der praktischen Phase der Bachelorarbeit von HerrnSpan-

nenberger gemeinsam mit mir durchgeführt. Ich leitete im Rahmen dieses Projektes die

experimentelle Durchführung und wissenschaftliche Auswertung der Messergebnisse an.

Die Konzeption und Durchführung der Messreihen wurde von mir in Abstimmung mit

Herrn Prof. Roling übernommen. Die experimentellen Vorarbeiten wurden von mir selbst

übernommen. Die elektronenmikroskopischen Aufnahmen wurden von Frau Dr.Gries

und Frau Ott durchgeführt. Die Tiefenpro�lierung mittels ToF-SIMS wurde von Frau

Dr. Zakel durchgeführt. Die Erstellung des Manuskriptes wurde hauptsächlich von mir

übernommen, wobei auch Teile von Herrn Prof.Roling verfasst wurden. Ich übernahm

die wissenschaftliche Korrespondenz mit der FachzeitschriftElectrochimica Acta ei-

genständig. Herr Prof.Roling , Frau Prof. Volz , Herr Dr. Yada und Herr Dr. Rosciano

haben als Ideengeber an der Arbeit mitgewirkt und Korrekturarbeiten durchgeführt. Herr

Prof. Roling übernahm die Betreuung des Projektes.
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3.3 Ladungstransfer durch die Grenz�äche zwischen

Lithiumnickelmanganat�Hochvoltkathoden und

Festelektrolyt�lmen

The Journal of the Electrochemical Society 162 (2015) A754-A759

�Charge Transfer across the Interface between LiNi0.5Mn1.5O4 High-Voltage Cathode

Films and Solid Electrolyte Films�

M. Gellert, K. I. Gries, J. Zakel, S. Kranz, S. Bradler, E. Hornberger , S.

Müller, C. Yada, F. Rosciano, K. Volz, B. Roling

Reproduced by permission of ECS - Electrochemical Society

In dieser Arbeit wurde der Ladungstransport durch die Grenz�äche zwischen LNMO�

Hochvoltkathoden und verschiedenen Festelektrolyt�lmen untersucht. Die Kathoden wur-

den über einen Sol�Gel�Prozess perspin coating als Dünnschicht auf Goldsubstraten

hergestellt. Anschlieÿend wurden ebenfalls überspin coating Li4Ti 5O12 (LTO), LiNbO 3

(LNO) bzw. ZrO2 (ZRO) als Dünnschicht aufgebracht. Die beschichteten Kathoden wur-

den durch galvanostatische Lade� und Entladeexperimente, EIS, XRD, ToF-SIMS und

SEM�EDX charakterisiert.

Das Kathodenmaterial selbst gilt als vielversprechendes Material für den Einsatz inzu-

künftigen Lithium-Ionenbatterien, sowohl in konventionellen als auch in Festkörperbat-

terien. Leider bildet sich bei diesem Material in �üssigen Elektrolyten keine stabileSEI

aus, was die Zyklenstabilität[13] beeinträchtigt. Auch in Festkörperbatterien treten hohe

Grenz�ächenwiderstände auf, die vermutlich von der Entstehung blockierender Phasen

an der Grenz�äche herrühren. Dabei werden höchstwahrscheinlich die Festelektrolyte oxi-

diert. Eine Lösung für beide Probleme bieten hier intermediäre Festelektrolyt�lme, welche
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zum einen eine künstliche und stabile SEI darstellen und zum anderen den elektronischen

Kontakt des Kathodenmaterials zum eigentlichen Elektrolyten verhindern und somit des-

sen Oxidation unterbinden. Diese Festelektrolyt�lme weisen üblicherweise eine geringe-

re ionische Leitfähigkeit als der Volumenelektrolyt auf, tragen aber durch ihre geringe

Schichtdicke nicht wesentlich zum Gesamtwiderstand bei.

In vielen Studien zur Beschichtung von LCO-Kathoden wurde bereits amorphes LNO er-

folgreich eingesetzt[62,63,78,79]. Das Material weist eine relativ hohe ionische Leitfähigkeit

von 1� 10� 6 S cm� 1 auf und ermöglichte niedrige Gesamtwiderstände. Dasmatching in-

terfaces concept[64] führte zur Auswahl des in Spinellstruktur kristallisierenden LTO. Das

Konzept beinhaltet die Idee, dass die Verbindung zweier kristalliner Materialien (Elek-

trode und Elektrolyt) mit gleicher Kristallstruktur und ähnlichen Gitterparametern zu

niedrigen Grenz�ächenwiderständen für den Li+ �Ladungstransfer führen könnte. Da LTO

auch als Anodenmaterial eingesetzt wird, wurde es hier in seiner vollständig oxidierten

Form verwendet, um elektronische Leitfähigkeit zu unterbinden. Als Referenzmaterial mit

niedriger ionischer Leitfähigkeit wurde ZRO eingesetzt.

Die Lade- und Entladeexperimente zeigten, dass Ladung vor allem durch das Redoxpaar

Ni2+ /Ni 4+ gespeichert wird (vgl. Abb. 3.6). Jedoch wiesen die meisten Kathoden, aber

insbesondere die Referenzkathode ohne zusätlichen Elektrolyt�lm eine Redoxaktivität um

4 V vs. Li+ /Li auf. Diese Aktivität deutete darauf hin, dass eine unvollständige Substi-

tution von Manganionen auf den 16d Gitterplätzen des Spinells durch Nickel vorlag und

dadurch Mn3+ vorhanden war, welches zu Mn4+ oxidiert werden konnte. Da das Nickelde-

�zit meist durch Solvatation von Ni 2+ im Flüssigelektrolyten erfolgt, konnte die Aktivität

um 4 V vs. Li+ /Li durch alle Festelektrolyt�lme reduziert, im Falle von LiNbO 3 sogar

fast gänzlich verhindert werden.

Während die unbeschichtete Referenzkathode einen SEI-Prozess und einen Ladungstrans-

fer in den Impedanzspektren zeigt, sind SEI-artige Prozesse in den beschichteten Katho-

den deutlich reduziert. Die mit LNO beschichtete Kathode zeigte einen sehr niederohmigen

(< 5 
cm � 2) SEI-Prozess. Bei den mit LTO und ZRO beschichteten Kathoden war die-

ser Prozess sogar nicht mehr nachweisbar (s. Abb. 3.7). Die Ladungstransferwiderstände
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Abbildung 3.6: Galvanostatische Lade� und Entladekurven der unbeschichteten und beschichteten

LNMO�Dünnschichtkathode während des zweiten Zyklus. Die zusätzliche Kapazität

oberhalb von x = 1.0 stammt von der Zersetzung des Elektrolyten.
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wurden durch LTO� und LNO�Beschichtungen im Vergleich zur unbeschichteten Referenz

nur leicht erhöht. Einzig die Beschichtung mit ZRO resultierte in hohen Ladungstrans-

ferwiderständen, die sich mit den, durch die niedrige ionische Leitfähigkeit ergebenden,

hohen Schichtwiderständen zu groÿen Gesamtwiderständen addierten. Au�allend warzu-

dem, dass sich lediglich bei dieser Kathode ein Impedanzprozess für die Ionenleitung durch

das Beschichtungsmaterial feststellen lieÿ.
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Abbildung 3.7: Impedanzspektren der unbeschichteten und beschichteten LNMODünnschichtkatho-

den bei einem Elektrodenpotential von 4:60 V vs. (Li+ /Li).

Durch FIB-Bearbeitung konnten Querschnitte der Elektroden hergestellt werden und de-

ren Morphologie und Ausmaÿe mittels SEM untersucht werden (s. Abb. 3.9). Im Falle von

LTO und ZRO konnten Kathodenmaterial und Beschichtung nicht unterschieden werden.

Die ToF-SIMS Pro�le zeigten in beiden Fällen eine Durchmischung der Schichten (vgl.

Abb. 3.9). Bei der Beschichtung mit LTO fand sogar eine vollständige Durchmischung mit

Ionen aus dem Kathodenmaterial statt, wobei die Spinellstruktur beibehalten wurde.

Die Fremdionen in der Beschichtung führen im Falle des ZRO-Beschichtung zu hohen

Widerständen, jedoch wurde durch die Einbringung weiterer Übergangsmetalle in die

LTO�Beschichtung die Kristallstruktur beibehalten und eine Erhöhung der elektronischen

Leitfähigkeit erzielt, so dass sie sich in den Impedanzspektren nicht mehr nachweisen lieÿ.

Dies führt aber höchstwahrscheinlich zu einem elektronischen Kontakt zum Elektroly-
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ten, der vermieden werden sollte. Die LNO�beschichtete Kathode lieferte hingegen gute

kontrastreiche SEM-Aufnahmen, bei der sich die Beschichtung deutlich vom Kathoden-

material unterscheiden lieÿ. Zwar wurde die Bildung einer sehr niederohmigen SEI durch

ToF-SIMS�Pro�le gefunden werden, jedoch zeigte diese Kathode auch insgesamt niedrige

Widerstände und weist somit die besten Eigenschaften als Festelektrolytbeschichtung auf.

Diskussion des Eigenanteils

Die Synthese, elektrochemische Charakterisierung und Untersuchung der Struktur mittels

XRD wurden in den sechswöchigen Vertiefungspraktika von HerrnKranz , Herrn Brad-

ler und den jeweils zwölfwöchigen Bachelorarbeiten von FrauHornberger und Frau

Müller gemeinsam mit mir durchgeführt. Ich leitete im Rahmen dieses Projektes die ex-

perimentelle Durchführung und wissenschaftliche Auswertung der Messergebnisse an. Die

Konzeption und Durchführung der Messreihen wurde von mir in Abstimmung mit Herrn

Prof. Roling übernommen. Die experimentellen Vorarbeiten wurden von mir selbst über-

nommen. Die elektronenmikroskopischen Aufnahmen wurden von Frau Dr.Gries durch-

geführt. Die Tiefenpro�lierung über ToF-SIMS wurde von Frau Dr.Zakel durchgeführt.

Die Erstellung des Manuskriptes wurde hauptsächlich von mir übernommen, wobei auch

Teile von Herrn Prof.Roling verfasst wurden. Ich übernahm die wissenschaftliche Korre-

spondenz mit der FachzeitschriftThe Journal of the Electrochemical Society

eigenständig. Herr Prof.Roling , Frau Prof. Volz , Herr Dr. Yada und Herr Dr. Roscia-

no haben als Ideengeber an der Arbeit mitgewirkt und Korrekturarbeiten durchgeführt.

Herr Prof. Roling übernahm die Betreuung des Projektes.
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3.4 Lithiumtitanat beschichtete Lithiumnickelmanganat

Hochvoltkathoden: Eine HAXPES-Studie

Physical Chemistry Chemical Physics (accepted)

�LiNi 0.5Mn1.5O4 High-Voltage Cathode Coated with Li4Ti 5O12: A Hard X-ray

Photoelectron Spectroscopy (HAXPES) Study�

M. Sachs, M. Gellert, M. Chen, H. Drescher, H. Zhou, S. R. Kachel, M.

Zugermeier, M. Gorgoi, B. Roling and J. M. Gottfried

Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine LNMO�Dünnschichtkathode, die mit LTO beschich-

tet wurde, elektrochemisch charakterisiert und anschlieÿend die ober�ächennahe chemi-

sche Zusammensetzung untersucht. Die Kathoden wurden als Dünnschicht in einem Sol-

Gel unterstützten spin coating�Prozess hergestellt und mit LTO beschichtet. Zur Aufklä-

rung der tiefenabhängigen chemischen Zusammensetzung der Ober�äche wurde HAXPES

angewendet. Bei HAXPES wird in der Regel Synchrotronstrahlung verwendet, wodurch

die Energie durchstimmbar ist. Durch die hohe Energie, mit denen Elektronen auftre�en,

wird die mittlere freie Weglänge in der Probe erhöht und somit können Informationen

aus tieferen Schichten von bis zu 20 nm erhalten werden. Die Möglichkeit die Energie zu

variieren erlaubt zudem ein zerstörungsfreie Erstellen von Tiefenpro�len.

In der Studie zu Festelektrolytbeschichtungen von LNMO�Dünnschichtkathoden (Kapitel

3.3) konnte bereits eine erfolgreiche Beschichtung mit LTO gezeigt und damit eine Um-

setzung dasmatching interfaces concepterreicht werden, jedoch deuteten die Ergebnisse

der Tiefenpro�lierung mittels ToF-SIMS bereits darauf hin, dass sich Verunreinigungen

in der LTO�Beschichtung eingefunden hatten. Es zeigte sich, dass Nickel und Mangan in

unterschiedlichen Mengen aus der LNMO�Phase mit in die LTO�Phase eingebaut wur-

den, was wahrscheinlich zu einem gemischten Spinell geführt hat. Nichtsdestotrotz zeigten

diese Kathoden einen sehr geringen Widerstand, der vermutlich mit einer Erhöhung der
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Dabei konnte eine SEI-Schichtdicke von 2:9 nm erhalten werden, was sich mit ToF-SIMS-

Daten deckte. Diese Schicht ist für Ionen durchlässig und entsteht vermutlich durch Ät-

zung der Ober�äche mit Flusssäureresten im Elektrolyten. Dies ergibt eine detaillierte

Analyse der F1s, C1s und O1s Kern�Level�Spektren, über die Polyethylenoxid und ver-

schiedene Fluoride, wie LiF, MnF2 und NiF2, identi�ziert werden konnten. Zudem sind

oxidierte Reste des Elektrolytsalzes mit der Zusammensetzung LixPOyFz zu �nden. Die-

se Zusammensetzung entspricht solchen SEIs, die auf unbeschichteten LNMO�Kathoden

gefunden werden. Diese sind allerdings etwa eine Gröÿenordnung dicker, weshalb der Wi-

derstand im Falle der LTO�beschichteten Kathode sehr niedrig ist. Unterhalb der SEI

konnte eine homogene Mischphase mit der Zusammensetzung Li4.4Ni0.96Mn1.60Ti 4.8O12

nachgewiesen werden. Die Gesamtstruktur der Elektrode konnte unter Zuhilfenahmeder

ToF-SIMS Daten (vgl. Abb. 3.13) rekonstruiert werden.

Abbildung 3.13: Rekonstruktion des Tiefenpro�ls der LTO�beschichteten LNMO�Katho de. Links:

Idealisiertes Tiefenpro�l der gesamten Schichtstruktur auf Basis von ToF-SIMS-Daten.

Rechts: Detailliertes Bild nahe der Ober�äche, dass aus HAXPES�Messungen rekon-

struiert wurde.

Au�ällig ist der höhere Besetzungsgrad in der Spinellstruktur im Vergleich zum angestre-

beten Li4Ti 5O12. Die Oktaederlücken sind nun durch die Einbringung weiterer Übergangs-

metalle fast zur Hälfte besetzt. Dies hat wahrscheinlich den elektronischen Widerstand

der Beschichtung drastisch gesenkt, weshalb in vorangegangenen Arbeiten sehrniedrige

Impedanzen auftraten. Es konnte aber auch gezeigt werden, dass Nickel, Titanund Man-

gan noch in ihren ursprünglichen Oxidationsstufen (II), (IV) und ebefalls (IV) vorlagen.
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Diskussion des Eigenanteils

Die Synthese, elektrochemische Charakterisierung und Untersuchung der Struktur mittels

XRD wurden im sechswöchigen Vertiefungspraktikum von HerrnBradler gemeinsam

mit mir durchgeführt. Ich leitete im Rahmen dieses Projektes die experimentelle Durch-

führung und wissenschaftliche Auswertung der Messergebnisse an. Die Konzeption und

Durchführung der Messreihen wurde von mir geplant und in Abstimmung mit Herrn

Prof. Roling übernommen. Alle HAXPES Messungen wurden von HerrnSachs mit

Unterstützung von Frau Chen , Herrn Drescher , Herrn Zhou , Herrn Kachel , Herrn

Zugermeier und Frau Gorgoi , die zudem für die Strahlführung verantwortlich war,

durchgeführt und ausgewertet. Die Erstellung des Manuskriptes wurde gröÿtenteilsvon

Herrn Sachs durchgeführt, wobei auch Teile von mir stammen. Herr Prof.Gottfried

übernahm die wissenschaftliche Korrespondenz mit der FachzeitschriftPhysical che-

mistry chemical physics . Herr Prof. Roling und Herr Prof. Gottfried haben als

Ideengeber an der Arbeit mitgewirkt und Korrekturarbeiten durchgeführt. Herr Prof.

Gottfried übernahm die Betreuung des Projektes.
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3.5 Impedanzspektroskopische Studie des

Ladungstransferwiderstandes an der Grenz�äche von

LNMO�Hochvoltkathoden�lmen und

LNO�Elektrolyt�lmen

Solid State Ionics (submitted)

�Impedance Spectroscopic Study of the Charge Transfer Resistance at the Interface

between a LiNi0.5Mn1.5O4 High-Voltage Cathode Film and a LiNbO3 Coating Film�

M. Gellert, K. I. Gries, J. Sann, E. Pfeifer, K. Volz and B. Roling

Im Rahmen dieser Arbeit wurde der Ladungstransfer durch die Grenz�äche zwischen

LNMO�Dünnschichtkathoden und LNO�Festelektrolyt�lmen untersucht. Die Kathoden

wurden über einen Sol�Gel�Prozess perspin coating als Dünnschicht auf Goldsubstraten

hergestellt und ebenfalls überspin coatingmit LNO in verschiedenen Stärken beschichtet.

Die Schichtstrukturen wurden mittels EIS, SEM�EDX und XPS charakterisiert.

Bereits in der Studie zu Beschichtungen von LNMO�Dünnschichtkathoden (Kapitel 3.3)

wurde deutlich, dass zwar geeignete Materialien gefunden wurden, jedoch lieÿen sich die

elektrochemischen Eigenschaften der Grenz�äche und des Ladungstransports nicht voll-

ständig erfassen. Es konnte zwar ein Ladungstransferwiderstand ermittelt werden, aber es

konnte kein Halbkreis, der die Ionenleitung durch den Festelektrolyten beschreibt, inden

Impedanzspektren festgestellt werden. Daher sollte über eine Variation der Schichtdicke

vor allem die Kapazität des Festelektrolyt�lms verändert werden, um den Ein�uss auf die

Impedanz zu untersuchen. Es wurden LNO�Schichten mit Dicken von 550 nm bis 1500 nm

erzeugt, um die Kapazität möglichst gering zu halten. Dadurch sollten eventuelle Über-

lagerungen mit Doppelschicht� und SEI�Halbkreisen vermieden werden.
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Abbildung 3.15: Impedanzspektren der verschiedenen Kathoden mit unterschiedlichen LNO Schicht-

dicken bei einer Zellspannung von 4:6 V (vs Li + /Li). Der Vorwiderstand wurde hier

bereits subtrahiert, um die Vergleichbarkeit zu erhöhen.
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Abbildung 3.16: Ein�uss der Festelektrolytschichtstärke auf den Widerstand des Niederfrequenzpro-

zesses RLF und Fit.
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Eine nähere Betrachtung zeigte, dass eine lineare Abhängigkeit des Widerstandes von

der Elektrolyt�lmstärke besteht. Durch einen linearen Fit konnte ein Achsenabschnit von

48 
cm 2 und eine Steigung von 110 M
 cm erhalten werden. Dieser Wert stellt den Bei-

trag dar, der durch den Volumenwiderstand des Festelektrolyt�lms hinzukommt. Die kor-

respondierende Leitfähigkeit wäre in diesem Fall also 0:9 µScm� 1, was sich nahezu perfekt

mit Literaturwerten für die Leitfähigkeit amorpher LNO�Phasen deckt[80]. Der Achsenab-

schnitt wurde in diesem Fall als reiner Ladungstransferwiderstand interpretiert, der aber

aufgrund fehlender Trennung die Summe der Grenz�ächenwiderstände LNMO/LNO und

LNO/Flüssigelektrolyt darstellt. Dies lieÿ den Schluss zu, dass der eigentliche Ladungs-

transferwiderstand an der Grenz�äche LNMO/LNO noch einmal deutlich niedriger liegt,

was den Einsatz dieser Kombination in Festkörperbatterien vielversprechend erscheinen

lässt.
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Die Synthese und elektrochemische Charakterisierung wurde innerhalb des sechswöchigen
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wurden von Frau Dr. Gries durchgeführt. Die Röntgenphotoelektronenspektren wurden

von Herrn Dr. Sann aufgenommen und ausgewertet. Die Erstellung des Manuskriptes

wurde hauptsächlich von mir übernommen, wobei auch Teile von Herrn Prof.Roling
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4 Zusammenfassung

Im ersten Teil der Arbeit wurde die Ionenleitung in der LICGC, einer kommerziell

erhältlichen Lithium-Ionenleiterkeramik, untersucht. Dabei wurde sowohl Impedanzspek-

troskopie mit geringer Wechselspannung als auch Impedanzspektroskopie unter Ausnut-

zung hoher Feldstärken eingesetzt. Mit Hilfe der Hochfeldmessungen wurden nichtlinea-

re E�ekte untersucht, die an Grenz�ächen auftraten. Dabei wurde die Leitfähigkeit der

Grenz�ächen, in diesem Fall der Korngrenzen, durch den Einsatz hoher Wechselspannun-

gen von bis zu 1000 Vrms um den Faktor 10 erhöht, wobei die Kornleitfähigkeit nahezu

unverändert blieb.

Nach Entwicklung eines empirischen Modells zur Darstellung der Korngrenzenleitfähig-

keit in Abhängigkeit des angelegten Feldes konnte die Dicke der Korngrenzen abgeschätzt

werden. Anhand der Berechnung der Spannung, die pro Korngrenze abfällt, wurde aus-

geschlossen, dass die niedrige Korngrenzenleitfähigkeit von Raumladungszonen herrührt.

Raumladungszonen sind singuläre Barrieren, deren Höhe sich an der Aktivierungsener-

gie bemisst. Diese würden, sobald die Feldstärke die Aktivierungsenergie überschreitet,

kurzgeschlossen. Da die nötige Feldstärke bereits stark überschritten wurde, kommen le-

diglich mehrfache Barrieren in Frage. Diese wurden mit Hilfe von hochau�ösenden STEM�

Aufnahmen untersucht.

Mit den erhaltenen Daten konnte ein Modell für den Gesamtladungstransport durchdie

Keramik erstellt werden. Dabei konnte die Ursache für die relativ hohen Korngrenzen-

widerstände gefunden werden. Diese liegt in verschiedenen Korn-Korn Übergängen, die

von der Orientierung der Kristallgitter beider Körner zueinander abhängen, begründet.

Bei ähnlicher Gitterorientierung traten Versetzungen an der Grenz�äche auf, wodurch ei-
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ne Kristallorientierung kontinuierlich von einem in das andere Korn über einen gröÿeren

Bereich übergeht. Dies war vermutlich der Grund für die leicht erhöhte Aktivierungsener-

gie der Korngrenzenleitfähigkeit. Stark abweichende Gitterorientierung führte hingegen

zu schmalen amorphen Bändern zwischen den Körnern, welche zusammen mit Al(PO)4�

Ausscheidungen die Gesamtleitfähigkeit weiter absenkten.

Im zweiten Teil der Arbeit wurde ein Verfahren zur Dünnschichtherstellung von Hoch-

voltkathoden für Lithium-Ionenbatterien auf Stahlsubstraten entwickelt und deren elek-

trochemische Eigenschaften untersucht. Dabei wurden die Stahlsubstrate galvanisch ver-

goldet, um bei hohen Sintertemperaturen an Luft gegenüber Oxidation geschützt zu sein.

Die Dünnschichtkathoden wurden in verschiedenen Schichtstärken hergestellt, um eineop-

timale Dicke herauszu�ltern. Bei einer Schichtstärke von etwa 1 µm erreichtendie Dünn-

schichtkathoden eine Entladekapazität, die derjenigen von bekannten Kompositkathoden

entspricht.

Es konnten, neben den Kapazitätsmessungen, verschiedene Prozesse durch den Einsatz

elektrochemischer Impedanzspektroskopie identi�ziert werden, die den Schluss Nahe leg-

ten, dass zusätzliche Fremdphasen vorhanden sein mussten, die den Gesamtwiderstandder

Kathoden eventuell erhöhten. Durch ToF-SIMS-Messungen und STEM-EDX-Aufnahmen

von Querschnitten der Elektroden konnte gezeigt werden, dass sich an der Grenz�äche

zwischen Goldbeschichtung und Kathodenmaterial zwei verschiedene Zwischenschichten

gebildet haben. Schichten der gefundenen Dicke lieÿen sich aber nicht den resistiven

Prozessen aus den Impedanzdaten zuordnen. Einer dieser Prozesse konnten aber durch

ToF-SIMS-Pro�le der Ober�äche erklärt werden, die eine Ablagerungsschicht zeigte, de-

ren Dicke auch mit den Impedanzdaten korrelierte. Der zweite Prozess konnte durch eine

Vergleichsmessung mit einer symmetrischen Lithium-Zelle als Lithium-SEI identi�ziert

werden.

Die gefundenen Zwischenschichten an der Grenze zur Goldbeschichtung mussten dem-

nach eine hohe Leitfähigkeit besitzen, da sie nicht in den Impedanzspektren auftauchten.

Auch wenn Prozesse an der Grenz�äche zum �üssigen Elektrolyten dominieren, so hatdie
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Kombination der Methoden doch gezeigt, dass weitere Grenz�ächen existieren, denen im

Allgemeinen wenig Beachtung geschenkt wird, obwohl sie den Widerstand ganzer Zellen

dominieren können.

Im dritten Teil der Arbeit wurden LNMO-Dünnschichtkathoden auf Goldsubstrate auf-

gebracht und anschlieÿend mit verschiedenen Festelektrolyten beschichtet. Dabei wurde

ein amorpher Lithium-Ionenleiter (LiNbO3, LNO), ein kristalliner Lithium-Ionenleiter

(Li 4Ti 5O12, LTO), der sich die Kristallstruktur mit dem Kathodenmaterial teilt, und ein

amorphes Oxid (ZrO2, ZRO) untersucht. Die beschichteten Kathoden wurden elektro-

chemisch charakterisiert, wobei die mit LTO und LNO beschichteten Kathoden erhöhte

Langzeitstabilität zeigten und gleichzeitig nur minimal erhöhte Widerstände aufwiesen.

Die Beschichtung mit ZRO hingegen führte zu stark erhöhten Zellwiderständen und ver-

minderten Entladekapazitäten.

Die Untersuchung der Morphologie und chemischen Zusammensetzung mittels SEM-EDX

und ToF-SIMS ergab, dass sowohl in der ZRO-Beschichtung als auch in der LTO-Beschich-

tung eine Verunreinigung durch Ionen aus der LNMO-Phase vorlag. Dadurch entstand

jeweils eine neue Festelektrolytphase mit unde�nierter Stöchiometrie, die den verbleiben-

den Teil der LNMO-Schicht bedeckte. Da die Kathode mit LTO-Beschichtung trotzdem

gute elektrochemische Eigenschaften zeigte, wurde die Zusammensetzung der Phase und

der Ober�äche, die zum Flüssigelektrolyten Kontakt hatte, durch HAXPES untersucht.

Dabei konnte gezeigt werden, dass lediglich eine sehr dünne SEI an der Grenz�äche zum

�üssigen Elektrolyten entstanden war, die aus Elektrolytabbauprodukten und Ionenaus

der neu entstandenen LTO-Mischphase bestand. Diese wies einen nicht messbaren Wi-

derstand auf. Die neue Phase selbst konnte als gemischter Spinell identi�ziert werden,

bei dem der Besetzungsgrad der Oktaederlücken im Spinell nahezu 50% erreichte.Diese

Lücken wurden durch Mn� und Ni�Ionen aufgefüllt. Nickel verblieb als Ni2+ und Mangan

ebenfalls unverändert als Mn4+ . Vermutlich durch die zusätzlich einführten Übergangsme-

tallionen, welche eine Erhöhung der elektronischen Leitfähigkeit mit sich brachte, wurde

der Widerstand der neuen Spinellphase erheblich verringert.
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Obwohl minimal erhöhte Zellwiderstände festgestellt wurden, zeigte weder die Kathode

mit LTO noch mit LNO�Beschichtung einen Impedanzbeitrag, der durch die Festelek-

trolytschicht verursacht wurde. Die Vermutung lag nahe, dass die Beiträge durch La-

dungstransfer und Ionenleitung durch die Beschichtung in Widerstand und Kapazität zu

ähnlich sind, um im Impedanzspektrum getrennt aufzutreten. Daher wurden weitere Ka-

thoden mit LNO�Beschichtung hergestellt und dabei die Schichtdicke wesentlich erhöht,

um durch die Erhöhung des Schichtwiderstandes und Verringerung der Schichtkapazität

eine Trennung der Prozesse im Impedanzspektrum zu erhalten. Dabei wurden Schicht-

dicken von bis zu 1:5 µm aufgebracht, was zwar zu einer Erhöhung der Zellwiderstände,

aber dennoch zu keiner Trennung der Prozesse führte. Es zeigte sich jedoch insgesamt ein

linearer Zusammenhang zwischen den Zellwiderständen und der Schichtdicke, aus dem

der Schichtwiderstand und der verbleibende Ladungstransferwiderstand an den Grenz-

�ächen extrahiert werden konnte. Dabei zeigte sich, dass der Ladungstransferwiderstand

mit 48 
cm 2 sogar noch niedriger lag, als bei direktem Kontakt von LNMO und einem

Flüssigelektrolyten. Dieser lag immerhin bei etwa 100 
cm2[81].

Abschlieÿend lässt sich sagen, dass Festelektrolytbeschichtungen den Ladungstransferwi-

derstand in Flüssigelektrolyt basierten Batterien und damit auch bei genügend geringer

Dicke der Schicht den Gesamtzellwiderstand verringern können. Darüber hinaus sind sie

in der Lage auch in Festkörperbatterien als eine wirksame Trennschicht für chemisch in-

kompatible Bestandteile zu dienen. Dabei stellte sich von den untersuchten Materialien

LNO als das Geeignetste heraus.
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The �rst part of the thesis deals with the ionic conduction in LICGC, a commercial-

ly available lithium-ion conducting ceramic. The ion conduction was studied by using a

combination of standard low-�eld and high-�eld impedance spectroscopy. High-�eld impe-

dance spectroscopy was used to study non-linear e�ects, that occured mainly atinterfaces.

The ionic conductivity of the grain boundaries could be increased by a factor of 10by

applying ac-voltages of 1000 Vrms, while the grain conductivity remained nearly constant.

The thickness of the grain boundary was estimated with a newly developed model that

describes the ionic conductivity of the grain boundaries as a function of the applied �eld.

A calculation of the applied �eld per single grain boundary indicated that a space-charge

layer could not be the reason for their relatively low ionic conductivity. Space-charge bar-

riers are single barriers that should disappear when a su�ciently high-voltage is applied

and what should have led to a disappearance of the grain boundary resistance. Conse-

quently multiple barriers have to exist in the grain boundaries. To shed more light on

their nature, high-resolution STEM has been perfomed.

The obtained results were used to develop a model describing the charge-transportacross

the whole glass-ceramic. The relatively high grain boundary resistance was found to be

caused by non-ideal grain to grain interfaces.

Grain boundaries of neighbouring crystals with similar crystal lattice orientation showed

dislocations, where one lattice orientation passes over into the other orientation. This

was most likely the reason for the slightly higher activation energy of the grainboundary

conductivity. Grain boundaries of neighbouring crystals with strongly dissimilar crystal
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lattice orientation were found to be highly resistive and amorphous, which in combination

with Al(PO) 4 precipitations decreased the total conductivity.

The second part of the thesis is about the development of a thin-�lm high-voltage ca-

thode for lithium-ion batteries on stainless steel substrates and the characterization of

their electrochemical properties. The steel substrates were galvanically plated with a gold

layer to protect them from oxdiation in air at high sintering temperatures. Thecathode

material was coated in various layer thicknesses to �nd a optimum value. For this purpose

a spin-coating process was used. At a thicknesses of about 1 µm the cathodes reached

discharge capacities that are comparable to those of standard powder based cathodes.

Besides, several processes could be identi�ed via electrochemical impedance spectrosco-

py that indicated the presence of an additional layer that increased the total resistance

of the cathode. ToF-SIMS measurements and cross-sectional STEM-EDX imagesof the

cathode showed two di�erent additional layers that had formed at the interfaceof the

gold plating and the cathode material. These layers could not be attributed to resisitve

processes found in impedance data. Another layer was found at the surface of the cathode

by ToF-SIMS. The thickness of this SEI-type layer perfectly matched the impedancedata.

Consequently, both of the two additional layers found in cross-sectional STEM-EDX mea-

surements must exhibit very high electrical conductivity. Although surface SEI-type pro-

cesses dominated in this case, the combination of all these methods demonstrated that a

lot more interfaces exist and that too little attention is paid to these potentially resistive

layers.

In the third part of the thesis, LNMO thin-�lm cathodes have been prepared on gold

substrates and subsequently coated with various solid electrolyte layers. Three di�erent

solid electrolytes were used; the amorphous lithium ion conductor LiNbO3 (LNO), the cry-

stalline ion conductor with cathode material matching crystal structure Li4Ti 5O12 (LTO)

and the oxide ZrO2 (ZRO). The electrochemical characterization of the coated electrodes

revealed slightly increased cell resistances, but also improved capacity retention of LNO
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and LTO coated cathodes compared to uncoated LNMO cathodes. In contrast, the oxide

ZRO with low ionic conductivity caused very high internal resistances and lower discharge

capacities.

The investigation of the cathode morphology by means of SEM�EDX and ToF-SIMS re-

vealed impurities in the LTO and the ZRO coating by cations that originate from the

LNMO active material layer. A newly formed solid electrolyte layer with unknownche-

mical composition covered the remaining LNMO material. Nevertheless, he LTO coated

cathode showed good electrochemical properties. Thus, the newly formed electrolyte layer

and a potentially exisiting SEI should exhibit high electrical conductivity. To elucidate

the chemical composition of the cathode surface and the electrolyte layer, HAXPEShas

been perfomed.

The measurements showed a very thin SEI layer on top of the cathode, that consisted of

electrolyte decomposition products and cations from the solid electrolyte layer. This SEI

layer showed no impedance response. The newly formed solid electrolyte also exhibited

the original LTO spinell structure with the octahedral sites �lled up by manganese and

nickel ion nearly to a value of 50%. Nickel was identi�ed to be in oxidation state (II),

whereas manganese ions were found to be in oxidation state (IV). The variety oftransiti-

on metal ions in several oxidation states presumably increased the electronic conductivity

and caused the very low resistance in the newly formed spinell solid electrolyte layer.

Although the cell resistance increased slightly when a cathode with LNO or LTO coating

was used, the impedance spectra did not show a separated process caused by ion conducti-

on across the solid electrolyte coating. It was likely that the impedance and capacitance of

both, the charge-transfer process and the ion conduction across the electrolyte layer, were

too similar to result in separated impedance processes. Consequently, additional cathodes

with considerably thicker LNO coatings were prepared in order to increase the resistance

and to reduce the capacitance and thus to separate the processes in the impedance spec-

tra. The solid electrolyte coating thickness was increased to a maximum value of1:5 µm.
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These thick solid electrolyte layers increased the cell resistance, but still theprocesses

could not be separated. However, a linear correlation between the overall cell resistan-

ce and the solid electrolyte layer thickness was found. A linear �t was used to separate

the solid electrolyte layer resistance from the charge-transfer resistance. Although the

charge-transfer process included both the active material/solid electrolyteinterface and

the solid/liquid electrolyte interface, it was found to be even lower (48 
=cm2) than in

LNMO-cathodes without solid-electrolyte coating (100 
=cm2)[81].

It can be concluded that solid electrolyte coatings can reduce the charge-transfer resistance

in liquid electrolyte based batteries when kept thin, and they can also reduce the overall

cell resistance. Additionally, they can act as a chemical barrier in solid state batteries

for chemically incompatible components. In summary the LNO coating showed the most

promising results of the investigated materials.
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Die Studien an verschiedenen lithiumionenleitenden Materialien haben eine Reihe von

möglichen Methodenkombinationen aufgezeigt, um unterschiedliche Arten von Grenz�ä-

chen zu untersuchen. Es konnte veranschaulicht werden, dass Grenz�ächenmodi�kationen

von Hochvoltkathoden sowohl für Flüssigbatterien als auch für Festkörperbatterien ent-

scheidend dazu beitragen können, die Langzeitstabilität zu garantieren.

Das eigentliche Ziel, den Ladungstransferwiderstand an einer Fest/Fest-Grenz�äche zu

bestimmen, konnte nur indirekt erreicht werden. Die Trennung von Ladungstransfer-

widerstandes und Volumenwiderständen ist zwar gelungen, jedoch enthielt der erhalte-

ne Ladungstransferwiderstand die Summe aus den Grenz�ächenwiderständen zwischen

Kathodenmaterial und Festelektrolyt und der Grenz�äche zwischen Festelektrolyt und

Flüssigelektrolyt. Die gewonnenen Erkenntnisse lassen sich daher nicht einfach aufei-

ne Festkörperbatterie übertragen. Hier besteht weiterer Charakterisierungsbedarf, bei-

spielsweise in Form einer reinen Grenz�ächenmessung zwischen Flüssigelektrolyt und

Festkörperionenleiter[82] durch eine Vierelektrodenanordnung. Dadurch könnte der Anteil

der Grenz�äche zwischen Festelektrolytbeschichtung und Flüssigelektrolyt am Ladungs-

transferwiderstand bestimmt werden. Ebenfalls möglich wäre eine symmetrische Zelle,

bestehend aus zwei LNMO Elektroden, die über einen entsprechenden Festelektrolyten

verbunden sind. Dies würde eine direkte Quanti�zierung des Ladungstransferwiderstan-

des erlauben.

Unter den untersuchten Festelektrolytbeschichtungen hat sich LiNbO3 als sehr geeignet

herausgestellt. Es ist jedoch weiterhin unklar, worin der niedrige Ladungstransferwider-

stand im Falle einer LNO-Beschichtung und die sehr hohen Widerstände im Falle einer
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ZrO2-Beschichuntg begründet liegen. Dazu wären weitere Vergleichsmaterialien, wieTi-

tandioxid oder Aluminiumoxid erforderlich. Diese Untersuchungen könnten durch tempe-

raturabhängige Impedanzspektroskopie weiter unterstützt werden. Die unterschiedliche

Temperaturabhängigkeit von Ionenleitung im Beschichtungsmaterial und des Ladungs-

transfers könnte letztlich doch zu einer Trennung von Prozessen in den Impedanzspektren

führen.

Es erfolgte zudem noch keine Untersuchung von LNMO in Kombination mit einem sul�di-

schen Elektrolyten in einer Festkörperbatterie. Um letztlich den Einsatz in Volumenfest-

körperbatterien zu testen, müsste ein entsprechendes Beschichtungsverfahren für LNMO-

Pulver entwickelt werden. Erste Ansätze für groÿtechnische Beschichtungsanlagen, die für

LCO entwickelt wurden, basieren auf recht teuren PVD-Verfahren[55]. Die Entwicklung

eines entsprechend günstigeren nasschemischen Verfahrens (Sol-Gel) wäre hier vermutlich

zielführend.

Erfolgreich beschichtete LNMO�Pulver müssten anschlieÿend im Hinblick auf den Einsatz

in Festkörperbatterien getestet werden, was den Bau und die Erprobung von Prototypen

erforderlich macht. Dabei werden zwangsweise neue Grenz�ächen entstehen,deren Eigen-

schaften mit den gezeigten Methodenkombinationen charakterisiert werden können.
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Grain Boundaries in a Lithium Aluminum Titanium Phosphate-Type
Fast Lithium Ion Conducting Glass Ceramic: Microstructure and
Nonlinear Ion Transport Properties
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and Bernhard Roling†

†Department of Chemistry and‡Department of Physics and Materials Science Center, University of Marburg, Hans-Meerwein-Straße,
D � 35032 Marburg, Germany
§Advanced Technology 1 Division, Toyota Motor Europe, Hoge Wei 33, B - 1930 Zaventem, Belgium

ABSTRACT:The structure and lithium ion transport properties of grain
boundaries in the Ohara lithium-ion conductive glass ceramic (LI-CGC) were
studied by means of nonlinear impedance spectroscopy and high-resolution
transmission electron microscopy (HR-TEM). Ac voltages up to 0.8 V (rms)
per single boundary could be applied without any irreversible changes of the
lithium ion transport properties. Although the activation energy of the grain
boundary resistance is only 30 meV higher than the activation energy of the
grain resistance, large ac voltages >500 mV per single grain boundary were
needed for reducing the grain boundary resistance to a level similar to the grain
resistance. Consequently, we argue that the higher activation energy of the
grain boundary resistance isnotcaused by a single barrier (e.g., a single space
charge barrier), but by a number of serial barriers. By comparing the nonlinear
grain boundary conductivity of the LI-CGC with that of other thin ion
conducting layers, we estimate an average electrical grain boundary thickness of 7.5 nm. The HR-TEM images indicate that layers
with a thickness in this range exist between grains with similar crystal lattice orientations.

� INTRODUCTION

Batteries with high energy density are a key technology for
future energy storage, for instance in automotive applications
and as storage devices for renewable energies. New battery
designs, like the lithium-air battery, show promise to increase
the energy density beyond the limits of current lithium-ion
battery technologies. Lithium-air batteries exhibit a theoretical
energy density of 3.6 kWh/kg Li2O2,

1 which is close to the
mechanical energy obtained from 1 kg of gasoline. When an
organic electrolyte is used in the lithium metal anodic half-cell
and an aqueous electrolyte in the oxygen cathodic half-cell,
both electrolytes have to be separated by a solid lithium ion
conductor. This solid material should exhibit high lithium
conductivity and should be mechanically stable and chemically
stable against aqueous electrolytes. In this� eld, the Ohara
lithium-ion conductive LATP-type (Lithium Aluminum
Titanium Phosphate) glass ceramic (LI-CGC) is one of the
promising materials.2� 5 The lithium ion conductivity of the
crystalline grains with NASICON-type structure is in the range
of 10� 3 S/cm. Unfortunately, a relatively high grain boundary
resistance reduces the total conductivity to about 10� 4 S/cm.6

The origin of the high grain boundary resistance is not well
understood up to now. This is in remarkable contrast to oxide
ion conductors and to proton conductors, for which Mott�
Schottky-type space charge layers at the grain boundaries are

generally considered as the origin of the grain boundary
resistance.7� 12

Recently, we have carried out an impedance spectroscopic
study of the grain boundary resistance of the LI-CGC using low
ac � elds. Our results indicate that Mott� Schottky-type space
charge layer models are not easily applicable to this glass
ceramic.13 Thus, to elucidate the origin of the grain boundary
resistance, it is important to obtain additional information
about the structure and properties of the grain boundaries and
to develop alternative models.

In this paper, we present the results of nonlinear impedance
studies providing information about the� eld dependence of the
grain boundary ion transport and of high-resolution trans-
mission electron microscopy (HR-TEM) studies. The results
indicate that highly defective layers with a thickness in the
range of 5� 10 nm exist at the grain-to-grain contacts. In these
layers, the activation energy for ion transport is slightly higher
than in the grains. The� eld-dependent ion transport data
provide a strong indication that the higher activation energy is
not caused by a single additional barrier, but by a number of
serial barriers.
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� EXPERIMENTAL SECTION
An LATP-type glass ceramic with 150� m thickness and 6.45
cm2 area was purchased from Ohara Inc. (Sagamihara-Shi,
Japan). For the ac impedance measurements, platinum
electrodes were sputtered on both faces of the sample. The
sample was then placed in a two-electrode high-voltage sample
cell (Novocontrol, BDS1200, Hundsangen, Germany). Ac
impedance data were collected using a Novocontrol Alpha-
AK impedance analyzer. For measurements at low ac voltages
up to 3 Vrms, the analyzer was connected to a ZG2 Test
Interface (Novocontrol), while for measurements at high
voltages up to 1000 Vrms, the analyzer was connected to a
High-Voltage Booster 4000Vpp (Novocontrol). With the ZG2
Test Interface, the frequency range extends up to 1 MHz, while
with the High-Voltage Booster, the upper limit of the frequency
range is 10 kHz. The measurements were carried out at a
temperature of� 120 °C being controlled by the Quatro
Cryosystem (Novocontrol). This temperature was chosen since
both the grain and grain boundary impedance semicircle could
be well resolved in the available frequency window.

To prepare a TEM sample of the LI-CGC, a round disk with
a diameter of 3 mm was cut out of the ceramic with an
ultrasonic disk cutter (Gatan, model 601, Pleasanton, U.S.A.).
For stabilization, a single-slot copper grid was glued onto the
ceramic disk, before it was mechanically ground to a thickness
of approximately 50� m. Further thinning was performed from
both sides of the specimens with a dimpling grinder (Fischione
Instruments, model 200, Export, U.S.A.). The used diamond
polishing compound exhibited a grain size of 1� m for grinding
and 0.25� m for polishing. Final thinning of the ceramic took
place in a precision ion polishing system (PIPS; Gatan, model
691, Pleasanton, U.S.A.) at 3 kV. For HR-TEM imaging, a JEM
3010 (Jeol, Tokyo, Japan) operated at 300 kV was used.

� RESULTS AND DISCUSSION
In Figure 1a, we show Nyquist plots of the complex impedance
Z*(� ) = Z�(� ) + jZ� (� ) of the LI-CGC obtained at di� erent ac
voltages. At ac voltages above 3.0 Vrms, the low-frequency limit
was set to 10 Hz to avoid electrochemical degradation of the
sample. Two semicircles corresponding to the grain and grain

boundary ion transport could be clearly distinguished. To
obtain values for the grain and grain boundary resistance, the
impedance spectra were� tted using an equivalent circuit shown
in Figure 1b. The grain impedance is represented by a parallel
combination of a resistanceRg with a capacitorCg and a
constant-phase element CPEg. The impedance of the constant-
phase element (CPE) is given byZCPE= (1/Q)( i� ) � n withn �
1. The CPE and the resistance represent subdi� usive and
di� usive ion transport, respectively, while the capacitance is
related to fast electronic and vibrational polarization in the
grains. The grain boundary impedance was� tted by a parallel
combination of a resistanceRgb and a constant-phase element
CPEgb, while the electrode polarization impedance is
represented by a constant-phase element CPEei. We note that
parallel grain boundary ion conduction was neglected due to
the large average grain size of 140 nm.6 For the CPE exponents,
we obtained values ofn = 0.75� 0.92 (±0.02) in the case of the
grain boundaries,n = 0.62 (±0.03) in the case of the grains, and
n = 0.71 (±0.03) in the case of the electrode polarization.

As seen from Figure 1a, the grain boundary semicircle
shrinks with increasing ac voltage, while the grain semicircle is
almost una� ected. At an ac voltage of 1000 Vrms, the grain
boundary resistance is about 10 times lower than at low
voltages; however, the grain boundary semicircle is still clearly
detectable. For ac voltages exceeding 800 Vrms, the resistances
of grain and grain boundary become comparable, and thus even
at low frequencies, a considerable part of the voltage drops
within the grains. Assuming cubic grains with an average sizedg
= 140 nm, the ac voltage drop per single grain boundary,� gb, is
given by

� =
·

+ · Š� �
�
�

�
�

V R

R R( ) 1D
d

gb
rms gb

g gb
g (1)

Here,Vrmsdenotes the overall applied rms ac voltage, whileD is
the sample thickness. We note that the ac voltage drop per
single grain boundary could be increased up to almost 1 V
without any irreversible changes in the electrical properties of
the sample.

To extract more quantitative information from the nonlinear
electrical data, we consider the quasi-universal� eld dependence
of the ionic conductivity of thin layers, which can be
approximately described by14
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Here, q denotes the charge of the mobile ions;kB is
Boltzmann’s constant; andT is the temperature. We note that
the apparent jump distanceaapp cannot be interpreted as a
distance between ion sites but is, in the following, considered as
an empirical value. In the weak nonlinear regime, a Taylor
expansion of eq 2 leads to
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Now we de� ne a nonlinear conductivity coe� cient� 3 by

� �= +j E E E( ) 1 3
3

(4)

and a normalized conductivity by
Figure 1.(a) Impedance spectra of the LI-CGC obtained at di� erent
ac voltages. (b) Equivalent circuit for� tting the impedance data.
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When we use sinusoidal ac� elds with angular frequency� , we
have to take into account that the current density can be split
up into a component being in phase with the� eld, in the
following denoted byj�, and a component with a phase shift of
� 90°, denoted byj� . The in-phase componentj� can be written
as
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When we now de� ne a� eld-dependent conductivity by
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the � eld-dependent normalized conductivity is given by
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The apparent jump distance obtained from a� t of the � eld-
dependent normalized conductivity is generally in the range
from 2.5 to 3.5 nm.14

In the following, we assume that the grain boundary
conductivity also obeys this universal� eld dependence. Since
the � eld amplitudeE0, the ac voltage drop per single grain
boundary� gb, and the grain boundary thickness� gb are related
viaE0 = (� 2� gb/ � gb), we can rewrite eq 8 as
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In Figure 2a, we plot the normalized grain boundary
conductivity versus the ac voltage drop per single grain
boundary. We observe a strong increase of the grain boundary
conductivity by a factor of about 10, when the ac voltage per
single grain boundary is increased to 0.8 V. Since the universal
� eld dependence of the ionic conductivity has been found in
the weak nonlinear regime14 with � norm < 2, we have� tted our
data in this regime by eq 9 (see Figure 2b). The only unknown
quantities in this equation are the apparent jump distance and
the thickness of the grain boundary. Assuming an apparent
jump distance of 3 nm, a grain boundary thickness of 7.5 nm is
obtained. This result suggests that within layers of this
thickness at the grain-to-grain contacts barriers exist which
are higher than the barriers in the grains.

We note that the activation energy di� erence between grain
boundary and grain conductivity is only 30 meV.6 If we assume
this activation energy di� erence is caused by a single barrier per
grain boundary, e.g., a single space-charge layer (SCL), then an
external voltage per single grain boundary of about 30 mV
should be su� cient for lowering the grain boundary activation
energy to the value of the grain activation energy. Thus, one
would expect a strong increase of the grain boundary
conductivity around 30 mV ac voltage. However, in our
experiments, much higher ac voltages per single gb (>500 mV)
had to be applied for reducing the grain boundary resistance to
a level similar to the grain resistance. This provides a strong

indication that a number ofserialbarriers exist at the grain
boundaries, which are all higher than the barriers in the grains.
These higher grain boundary barriers may be caused by a highly
defective crystalline structure, by a low crystallinity of the grain
boundary layer, or by mechanical stresses at the grain-to-grain
contacts. Each barrier is slightly lowered by the external voltage
(see Figure 3), leading to a decrease of the grain boundary
resistance.

In Figure 4, we present HR-TEM images of the LIC-GC. In
agreement with former SEM measurements,6 the HR-TEM

Figure 2.(a) Plot of the normalized grain boundary conductivity
versus the ac voltage per single grain boundary. (b) Plot of the
normalized grain boundary conductivity in the weak nonlinear regime
and� t to eq 9.

Figure 3.Superposition of an external electrical voltage (a) with a
single barrier and (b) with a number of serial barriers in a grain
boundary, respectively. In case (a), a relatively small external voltage is
su� cient for reducing the grain boundary resistance to the level of the
grain resistance, while in case (b), a much higher external voltage is
required.
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images show that the major part of the ceramic consists of large
crystalline grains which are attached to each other. Minor parts
are amorphous or consist of small grains with diameters around
10 nm embedded in amorphous material. A sketch of the
micro-/nanostructure deduced from HR-TEM is shown in
Figure 5.

The structure of a grain boundary is strongly in� uenced by
the relative lattice orientation of two neighboring grains. If the
crystal lattice orientations di� er strongly, the grain edges are
very sharp (Figure 4b). However, the grains are not in direct
contact, but are separated by a thin layer of amorphous material
(type-A grain boundary). This amorphous layer should be
highly resistive. If the orientation of neighboring grains is
similar, we� nd a relatively thick grain boundary layer (about
5� 10 nm), where one crystal lattice orientation passes over
into the other orientation (type-B grain boundary). Although
this type-B grain boundary is thicker than a type-A grain
boundary, it should be less resistive since it exhibits a high

degree of crystallinity. The dislocations in the type-B grain
boundaries are most likely responsible for the slightly higher
activation energy for the grain boundary ion transport as
compared to the grain ion transport.

� CONCLUSIONS
We have studied the decrease of the grain boundary resistance
of the LI-CGC with increasing ac voltage. Rather large ac
voltages per single grain boundary >500 mV had to be applied
to reduce the grain boundary resistance to a level similar to the
grain resistance, although the di� erence between the activation
energy of the grain boundary resistance and of the resistance is
only 30 meV. This result provides a strong indication that the
grain boundary resistance is not caused by a single barrier (e.g.,
a single space charge barrier), but by a number of serial barriers
in the grain boundary layer, which are all higher than the
barriers in the grains. Assuming that the� eld dependence of the
grain boundary conductivity follows the quasi-universal
behavior of thin ion conducting layers, we estimated an
e� ective thickness of the grain boundary in the range of 7.5 nm.
HR-TEM results indicate that layers with a thickness in this
range exist between grains with similar crystal lattice
orientation. Dislocations in these layers are most likely
responsible for the slightly higher activation energy of the
grain boundary ion transport as compared to the grain ion
transport. On the other hand, crystalline grains with strongly
dissimilar orientation appear to be separated by amorphous
layers, which block the ion transport.
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Figure 4.(a) HR-TEM image of the LI-CGC showing two connected
grains with crystalline transition region (upper half) and amorphous
region (lower half). A third grain is visible at the bottom of the image.
(b) HR-TEM with two di� erent grain boundary types. Type-A is a
thin amorphous layer between two grains with strongly dissimilar
lattice orientation. Type-B is a thicker transition layer between two
grains with similar lattice orientation.

Figure 5.Sketch of the LI-CGC microstructure showing connected
crystalline grains (I), small isolated crystalline grains (II), and
amorphous regions (III). Ions migrate along conduction pathways
(blue) in the crystalline grains through type-B grain boundaries.
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a b s t  r  a c  t

Thin  “lms  of  LiNi 0.5Mn 1.5O4 (LNMO)  were  prepared  on  gold-coated  stainless  steel  substrates  via  a
poly(vinylpyrrolidone)-based  sol-gel  process.  Films  with  a thickness  in  the  range  of  1  � m  were  found
to  exhibit  a capacity  close  to  the  theoretical  one.  The  formation  of  interlayers  (i)  between  the  LNMO
“lms  and  the  LP30 electrolyte  (mixture  of  dimethyl  carbonate  (DMC)  and  ethylene  carbonate  (EC)
(1:1  v/v)  containing  1  mol ·lŠ1LiPF6 )  and  (ii)  between  the  LNMO  “lms  and  the  gold-coated  substrate
was  studied  by  means  of  electrochemical  impedance  spectroscopy  (EIS), time-of-”ight  secondary-ion
mass-spectrometry  (ToF-SIMS),  and  scanning  transmission  electron  microscopy  together  with  energy
dispersive  X-ray  spectroscopy  (STEM/EDX).  The  combination  of  these  methods  turns  out  to  be  very  pow-
erful  for  understanding  the  chemical  composition  and  properties  of  interlayers  and  for  identifying  the
origin  of  semicircles  in  Nyquist  impedance  plots.  At  the  LNMO/LP30  interface,  we  observe  an  interlayer
(solid  electrolyte  interface,  SEI) with  a thickness  of  about  50  nm,  while  at  the  LNMO/gold  interface,  a
mixed  oxide  layer  with  a thickness  in  the  range  of  250  nm  is  found.  The  mixed  oxide  layer  is  caused  by
diffusion  of  Cr and  Ni  from  the  stainless  steel  through  the  gold  layer.  While  the  LNMO/LP30  interlayer
contributes  signi“cantly  to  the  interfacial  impedance,  the  impedance  of  the  LNMO/gold  interlayer  seems
to  be  negligible,  despite  its  larger  thickness.

©  2014  Elsevier  Ltd.  All  rights  reserved.

1.  Introduction

Nowadays,  lithium-ion  batteries  are  an  integral  part  of  our
mobile  life.  They  power  not  only  laptops  and  mobile  phones,  but
also  electrical  vehicles  (EV)  are  equipped  with  this  type  of  battery.
For  EV applications,  battery  cells  with  increased  gravimetric  and,  in
particular,  volumetric  energy  density  have  to  be  developed.  Here,
all-solid-state  batteries  are  promising  [1,2] , since  compact  multi-
layer  battery  structures  can  be  prepared.  In  addition,  the  usage  of
non-”ammable  solid  electrolytes  improves  safety  issues.

The  cathode  materials  used  in  such  batteries  should  exhibit  a
high  capacity  and  a high  redox  potential  vs. Li+/Li.  A  promising
material  is  LiNi 0.5Mn 1.5O4 (LNMO),  which  crystallizes  in  a spinel
structure  allowing  for  three-dimensional  Li+ ion  transport. [3]
LNMO  exhibits  a redox  potential  of  4.7  V  vs  Li+/Li  and  a capacity
around  130  mAhg Š1 in  composite  cathodes  and  up  to  148  mAhg Š1

� Corresponding  author.
E-mail  address: michael.gellert@chemie.uni-marburg.de  (M.  Gellert).

as a thin-“lm  material  without  additives. [4…6] While  the  mass
production  of  composite  battery  electrodes  with  carbon  additives
and  polymeric  binders  is  well  established,  thin-“lm  electrodes  are
mostly  prepared  via  costly  sputtering  techniques.  A  cheaper  alter-
native  is  sol-gel  chemistry  combined  with  spin  or  dip  coating. [7]
Here,  liquid  organic  precursors  are  coated  onto  a substrate  and  are
converted  to  oxides  via  a heating  process.  High  temperatures  of
about  700 � C are  needed  to  form  crystalline  oxides.  However,  many
metallic  substrates  used  as current  collectors  cannot  withstand
such  high  temperatures  in  air.  In  basic  research,  pure  gold  current
collectors  were  used  successfully. [8…10] As a cheaper  alternative,
we  have  deposited  Au  layers  onto  stainless  steel  substrates.

The  electrochemical  performance  of  cathode  material  can  suf-
fer  from  SEI formation  at  the  cathode/electrolyte  interface  as well
as from  dissolution  of  metal  ions  in  the  liquid  electrolyte.  In  var-
ious  studies,  these  effects  were  investigated  for  composite  LNMO
electrodes  containing  graphite.  The  formation  of  metal  ”uorides  on
the  LNMO  surface  and  of  polyethylene  carbonate  on  the  graphite
surface  [11…13] were  observed.  Caroll  et  al. [14]  studied  thin-“lm
LNMO  cathodes  by  means  of  X-ray  photoelectron  spectroscopy  and

http://dx.doi.org/10.1016/j.electacta.2014.03.184
0013-4686/©  2014  Elsevier  Ltd.  All  rights  reserved.
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did  not  detect  any  SEI formation.  In  contrast,  Mohamedi  et  al.  [5]
carried  out  electrochemical  impedance  spectroscopy  (EIS) mea-
surements  on  thin-“lm  LNMO  samples  in  a three-electrode  setup
and  found  an  impedance  contribution,  which  they  attributed  to  the
impedance  of  the  •solid-liquid  interfaceŽ.  However  from  the  EIS
results  alone,  this  interpretation  is  ambiguous.  Alternatively,  it  is
thinkable  that  an  interlayer  at  the  LNMO/current  collector  interface
is  responsible  for  the  observed  process.  Recently,  Norberg  et  al. [15]
produced  a binder-free  electrode  by  simply  pressing  LNMO  pow-
der  onto  an  aluminum  foil.  They  investigated  dissolution  effects  by
means  of  ”uorescence  spectroscopy  and  found  electrolyte  decom-
position  and  partial  dissolution  of  the  SEI.

All  these  studies  do  not  yet  provide  a unique  picture  about  inter-
layers  at  the  LNMO/electrolyte  and  at  the  LNMO/current  collector
interface,  respectively,  and  about  the  impact  of  such  interlay-
ers  on  the  electrochemical  performance.  In  this  paper,  we  show
that  the  combination  of  EIS with  time-of-”ight  secondary-ion
mass-spectrometry  (ToF-SIMS)  and  scanning  transmission  electron
microscopy/energy  dispersive  X-ray  spectroscopy  (STEM/EDX)
provides  valuable  additional  information  about  the  formation  and
chemical  composition  of  interlayers  as well  as about  the  impedance
of  the  interlayers.  Thin  LNMO  “lms  prepared  on  gold-coated  stain-
less  steel  substrates  were  “rst  characterized  in-situ  in  contact  to
a LP30 electrolyte  by  means  of  charge/discharge  measurements
and  EIS. After  completing  the  electrochemical  measurements,  the
cells  were  disassembled,  and  the  cathode  multilayer  structure  was
investigated  by  means  of  ToF-SIMS and  STEM/EDX. Our  results
provide  clear  evidence  that  interlayers  are  formed  at  both  inter-
faces, however  with  different  contributions  to  the  cell  impedance.

2.  Experimental

The  Poly(vinylpyrrolidone)  route  (PVP route)  was  used  for
the  preparation  of  a uniform  solution.  The  starting  materials
were  the  following:  PVP powder  with  an  average  molecular
weight  of  25,000  g/mol,  Li(CH3COO) x  2  H2O, Ni(CH 3COO)2 ×  4
H2O, Mn(CH 3COO)2 ×  4  H2O, CH3COOH, i-C3H7OH, H2O (molar
ratio  = 0.94:  0.69:  0.34:  0.94:  25.05:  28.19:  43.85).  All  starting  mate-
rials,  except  the  PVP powder  (Roth),  were  obtained  from  Aldrich.
The  materials  were  mixed,  heated  to  50 � C and  stirred  for  6  hours
to  obtain  a clear  turquoise  solution.

The  metal  substrate  was  prepared  by  electrochemical  deposi-
tion  of  gold  onto  chromium-nickel  steel  (X5CrNi18-10,  V2A).  Before
deposition,  the  steel  surface  was  mechanically  polished  (0.25  � m
diamond  paste,  MD-CHEM  polishing  pad).  The  electrolytes  used
for  the  gold  deposition  were  •WILAPLAT  Haftgoldbad  AC3 SSFŽ
(Wieland)  for  the  adhesive  layer  and  •WILAPLAT  Goldplattierbad
750  SCŽ (Wieland)  for  obtaining  a smooth  surface.  The  overall  thick-
ness of  the  Au  layer  was  about  2  � m.

Spin  coating  of  the  gel  onto  the  substrates  was  carried  out  with  a
rotation  speed  of  3000  rpm.  The  gel  “lm  was  converted  to  a ceramic
oxide  by  heating  to  600 � C in  air  for  4  minutes.  The  spin  coating  and
heating  steps  were  repeated  10  and  20  times,  respectively.  In  the
following,  the  samples  are  denoted  by  LNMO10L  (10-layer  “lm)  and
LNMO20L  (20-layer  “lm).  Finally,  the  “lms  were  heated  to  700 � C
for  8  minutes  in  air  in  order  to  form  crystalline  LNMO.  The  “lms
thicknesses  were  determined  by  means  of  cross-sectional  STEM.
The  LNMO20L  and  LNMO10L  “lms  exhibited  a thickness  around
1  � m  and  500  nm,  respectively.  Samples  for  powder  X-ray  diffrac-
tion  (XRD)  (Philipps  X•PERT, Cu-K� )  were  obtained  by  heating  1  ml
of  the  sol  to  700 � C for  1  h  in  air.

ToF-SIMS measurements  on  the  LNMO  “lms  were  carried  out
using  a time-of-”ight  secondary  ion  mass  spectrometer  (IONTOF
GmbH).  As primary  ion  source,  a Bi+ ion  gun  was  used  in
high-current  bunched  mode  (pulsed  target  current:  0.5  pA).  For

Fig.  1.  Powder  X-ray  diffraction  patterns  of  the  LiNi 0.5Mn 1.5 O4 powders  obtained
via  a sol-gel  synthesis.

sputtering,  a dual  source  column  sputter  gun  (DSC-S) with  O2
+ as

sputter  species  was  used  to  produce  a sputter  crater  with  a size
of  300  � m ·  300  � m  (sputter  current  around  200  nA).  For  analysis,
the  Bi+ ions  rastered  over  a 100  � m  ·  100  � m  area  in  the  center  of
the  crater.  A  low  energy  electron  gun  (20  eV)  was  used  for  charge
compensation.  After  the  ToF-SIMS analysis,  the  crater  depth  was
determined  with  a surface  pro“lometer  (Sloan  Dektak  3ST, Veeco
Instruments).

Surface  morphology  was  analyzed  by  atomic  force  microscopy
(AFM)  (NT-MDT  Solver  P47)  used  in  semi-contact  mode.

STEM investigations  have  been  performed  on  a double  Cs cor-
rected  (scanning)  transmission  electron  microscope  (JEM 2200FS,
JEOL) operating  at  200  kV  and  equipped  with  an  EDX detector
(XFlash  5000,  Bruker).  To  create  cross-section  samples  thin  enough
for  electron  transparency,  the  lift-out  method  was  used  in  a dual
beam  system  (JIB 4601F,  JEOL) which  contains  of  a focused  (gal-
lium)  ion  beam  (FIB)  and  a scanning  electron  microscope  (SEM).
As a protection  layer  for  the  FIB lamella  a tungsten  deposition  was
used.

Electrochemical  measurements  on  the  thin  “lms  were  carried
out  at  25 � C in  a two-electrode  setup  with  lithium  metal  as counter
electrode.  To  this  end,  a BioLogic  SP-150  Potentiostat  was  used.
LP30 (Merck)  was  chosen  as electrolyte,  and  the  electrodes  were
separated  by  5  pieces  of  •Whatman  GF/AŽ “lters.  Impedance  mea-
surements  were  performed  at  different  dc  voltages  in  a frequency
range  from  500  kHz  to  100  mHz  using  an  ac voltage  of  10  mV rms . In
order  to  ensure  an  equilibrium  state  of  the  cell  during  each  EIS mea-
surement,  the  cell  was  potentiostatically  polarized  for  4  h  before
starting  the  EIS measurement.  The  obtained  impedance  data  were
analyzed  using  the  home-made  software  suite  •Relax  Impedance
Spectrum  AnalysisŽ.

3.  Results  and  Discussion

3.1. XRD and  AFM

The  XRD examination  of  the  powders  obtained  from  the  sol
proved  the  correct  crystal  structure  (Fig. 1.). No  signi“cant  impuri-
ties  could  be  detected.
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Fig.  2.  a)  AFM  topographic  image  of  the  surface  of  freshly  prepared  LiNi 0.5Mn 1.5 O4

electrode  (LNMO10L).b)  AFM  phase-contrast  image  of  the  freshly  prepared
LiNi 0.5Mn 1.5 O4 electrode  surface  (LNMO10L).

Standard  AFM  surface  analysis  of  the  thin  “lms  revealed  a
smooth  surface  with  a broad  distribution  of  grain  sizes  from  about
50  nm  up  to  about  300  nm.  Representative  topographic  and  phase
contrast  images  of  a LNMO10L  sample  are  shown  in  Fig. 2a and  b.

3.2. Charge/Discharge Measurements  of  Battery  Cells

Battery  cells  with  LNMO  thin-“lm  cathodes  and  lithium  metal
as counter  electrode  were  charged  and  discharged  twice  using  a
current  density  of  100  � Acm Š2 , before  any  other  electrochemical
measurements  were  done.  This  corresponds  to  a rate  of  1  C…2 C,
depending  on  sample  thickness.  The  charge/discharge  capacity  was
calculated  using  the  electrode  area  of  1.13  cm 2 and  the  “lm  thick-
ness obtained  from  cross-section  STEM images.  During  the  “rst
charging  process,  both  samples  exhibit  a capacity  which  is  larger
than  the  theoretical  capacity,  see Fig. 3a and  3b.  This  overcharging
is  due  to  irreversible  processes,  most  likely  the  formation  of  inter-
layers  at  the  LNMO/electrolyte  and  the  LNMO/current  collector
interface.  Overcharging  is  particularly  pronounced  for  the  thinner
“lm  LNMO10L.

In  the  second  cycle,  the  discharge  capacity  of  thicker  “lms
LNMO20L  is  close  to  the  theoretical  value  of  65.5  � Acm Š2 � m Š1 ,
which  is  based  on  the  redox  pairs  Ni 2+/3+ and  Ni 3+/4+ around

A

B

Fig.  3.  Galvanostatic  charge  and  discharge  curves  of  LNMO  “lms:  a)  LNMO10L  “lm;
b)  LNMO20L  “lm.  Black  lines:  “rst  cycle;  red  lines:  second  cycle.

Fig.  4.  dQ/dV-curves  of  both  LNMO  “lms  derived  from  the  second  charge/discharge
cycle.

Fig.  5.  Impedance  spectra  of  a Li/LP30/LNMO20L  cell  at  different  cell  voltages.
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Fig.  6.  Equivalent  circuit  for  “tting  the  impedance  spectra  shown  in  Fig. 5.

Fig.  7.  Fitted  impedance  spectrum  of  a Li/LP30/LNMO20L  cell  at  4.85  V.

Fig.  8.  Charge-transfer  resistance  and  interlayer  resistance  of  a Li/LP30/LNMO20L
cell  at  different  cell  voltages.

4.7  V.The  thinner  LNMO10L  “lms  reach  only  33  � Acm Š2 � m Š1 ,
which  may  be  due  to  the  loss  of  active  material  during  overcharging
in  the  “rst  cycle.

In  Fig. 4, derivative  curves  dQ/dV  are  shown,  in  which  two
redox  peaks  for  Ni 2+/3+ and  Ni 3+/4+ , respectively,  can  be  clearly
distinguished.  In  addition,  the  derivative  curves  reveal  a capac-
ity  contribution  around  4  V, which  is  due  to  the  presence  of
Mn 3+ impurities  (redox  pair  Mn 3+/4+ ).  If  the  correct  stoichiometry

Fig.  10.  SEM image  of  a LNMO20L  lamella.  For  the  preparation  of  the  lamella,  LNMO
(II)  was  covered  with  a very  thin  tungsten  layer  (I)  to  prevent  degradation  and  elec-
trostatic  charge  during  the  ion  milling.  A  gold  layer  (III)  deposited  on  stainless  steel
(IV)  was  used  as substrate.

LiNi 0.5Mn 1.5O4 is  obtained,  all  manganese  ions  exhibit  an  oxidation
state  +IV,  and  only  Ni 2+/3+/4+ redox  activity  is  found.  Mn  reduction
can  be  caused  by  a loss  of  nickel  ions  during  the  synthesis  via  the
formation  of  Ni(CO)4 .[16]

3.3. Electrochemical  Impedance  Spectroscopy

Nyquist  impedance  plots  of  a cell  with  a LNMO20L  thin-
“lm  cathode  are  shown  at  different  cell  voltages  in  Fig. 5. Four
impedance  contributions  can  be  clearly  distinguished:  (i)  a semicir-
cle  due  to  the  SEI on  the  Li  counter  electrode.  The  impedance  of  this
semicircle  was  determined  by  an  independent  EIS measurement  on
a symmetric  Li  |  electrolyte  |  Li  cell;  (ii)  a second  semicircle  partially
overlapping  with  the  Li-SEI semicircle,  which  is  due  to  interlayers
in  the  cathodic  half  cell;  (iii)  a cell  voltage-dependent  semicircle
due  to  charge  transfer  in  the  cathodic  half  cell;  (iv)  a low-frequency
spike,  which  is  most  likely  caused  by  Li  diffusion  in  the  LNMO  “lms.

Fig.  9.  a)  ToF-SIMS depth  pro“les  of  a LNMO20L  “lm.  b)  ToF-SIMS depth  pro“les  of  a LNMO20L  “lm  in  the  “rst  200  nm  from  the  surface.  c)  ToF-SIMS depth  pro“le  of  a
LNMO10L  “lm  in  the  “rst  200  nm  from  the  surface.
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Fig.  11.  STEM and  STEM/EDX images  of  LNMO20L  lamella.
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An  equivalent  circuit  for  “tting  the  impedance  data  is  shown
in  Fig. 6. Here,  REL represents  the  electrolyte  resistance,  while
RSEI and  the  constant-phase  element  CPESEI stand  for  the  resis-
tance  and  the  capacitance  of  the  solid  electrolyte  interphase  on
the  lithium  anode.  The  impedance  of  the  constant-phase  element
(CPE) is  given  by  ZCPE= 1

Q · (i� )Šn with  n  �  1.  The  capacitance  of  the
constant  phase  elements  was  calculated  using  the  Brug  [17]  for-

mula  CCPE=
�

Q ·
�

1
R

� � Š1
� 1/�

. Rinterlayer and  CPEinterlayer represent

the  resistance  and  the  capacitance  of  interlayer(s)  in  the  LNMO  half
cell.  RCT denotes  the  charge-transfer  resistance  in  the  LNMO  half
cell,  and  CPEDL stands  for  the  corresponding  double-layer  capac-
itance.  Finally,  CPEL represents  Li  diffusion  in  LNMO.  A  typical  “t
result  is  shown  in  Fig. 7.

The  resistance  of  the  lithium  SEI is  in  the  range  of  50  � cm 2 ,
and  its  capacitance  is  around  2  � FcmŠ2 . When  we  estimate  the

thickness  of  the  SEI, d,  via  the  equation  C = � 0 �R A

d with  � R = 10-20
(typical  range  for  solid  electrolytes),  we  obtain  a value  around  6-
12  nm.  From  the  resistance  value  and  the  estimated  thickness  value,
a speci“c  SEI conductivity  of  roughly  10Š9 ScmŠ1 is  estimated.

The  resistance  of  the  cathodic  interlayer(s),  Rinterlayer , is  about
35  � cm 2 . This  value  is  consistent  with  the  so-called  •solid-liquid
interfacial  resistanceŽ  value  in  the  paper  by  Mohamedi  et  al.  [4]
The  capacitance  of  the  interlayers  is  about  0.4  � FcmŠ2 . When  we
assume  again  that  � R = 10-20,  we  estimate  an  interlayer  thickness
of  about  30-60  nm  and  a speci“c  interlayer  conductivity  of  about
10Š8 ScmŠ1 . The  charge  transfer  resistance  RCT is  in  the  range  of
50  � cm 2 in  the  voltage  range  around  4.7  V. The  corresponding
double  layer  capacitance  is  about  30.0  � FcmŠ2 , which  is  a
reasonable  value.  The  charge  transfer  resistance  and  the  interlayer
resistance  of  LNMO20L  are  plotted  versus  cell  voltage  in  Fig. 8.
As expected,  the  interlayer  resistance  exhibits  a weak  voltage
dependence.

3.4. ToF-SIMS and  STEM/EDX Analysis

After  “nalizing  the  EIS measurements,  the  cells  were  completely
discharged,  disassembled,  and  the  LNMO  “lms  were  rinsed  with
ethanol.  Then  the  “lms  were  investigated  by  means  of  ToF-SIMS
and  STEM-EDX.

Representative  ToF-SIMS element  pro“les  are  shown  in  Fig. 9. An
interlayer  on  the  LNMO  surface  (SEI layer)  could  be  clearly  detected
via  H2P+and  H2CO+ signals  originating  from  the  decomposition  of
PF6

Š anions  and  of  organic  carbonates,  respectively.  The  length
scale  of  the  H2P+ intensity  decay  is  around  50  nm  for  both  LNMO10L
and  LNMO20L  “lms,  which  corresponds  nicely  to  the  LNMO  inter-
layer  thickness  estimated  from  the  impedance  data.  Here,  we  note
that  also  the  results  of  several  other  studies  point  to  SEI formation
on  LNMO  particle  in  composite  electrodes  [11,12] . The  degrada-
tion  of  the  electrolyte  is  initiated  by  the  formation  of  PF5 and
LiF, when  traces  of  H2O are  present.  PF5 catalyzes  the  reaction  of
ethyl  carbonate  to  poly(ethylene  oxide)  and  of  dimethylcarbonate
to  ethane  and  CO2 . Furthermore,  hydrolysis  of  PF5 produces  HF,
which  decomposes  the  entire  cathode  material,  leading  to  the  for-
mation  of  ”uorides  and  oxy”uorides,  like  LiF, MnF 2 , NiF2 and  PF3O.
The  H2CO+ signal  decay  length  is  below  30  nm.  In  addition,  metal
cations,  such  as nickel  and  manganese,  are  detected  in  this  outer
part  of  the  layer.  This  suggests  that  the  outer  part  consists  primar-
ily  of  organic  decomposition  products  and  of  dissolved  nickel  and
manganese  ions.

At  the  LNMO/gold  interface,  an  interlayer  with  a thickness  in
the  range  of  250  nm  is  detected  by  ToF-SIMS, see Fig. 9. This  inter-
layer  consists  of  different  metal  oxides,  in  particular  iron  oxide,
chromium  oxide,  nickel  oxide  and  lithium  oxide.  We  conclude  that
this  interlayer  is  caused  by  the  diffusion  of  iron  and  chromium  from

Fig.  12.  a)  Dark-“eld  TEM  micrograph  of  a LNMO20L  lamella  showing  mainly  the
LNMO  “lm.  b)  Selected  area  electron  diffraction  (SAED) pattern  created  with  an
SAED aperture  with  a diameter  of  approximately  150  nm.

the  stainless  steel  substrate  through  the  Au  layer.  The  thickness
of  this  interlayer  is  much  larger  than  the  estimated  thickness  of
the  cathodic  interlayer  from  the  EIS measurements.  In  fact,  a semi-
circle  in  the  Nyquist  plot  caused  by  such  thick  layer  is  clearly  not
detectable.  This  provides  strong  indication  that  the  LNMO/Au  inter-
layer  is  conductive  and  does  not  contribute  in  a signi“cant  fashion
to  the  cell  impedance.

Additional  information  about  the  LNMO/Au/steel  heterostruc-
ture  was  obtained  from  STEM/EDX studies.  To  this  end,  a
cross-section  TEM  lamella  was  cut  out  of  the  LNMO20L  sample  sur-
faces  using  the  FIB lift  out  method.  The  SEM image  of  the  lamella
reveals  several  interesting  features;  see Fig. 10. Two  different  gold
layers  are  clearly  distinguishable.  The  adhesive  layer  next  to  the
stainless  steel  substrate  is  very  dense  and  homogeneous  and  con-
tains  almost  no  impurities.  The  second  Au  layer  is  more  porous
and  contains  iron  and  chromium  impurities,  which  can  be  seen  in
the  STEM/EDX data  in  Fig. 11.  The  LNMO  “lm  itself  seems  to  have
some  pores  or  cracks,  but  its  surface  is  dense.  A  representative  dark-
“eld  TEM  micrograph  of  the  LNMO  “lm  selecting  several  re”ections
with  the  objective  aperture  and  a selected  area  electron  diffraction



152  M.  Gellert  et  al.  /  Electrochimica  Acta  133  (2014)  146…152

pattern  are  shown  in  Fig. 12a and  b.  The  dark-“eld  image  presents  a
grainy  composition  of  the  LNMO  “lm.  Furthermore  the  diffraction
pattern  exhibits  a polycrystalline  structure  of  the  LNMO  “lm.  The
STEM/EDX pictures  shown  in  Fig. 11  reveal  the  existence  of  a very
thin  chromium  oxide  layer  (<  10  nm)  between  the  mixed  oxide
interlayer  and  the  gold  and  con“rm  the  existence  of  the  mixed
oxide  interlayer  (thickness  around  250  nm).

4.  Conclusions

Thin  “lms  of  LiNi 0.5Mn 1.5O4 were  prepared  via  a sol-gel  method
and  were  spin-coated  onto  gold-coated  stainless  steel  substrates.
Films  with  a thickness  in  the  range  of  1  � m  exhibit  a discharge
capacity  close  to  the  theoretical  one.

Electrochemical  impedance  spectra  point  to  the  existence  of  an
interlayer  in  the  cathodic  multilayer  structure  with  a thickness  in
the  range  of  30-60  nm  and  with  a resistance  of  about  35  � cm 2 .
ToF-SIMS pro“ling  of  the  multilayer  structure  after  the  EIS mea-
surements  shows  that  an  SEI layer  with  such  a thickness  is  present
on  the  LMNO  surface,  which  was  in  contact  to  the  LP30 electrolyte.
The  SEI layer  consists  of  organic  decomposition  products  as well  as
of  different  metal  ”uorides.

In  addition,  ToF-SIMS and  STEM/EDX reveal  the  existence  of  a
mixed  oxide  interlayer  at  the  LNMO/Au  interface.  The  formation  of
this  layer  is  caused  by  the  diffusion  of  iron  and  chromium  from  the
stainless  steel  substrate  through  the  Au  layer.  The  layer  is  conduc-
tive  and  does  not  contribute  signi“cantly  to  the  cell  impedance.

We  emphasize  that  the  structural  and  chemical  information
from  ToF-SIMS and  STEM/EDX is  essential  for  understanding  the
in”uence  of  interlayers  on  the  electrochemical  performance  of
thin-“lm  batteries.  In  particular,  interlayers  between  thin  “lms  of
active  materials  and  current  collectors  are  often  not  considered  in
much  detail.  In  the  future,  further  studies  of  solid  electrolyte  inter-
phases  and  of  other  interlayers  on  high-voltage  cathode  materials
should  be  carried  out  in  order  to  obtain  information  about  the  in”u-
ence  of  the  inter-layers  on  the  long-term  cycling  performance  of  the
high-voltage  cathode  materials.
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As one of the next evolutionary steps in lithium-ion battery tech-
nology, all-solid state batteries have gained a lot of interest. The
improvements in technology are driven by the increasing demand for
portable electronic devices and for electric vehicles. All-solid-state
batteries show several beneÞts in comparison to conventional batter-
ies with liquid electrolytes. They are non-ßammable, offer high energy
densities and a long lifespan.1 However, a major problem in all-solid-
state lithium batteries are large internal resistances, which can be due
to large bulk resistances of the solid electrolyte and also due to large
interfacial resistance between electrodes and solid electrolyte.1 Up to
now, there are only very few detailed studies on interfacial resistances
and on charge transfer resistances in solid-state batteries.2Ð4 It has, for
instance, been found that a coating of the well-known solid electrolyte
LiPON on top of the high-voltage cathode material LiNi0.5Mn1.5O4
(LNMO) results in high interfacial resistances.5,6 The area speciÞc
resistance (ASR) of the LiPON/LNMO interface depends strongly on
the fabrication technique. ASR values in the range of 1 k� cm2 in the
case of RF sputtering5 and in the range of 10 M� cm2 in the case of
pulsed laser deposition6 were reported. These high ASR values may be
related to the limited oxidation stability of LiPON, which could lead
to decomposition of LiPON in contact to LNMO and to the formation
of a resistive layer. Anodic stability limits of LiPON between 4.5 V
and 6.0 V were reported, depending on the fabrication technique.7Ð11

Also many lithium superionic conductors based on thiophosphates
are not stable in contact to cathode materials.12Ð14 Therefore, it is
important to avoid a direct electronic contact between the superionic
conductor and the cathode material. This can be achieved by coat-
ing the cathode material with a thin Þlm of a stable solid electrolyte,
which is then brought in contact to the thiophosphate superionic con-
ductor. In this case, the electrochemical charge transfer takes place
at the cathode/coating interface. Many of such coating experiments
were carried out on composite cathodes consisting of active material,
conductive additives and binder.15Ð19 In this case, it is very difÞcult
to obtain detailed information about charge transfer resistances at the
cathode/coating interface. A better suited setup for basic studies is
a planar thin-Þlm structure of cathode and coating. In the case of
LiCoO2 cathodes, the resistance of such thin-Þlm structures was stud-
ied by means of impedance spectroscopy. Low resistances were found
for LiCoO2/LiNbO3 and LiCoO2/LiTaO3 interfaces.12 However, since
the resistances were not measured in dependence of the electrode po-
tential, a clear distinction between the charge transfer resistance and
the resistance of the coated Þlm itself could not be established.

In this paper, we present the results of a detailed study on pla-
nar Þlm structures consisting of a LNMO cathode Þlm coated with
different oxide Þlms, namely Li4Ti5O12 (crystalline), LiNbO3 (amor-
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phous) and ZrO2 (amorphous). LNMO was chosen as most promising
candidate for all-solid-state batteries due to its relatively low Li in-
tercalation strain, its high Li inter-calation/deintercalation potential,
and its three-dimensional ionic conductivity. Both the LNMO Þlms
and the oxide coatings were prepared by means of sol-gel chemistry
and spin coating.5 Although Li4Ti5O12 (LTO) is known as an anode
material for lithium-ion batteries, the material should act as a pure
lithium ion conductor in contact to LNMO, since it exhibits a very
low electronic conductivity in the fully oxidized state.20 Despite the
fact that its Li+ ion conductivity is also very low (10Š12 S/cm) at
298 K, it shares the same crystal structure with LNMO, which ac-
cording to the lattice matching concept21 could considerably reduce
the LNMO/LTO interfacial resistance. LiNbO3 (LNO) was chosen
because of its high ionic conductivity (10Š6 S/cm at 293 K) in its
amorphous state with an activation energy of 0.59 eV.22 For compari-
son, amorphous ZrO2 (ZRO) was tested, since its Li+ ion conductivity
is expected to be very low.23 We note that all three coatings were able
to drastically reduce interfacial resistances between cathode materials
and thiophosphate-based solid electrolytes.12Ð14,24

Three-electrode impedance spectra at various electrode poten-
tials were taken in a half-cell conÞguration Au/LNMO/coating/liquid
electrolyte/lithium with a reference electrode being placed in the liquid
electrolyte. From the impedance spectra, information on the charge-
transfer resistances at the LNMO/coating interface was extracted.
Furthermore, the structure and chemical composition of the Þlms
and of their interfaces were studied by means of X-ray diffraction
(XRD), time-of-ßight secondary-ion mass-spectrometry (ToF-SIMS)
and cross-sectional scanning electron microscopy (SEM).

Experimental

For the preparation of the planar Þlm structures, gold substrates
were used. These were mechanically sanded (10µm SiC parti-
cles) and polished (0.25µm diamond paste, MD-CHEM polishing
pad).

The poly(vinylpyrrolidone) route (PVP route) was applied for the
preparation of uniform LNMO and LTO precursor solutions.25Ð27 The
starting materials for LNMO were the following: PVP powder with
an average molecular weight of 25.000 g/mol, Li(CH3COO) × 2
H2O, Ni(CH3COO)2× 4 H2O, Mn(CH3COO)2× 4 H2O, CH3COOH,
i-C3H7OH, H2O (molar ratio= 0.94 : 0.69 : 0.34 : 0.94 : 25.05 : 28.19 :
43.85). All starting materials, except the PVP powder (Roth), were
obtained from Aldrich. The materials were mixed, heated to 50� C and
stirred for 6 hours to obtain a clear turquoise solution. Spin coating
of the gel onto the substrates was carried out with a rotation speed of
3000 rpm for 30 s. The gel Þlm was converted to a ceramic oxide by
heating to 700� C in air for 10 minutes. The spin-coating and heating
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steps were repeated 12 times. Finally, the Þlms were heated to 800� C
for 60 minutes in air in order to form crystalline LNMO.

The starting materials for LTO were: PVP powder with an av-
erage molecular weight of 58.000 g/mol, Li(OC3H7

i), Ti(OC3H7
i)4,

CH3COOH, i-C3H7OH (molar ratio= 1.2 : 1 : 1.2 : 25 : 25).26

All starting materials, except the Ti(OC3H7
i)4 (Alfa Aesar), were

obtained from Aldrich. The materials were mixed and stirred for 6
hours to obtain a clear light yellow solution. Spin coating of the gel
onto the LNMO coated substrates was carried out with a rotation
speed of 3000 rpm for 30 s. The gel Þlm was converted to a ceramic
oxide by heating to 600� C in air for 10 minutes. The spin coating
and heating steps were repeated three times. Finally, the Þlms were
heated to 700� C for 60 minutes in air in order to form crystalline
LTO.

The starting materials for LiNbO3 were: Lithium (Rockwood
Lithium), Nb(C2H5O)5 (Alfa Aesar), C2H5OH (Aldrich), H2O (molar
ratio= 5.5 : 5.0 : 85.0 : 1.6).28 Lithium was dissolved in dry ethanol be-
fore Nb(C2H5O)5 was added. The solution was stirred for 30 minutes,
then H2O was added. Spin coating of the gel onto the LNMO-coated
substrates was carried out with a rotation speed of 1800 rpm for 40 s.
The gel Þlm was dried at 150� C in air for 10 minutes. The spin coating
and heating steps were repeated three times. Finally, the Þlms were
heated to 450� C for 60 minutes in air in order to form an amorphous
oxide.

The starting materials for ZrO2 were: Zr(OC3H7)4 (70 wt% in
1-propanol), acetic acid and H2O (molar ratio= 1 : 6 : 10).29,30

The Zr(OC3H7)4 was dissolved in acetic acid. Subsequently H2O was
added to form a clear colorless solution. Spin coating of the gel onto
the LNMO-coated substrates was carried out with a rotation speed of
3000 rpm for 30 s. The gel Þlm was heated to 450� C for 60 minutes
in air in order to form an amorphous oxide.

The Þlms thicknesses were determined by means of cross-sectional
SEM. To create cross-section samples, the lift-out method was used
in a dual beam system (JIB 4601F, JEOL) which contains a focused
(gallium) ion beam (FIB) source in addition to the SEM. To avoid ion
beam damage in the FIB lamella, a protective layer was created by
means of an electron beam and subsequent ion beam induced tungsten
deposition.

ToF-SIMS measurements on the planar Þlm structures were carried
out by means of a time-of-ßight secondary ion mass spectrometer
(ION-TOF GmbH). As primary ion source, a Bi+ ion gun was used
in high-current bunched mode (pulsed target current: 0.5 pA). For
sputtering, a dual source column sputter gun (DSC-S) with O2

+ as
sputter species was used to produce a sputter crater with a size of
300µm· 300µm (sputter current around 200 nA). For the analysis,
the Bi+ ions were rastered over a 100µm · 100µm area in the center
of the crater. A low energy electron gun (20 eV) was used for charge
compensation.

Electrochemical measurements on the planar Þlm structures
were carried out at 20� C in a half-cell conÞguration Au/LNMO/
coating/liquid electrolyte/lithium (lithium= counter electrode) with
a silver wire pseudo reference electrode being placed in the LP30
electrolyte (Microcell HC & TSC battery cell, RHD Instruments). A
mixture of dimethyl carbonate (DMC) and ethylene carbonate (EC)
(1:1 v/v) containing 1 mol· lŠ1 LiPF6 (LP30, Merck) was chosen as
liquid electrolyte in contact to the coating. The electrodes were sepa-
rated by 10 pieces of ÒWhatman GF/AÓ Þlters. Impedance measure-
ments were performed by means of a Zahner Zennium electrochemical
workstation. The cells were subjected to three voltammetric cycles in
the range of 3.5 V to 4.9 V with a scanning speed of 1 mV/s be-
fore any other measurements were done. The EIS measurements were
carried out at different electrode dc potentials in a frequency range
from 500 kHz to 10 mHz using an ac voltage of 10 mVrms. In order
to ensure an equilibrium state of the cell during each measurement,
the cell was potentiostatically polarized for 1 h before starting the
EIS measurements. The obtained impedance data were analyzed us-
ing the software suite RelaxIS (RHD Instruments). The galvanostatic
charging experiments were carried out using a Metrohm Multiautolab
equipped with M101 potentiostat/galvanostat.
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Figure 1. XRD patterns pristine and coated LNMO Þlms on gold substrate
(gold index).

Results and Discussion

X-ray diffraction analysis.—The X-ray diffraction patterns of the
planar Þlm structures on gold substrates are shown in Fig.1. All pat-
tern exhibit Bragg peaks of the disordered spinel phase of LNMO as
well as of the cubic structure of the gold substrate. Some spinel reßec-
tions ((222), (400) & (440)) are superimposed by gold reßections. The
pristine LNMO material without additional coating showed no impu-
rities. The LTO-coated sample had a broadened (111) peak and two
(311) peaks indicating two independent spinel phases with different
lattice parameters. The LiNbO3-coated and the ZrO2-coated samples
showed some small impurity peaks, most likely resulting from partial
crystallization of LiNbO3 and ZrO2.

Electrochemical properties.—The samples were galvanostatically
charged and discharged at 50µA cmŠ2, which corresponds to a rate
of approximately 1C. The charge/discharge curves during the second
cycle are shown in Figure2a and 2b. Charge is mainly stored via
the Ni2+ /4+ redox couple in the voltage region from 4.6 to 4.8 V, but
most of the samples showed some additional electrochemical activity
between 3.8 to 4.3 V, which indicates the presence of Mn3+ .31 This be-
comes also evident in the derivative plots dQ/dV shown in Figures3a
and3b. The uncoated LNMO sample showed a relatively strong activ-
ity in this region, whereas the activity was considerably reduced by the
coating, in particular by the LiNbO3 coating. The presence of Mn3+

is most likely related to an incomplete substitution of manganese ions
in 16d sites with Ni2+ ions, which is caused by Ni2+ dissolution in
the liquid electrolyte during charging/discharging. During charging,
hydroßuoric acid can be formed which is capable of dissolving metal
ions.32Ð36 The coatings act as barriers for the Ni2+ dissolution and,
in addition, suppress decomposition of the liquid electrolyte at the
LNMO cathode.

Three-electrode impedance data showed two distinct processes for
the pristine sample, and one or two processes for the coated sam-
ples (Fig.4a and4b). For all samples, the low-frequency semicircle
was identiÞed as charge-transfer impedance, with a charge-transfer
resistance and a double layer capacitance acting in parallel. The high-
frequency semicircle could be attributed to ion transport either in an
SEI-type layer on top of the coating or in the solid electrolyte coating
(SEC) layer itself. An equivalent circuit for Þtting the impedance data
is shown in Fig.5. Here, REL represents the liquid electrolyte resis-
tance. The ion transport across the SEI-type layer or across the coating
layer is described by a resistance RSEI / SEC in parallel to a constant-
phase element CPESEI / SEC. The impedance ZCPEof the constant-phase
element (CPE) is given byZC P E = 1

Q · (i � )Šn with n � 1. Here,i is

) unless CC License in place (see abstract).  ecsdl.org/site/terms_use address. Redistribution subject to ECS terms of use (see 132.174.255.116Downloaded on 2015-02-12 to IP 



A756 Journal of The Electrochemical Society, 162(4) A754-A759 (2015)

Figure 2. a) Galvanostatic charging curves and of pristine and of coated
LNMO samples during the second cycle. The additional charge capacity be-
yond x = 1.0 is due to electrolyte decomposition. b) Galvanostatic discharging
curves of pristine and of coated LNMO samples during the second cycle.

the imaginary unit,� is the angular frequency,Qis the pre-factor of the
CPE andn its exponent. The capacitance of the SEI layer/SEC layer
was estimated using the Brug formulaCC P E = [Q · ( 1

R)
� Š1

]1/ � , where
R is the resistance in parallel and� a dimensionless parameter.37 RCT
denotes the charge-transfer resistance, and CPEDL stands for a non-
ideal double-layer capacitance. Finally, CPEL represents Li diffusion
in LNMO.

The SEI/SEC resistance of the pristine sample was 10� cm2 and
its capacitance was 0.75µF/cm2. An estimation of the thickness of
the SEI/SEC layer, d, based on the capacitanceC = � 0� R A

d , (� 0 =
vacuum permittivity, A= area) with an estimated relative permittivity
� R = 20 (typical value for solid electrolytes), yielded a value around
d = 25 nm.

In the case of the LTO-coated sample, a high-frequency impedance
semicircle due to an SEI-type layer or due to the LTO layer itself
was not detected (Fig.4b). This was an unexpected result, since the
conductivity of fully oxidized LTO should be very small. The reason
for this will be discussed in the Electrochemical properties section.

The SEI/SEC resistance of the LiNbO3-coated sample was very
small (1.6� cm2). The value of the capacitance pointed to a very thin
SEI layer (< 5 nm) on top of the LiNbO3 layer. The high-frequency
semicircle of the ZrO2-coated sample is characterized by a higher
resistance (45� cm2) and a much lower capacitance. The value of the

Figure 3. a) and b) Derivative plot dQ/dV of pristine and coated LNMO
samples during the second cycle.
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Figure 4. a) Impedance spectra of the pristine LNMO sample at different
electrode potentials (vs. Li+ /Li). b) Impedance spectra of pristine and coated
LNMO samples at 4.6 V (vs. Li+ /Li).

Figure 5. Equivalent circuit for Þtting the impedance spectra.

capacitance points to a layer thickness of about 100 nm. This is most
likely the ZrO2 layer itself, see Electrochemical properties section.

The results obtained for the potential-dependent charge transfer
resistance are shown in Fig.6.

The charge-transfer resistance of the pristine LNMO Þlm in con-
tact to the liquid electrolyte was in the range of 90� cm2 at 4.6 V
and the associated double-layer capacitance was 40µF/cm2, which is
consistent with the results in the paper of Mohamedi et al.38 For
the LTO-coated Þlm and for the LiNbO3-coated Þlm, the charge
transfer resistance was only slightly higher than for the pristine Þlm
(110Ð120� cm2 close to the Li intercalation/deintercalation potential
at 4.6 V). In contrast, the charge transfer resistance at the LNMO/ZrO2
interface was considerably higher, i.e. almost 600� cm2.

All parameters obtained from the Þts of the impedance spectra at
4.6 V are summarized in TableI.
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Figure 6. Electrode potential-dependent charge transfer resistance obtained
for the pristine and the coated LNMO samples.
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Table I. Parameters obtained by �tting the impedance spectra of
the uncoated and coated samples at 4.6 V vs. Li+ /Li (Fig. 4b))
to the equivalent circuit shown in Fig. 5. The calculated speci�c
conductivities of the SEI/SEC-type layer or the coating layer is
denoted by� SEI / SEC.

Value/coating Pristine LTO LNO ZRO

RCT/� cm2 90 113 117 586
CDL /µF/cm2 40 33 99 104
RSEI /SEC/� cm2 10 - 1.6 45
CSEI/SEC/µF/cm2 0.75 - 5 0.16
d (� R = 20)/nm 26 - 3.5 100
� SEI/SEC/µS/cm 0.1 - 0.2 0.2

ToF-SIMS and FIB-SEM experiments.—After Þnalizing the EIS
measurements, the cells were discharged to 3.5 V vs. Li+ /Li, disas-
sembled, and the cathodes were rinsed with dimethyl carbonate. Then
the Þlms were investigated by means of ToF-SIMS and cross-sectional
SEM.

The ToF-SIMS depth proÞles of the LTO-coated sample are shown
in Figure7. The gold substrate and the LNMO layer are clearly dis-
tinguishable. The depth proÞles within the LTO and LNMO layers
points to diffusion processes between these layers, namely Mn and
Ni diffusion into the LTO layer. These processes have most likely
taken place during the Þnal heat-treatment of the layer structure at
700� C. In this context, it is important to note that spinels of com-
position LiNi0.5Mn1.5-xTixO4 (with x up to 1.35) and of composition
Li4Mn5-xTixO12 are known from literature.39 The electrochemical ac-
tivity of LiNi 0.5Mn1.5-xTixO4 cannot be distinguished from that of
LNMO, since both contain the same active redox couples (Ni2+ /4+ ,
Mn3+ /4+ ). The diffusion of Mn and Ni into the LTO layer should
lead to a considerable increase of its electronic conductivity. This is
most likely the reason why a semicircle reßecting the impedance of
the LTO layer could not be detected by electrochemical impedance
spectroscopy.

In a cross-sectional SEM image, the LNMO layer could not be
clearly distinguished from the LTO coating (Figure8). The adhesion
between the LNMO layer and the gold substrate was very low. At-
tempts to prepare very thin lamellas for scanning transmission electron
microscopy (STEM) studies were not successful, because the coating
broke loose already during ion milling. The overall thickness of both
Þlms (LNMO and LTO) was approximately 700 nm.

The ToF-SIMS depth proÞles of the LiNbO3-coated LNMO sam-
ple show that diffusion processes between LNMO and LiNbO3 do not
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Figure 7. ToF-SIMS depth proÞles of the Au/LNMO/LTO layer structure.

Figure 8. Cross-sectional SEM image of a FIB lamella prepared from the
Au/LNMO/LTO layer structure. Before preparing the lamella, the LTO layer
was covered with a protective tungsten layer.

take place, see Fig.9 and10. The reason for this is the lower heat-
treatment temperature of only 450� C. In the cross-sectional SEM
image shown in Fig.11, the LNMO layer and the LiNbO3 layer can
be clearly distinguished. While the thickness of the LNMO layer was
not uniform and ranged from 300 to 600 nm with an average value
of 500 nm, the LiNbO3 layer thickness was uniformly 550 nm. Since
the impedance spectra point to the existence of a SEI-type layer with
a thickness of a few nm, we analyzed the ToF-SIMS proÞles at the
surface of the LiNbO3 layer. Here, the Li and the F signal decay over a
range of 3Ð4 nm. This suggests that the SEI-type layer consists mainly
of LiF at the surface of the LiNbO3. Since electron transfer across the
relatively thick LiNbO3 layer is very unlikely, we suppose that LiF
formation is caused by a chemical attack of the LiNbO3 surface by
HF traces in the liquid electrolyte.

The ToF-SIMS depth proÞles of the ZrO2-coated cathode are
shown in Fig.12. Remarkably, the Ni and Mn signals show almost
the same intensity in the LNMO layer and in the ZrO2 layer. This pro-
vides strong indication that the layers are not well separated, despite
the relatively low heat-treatment temperature of 450� C. The cross-
sectional SEM image shown in Fig.13 reveals that the overall layer
thickness (LNMO+ ZrO2) is about 400 nm. A differentiation between
the LNMO and the ZrO2 layer is difÞcult. It is also interesting to note
that the Li concentration within the LNMO layer decreases from the
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Figure 9. ToF-SIMS depth proÞles of the Au/LNMO/LiNbO3 layer structure.
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Figure 10. ToF-SIMS depth proÞles of the Au/LNMO/LiNbO3 layer structure
close to the LiNbO3 surface.

Figure 11. Cross-sectional SEM image of a FIB lamella prepared from the
Au/LNMO/LiNbO3 layer structure (covered with a protective tungsten layer).
The particles in the Au substrate have been identiÞed using energy dispersive
X-ray spectroscopy as SiC and originate from the sanding of the substrate
before coating with the Þlms.
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Figure 12. ToF-SIMS depth proÞles of the Au/LNMO/ZrO2 layer structure.

Figure 13. Cross-sectional SEM image of a FIB lamella prepared from the
Au/LNMO/ZrO2 layer structure (covered with a protective tungsten layer).

LNMO/Au interface to the LNMO/ZrO2 interface. A possible reason
is an incomplete discharge of the LNMO cathode due to the high
resistance of the ZrO2 layer. All these results show that ZrO2 is not
the ideal coating for a LNMO cathode.

Conclusions

LNMO cathode Þlms were prepared via a PVP-based sol-gel tech-
nique in combination with spin coating. The cathode Þlms were suc-
cessfully coated with LTO, LiNbO3 and ZrO2, respectively. The elec-
trochemical and interfacial properties of the planer Þlm structure were
investigated by combining electrochemical impedance spectroscopy
with ToF-SIMS and cross-sectional SEM.

The ToF-SIMS depth proÞles of the Au/LNMO/LTO layer struc-
ture provided strong indication for diffusion of Mn and Ni from the
LNMO cathode into the LTO coating. Most likely, this induces an
increase of the electronic conductivity of LTO, which could, in turn,
lead to a degradation of the coating or to SEI formation on top of the
coating during extended cycling. In contrast, such diffusion processes
do not take place in the case of the LNO coating, so that a much higher
stability of this coating during extended cycling is expected.

The SEM images showed that well deÞned LNMO / coating inter-
face were formed, so that the charge transfer across these interfaces
could be studied in detail by means of three-electrode impedance
measurements. Taking into account the ToF-SIMS depth proÞles, all
impedance contributions could be attributed to individual processes.
We found that the overall LNMO / coating interfacial resistance is
governed by the charge transfer resistance. Coating with LTO and
LNO leads to charge transfer resistances of the order of 100� cm2,
which is sufÞciently low for all-solid-state battery applications. The
ZrO2 coating resulted in a considerably higher charge transfer resis-
tance of the order of 600� cm2. This Þnding is in good agreement
with reports in the literature on a low capacity of ZrO2-coated LNMO
cathodes.40

Overall, our study provides new insights as to why LNO coat-
ing is one of the best suited materials for high-voltage cathodes.
LNO/cathode interfaces are characterized by a high stability in com-
bination with a low charge transfer resistance.
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LiNi Q1 Q20.5Mn1.5O4 high-voltage cathode coated with
Li4Ti5O12: a hard X-ray photoelectron spectroscopy
(HAXPES) study

Malte Sachs,a Michael Gellert,a Min Chen,a Hans-Jö rg Drescher,a

Stefan Renato Kachel,a Han Zhou,a Malte Zugermeier, a Mihaela Gorgoi,b

Bernhard Rolinga and J. Michael Gottfried* a

A Li4Ti5O12 (LTO) film was coated as bu�er layer onto a LiNi 0.5Mn1.5O4 (LNMO) high-voltage cathode,

and after cycling of the cathode in a battery electrolyte, the LTO film was investigated by means of

synchrotron radiation based hard X-ray photoelectron spectroscopy (HAXPES). By tuning the photon

energy between 2 keV and 6 keV, we obtained non-destructive depth profiles of the coating material

with probing depths ranging from 6 nm to 20 nm. The coating was found to be covered by a few

nanometers thin surface layer resulting from electrolyte decomposition. This layer consisted

predominantly of organic polymers as well as metal fluorides and fluorophosphates. A positive influence

of the Li 4Ti5O12 coating with regard to the size and stability of the surface layer was found. The coating

itself consisted of a uniform mixture of Li( I), Ti(IV), Ni(II) and Mn(IV) oxides that most likely adopted a spinel

structure by forming a solid solution of the two spinels LiNi 0.5Mn1.5O4 and Li4Ti5O12 with Li, Mn, Ni and

Ti cations mixing on the spinel octahedral sites. The di�usion of Ni and Mn ions into the Li 4Ti5O12 lattice

occurred during the heat treatment when preparing the cathode. The doping of Li 4Ti5O12 with the open

d-shell ions Ni 2+ (d8) and Mn4+ (d3) should increase the electronic conductivity of the coating

significantly, as was found in previous studies. The complex signal structure of the Ti 2p, Ni 2p and Mn

2p core levels provides insight into the chemical nature of the transition metal ions.

1. Introduction
Hard X-ray photoelectron spectroscopy (HAXPES) experienced
rapid development in recent years. Many third-generation
synchrotron radiation sources o�er opportunities for high-
resolution photoelectron spectroscopy in a kinetic energy (KE)
range up to 10…15 keV, enabling non-destructive, bulk-sensitive
XPS measurements with considerably increased information
depth of several tens of nanometers.1,2 Varying the inelastic
mean free path (IMFP) by tuning the kinetic energy of the
photoelectrons provides a tool for depth-profiling the chemical
composition of buried interfaces.

An increasing number of studies of electrodes and electrode/
electrolyte interfaces benefits from this technique. 3…7The non-
destructive depth-profiling approach is advantageous over destruc-
tive sputtering techniques, because the latter can change the

chemical composition of the interface due to elements-
specific sputter rates.8,9 To our knowledge, the present work
is the first HAXPES study of the high-voltage cathode material
LiNi 0.5Mn1.5O4 (LNMO) for lithium-ion batteries. LNMO crystal-
lizes in a spinel structure allowing for three-dimensional Li + ion
transport and exhibits a redox potential of 4.7 V vs.Li+/Li.10 In
typical battery electrolytes composed of organic carbonates and
LiPF6, LNMO suffers from complex surface reactions, which
limit the chemical stability and electrochemical capacity. 11…17It
was shown that the application of buffer layers can help to
protect the cathode material from the electrolyte and to
improve the Coulombic efficiency and long-term stability. 18…24

A recent study on a model system consisting of thin-film LNMO
cathodes covered with Li4Ti5O12 (LTO) revealed unexpectedly
low impedances.25 In particular, a high impedance contribu-
tion expected for the LTO layer, which is known to exhibit a low
ionic and electronic conductivity, was not detected. Time-of-
flight secondary ion mass-spectroscopy (ToF-SIMS) indicated
the presence of a solid electrolyte interphase (SEI) layer on the
surface of the LTO coating as well as cross-diffusion of nickel
and manganese ions from the LNMO layer into the LTO layer.
In the light of these findings, more detailed information about
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the chemical composition of these layers would be highly
beneficial. In the present study, we investigated the chemical
composition of the SEI layer and of the LTO coating using
HAXPES in an energy range of 2…6 keV. The tunable photon
energy allows us to obtain non-destructive depth profiles for
probing depths in the range of approximately 6…20 nm.

2. Experimental details
2.1. Sample preparation and electrochemical characterization

The thin-film cathode was prepared via a multi-step sol…gel assisted
spin-coating procedure using a polished gold substrate. The
detailed procedure was described elsewhere.25 Briefly, the LNMO
precursor sol was spin-coated on top of the substrate and allowed
to dry. The coating and drying steps were repeated several times,
until the desired LNMO layer thickness was achieved. Before the
LTO layer was coated the LNMO layer, the LNMO layer was heated
to 800 1C for 60 min in order to form a crystalline phase with spinel
structure. The LTO precursor sol was then spin-coated on top of the
Au/LNMO layer structure and dried. The spin-coating and drying
step were repeated three times. Subsequently, the LTO/LNMO/Au
layer structure was heated to 7001C for 60 min to form crystalline
LTO. The final projected layer structure is illustrated in Fig. 1.

For the electrochemical measurements, a commercial cell
TSC battery expanded (rhd instruments) was used. For galvano-
static charging and discharging experiments, a LNMO/LTO cathode
was cycled several times in a half-cell configuration LNMO/LTO/
liquid electrolyte/lithium by applying a current density of 50 mA
cm� 2 in a potential range between 3.5 V and 4.9 Vvs.(Li+/Li) (Multi-
Autolab, Metrohm Autolab B.V.). As liquid electrolyte, a 1 M
solution of LiPF 6 in EC/DMC (1 : 1) was used (LP30, Merck).

For the HAXPES measurements, a fresh LNMO/LTO cathode
was first characterized by means of three consecutive cyclic
voltammograms with a scanning speed of 1 mV s� 1 and was
subsequently charged and discharged once by applying a
current density of 50 mA cm� 2 in a potential range between
3.5 V and 4.9 Vvs. (Li+/Li). After discharging to 3.5 V, the cell
was disassembled and the cathode was rinsed with dimethyl
carbonate.

2.2. HAXPES measurement procedure

For this experiment, hard X-ray photoemission spectroscopy
(HAXPES) in the photon energy range of 2 to 6 keV was used.
The measurements were performed at the KMC-1 beamline of

the synchrotron radiation facility BESSY II (Helmholtz-Zentrum
für Materialien und Energie, Berlin, Germany) using the HIKE
end-station with a Scienta R4000 hemispherical electron energy
analyzer. The general properties of this setup were described
elsewhere.26,27 The spot size of the photon beam was approxi-
mately 0.3 � 0.4 mm2. Typical photon fluxes were in the order
of 1011 to 1012 photons per s over the entire energy range.

The depth profile of the sample was obtained by stepwise
increasing the photon energy. As the binding energy of a
photoelectron line stays constant, the kinetic energy of the
photoelectrons increases with increasing photon energy,
enhancing the inelastic mean free path (IMFP) of the electrons.
The tuning of the photoelectron IMFP allows to achieve di�er-
ent probing depths resulting in a depth profile of the sample.
Five photon energies were used in steps of 1 keV starting with a
photon energy of 2 keV.

For each photon energy a complete spectrum was collected in
a binding energy range from zero to 1 keV. The measurements
were carried out in constant analyzer energy (CAE) mode with a
pass energy of 200 eV. The data acquisition was performed in
normal emission of the electrons and grazing incidence of the
photon beam. To exclude beam damage e�ects, the sample was
shifted to a new position after each measurement.

2.3. HAXPES data treatment

The binding energy scale was calibrated to the Au 4f7/2 photo-
electron line of a reference gold sample. The intensities of the
survey spectra were corrected with respect to the spectrometer
transmission function T(KE), which describes the e�ciency of
the collection lens, energy analyzer and detector to detect
photoelectrons in dependence on their kinetic energy. 28

A standard Shirley background was used for signal deconvolution
(fitting) of selected core level spectra. The fitting procedure was
performed with XPStools,29 a custom-developed program package,
implemented in the data analysis software IgorPro (Wavemetrics)
using asymmetric pseudo-Voigt functions with Lorentzian ( X%) and
Gaussian (100…X%) peak shapes. The best mixture of Gaussian…
Lorentzian components GL (X%) is dependent on the instrument
resolution and the natural line width of the specific core hole. The
ratio was adjusted individually for each core level spectrum. The
ratios are in a range of GL (0%) to GL (20%), because of a
predominant instrumental Gaussi an broadening. An exception is
the treatment of the Ti 2p photoelectron lines that can only be fitted
successfully with a higher amount of Lorentzian contribution.

The O 1s, F 1s, and C 1s spectra were fitted using the
minimum number of peaks possible to represent the spectral
shapes. Peak widths were set equal within the fit of a particular
core level spectrum, as the instrumental Gaussian peak broad-
ening is independent of the chemical species and the Lorent-
zian lifetime broadening should be similar for di�erent
chemical species in a first approximation. The relative peak
positions were fixed to � 0.1 eV in corresponding spectra of
di�erent excitation energy. These slight variations were allowed
to account for noise and scatter of the data points.

In the case of the O 1s, F 1s, and C 1s spectra, each fitting
function should ideally represent a specific chemical species,
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which is characterized by its binding energy. However, because of
the large number of possible reactions involved in an electro-
chemical experiment, the exact number of species that form the
spectral shape is not known. The fitting functions that are applied
here are an approximation of the exact number of species present.
Therefore, they do not describe specific chemical species, but
groups of species with a similar chemical shift.

The transition metal (TM) photoemission signals Ni 2p, Mn
2p or Ti 2p display complex peak shapes. They arise from
various processes that can accompany the primary photo-
emission, including shake-up or plasmon loss structures and
multiplet splitting, which make a multicomponent fit neces-
sary, even if only a single chemical species is present. To obtain
quantitative information about the sample composition from a
spectrum that contains contributions from several chemical
species requires accurate fitting models for each of the spectral
components. Since such models are not always available, the
focus of this paper was on the determination of the predomi-
nant chemical species. The complex peak shapes of transition
metal photoelectron spectra can be used as fingerprints of
chemical state of the species. In particular, the chemical state
can be determined by investigating characteristic spectral
features, e.g., the energy separation between the main photo-
electron line and a specific satellite signal. Binding energies of
single peak maxima are often not characteristic and should not
be used alone to identify the chemical state of the TM ion. 30

The analysis of the chemical state was mainly performed
with the metal 2p photoelectron lines. The starting point of the
analysis was the assignment of the 2p3/2 and 2p1/2 spin…orbit
components and the identification of additional satellite sig-
nals. The spectral features used to assign the chemical state
were taken from literature. The determined chemical state was
the basis for the selection of an appropriate fitting model. In
the literature, fitting models are often only given for the more
intense 2p3/2 signals. Thus, only the 2p3/2 signals were used to
confirm the chemical states by applying the appropriate fitting
models to it. If necessary, these fitting models were modified
empirically. The 2p1/2 peaks and additional satellite signals
were fitted empirically to obtain the total intensity of the core
level spectrum for the performed elemental composition
analysis.

The probing depth dp was defined as three times the IMFP
l (KE) of the photoelectrons in the substrate multiplied with the
sine of the electron take o� angle versusthe sample surface y:

dp = 3�l (KE)�sin y (1)

Since the spectra were taken in normal emission here y is 901.
IMFPs for TiO2

31 were used to approximate the bulk IMFP and
the probing depth.

Analysis of the elemental composition was performed based
on the intensity area Aof the curve fits. The signal depends in a
first approximation on the concentration of the species in the
sample, the probability of electron emission from a particular
core level described by the cross sections and the probing
region dependent on the kinetic energy of the photoelectrons
characterized with the IMFP l (KE). The relative intensity Ij,hn of

a chemical species j measured at a photon energy hn is then
estimated with following equation:

I j ;hn ¼
A j ;hn

.
s j ;hn � l ðKE Þj

h i

P

i
A i;hn

�
s i;hn � l ðKE Þi

� � (2)

in which the sum runs over all chemical species used for the
elemental composition analysis. The relative intensities of
titanium were calculated by averaging over the Ti 2p and Ti
2s spectra to compensate for uncertainties of the background
determination. Scofield cross sections32 were used for the s
values. The relative intensities were grouped to contributions
from the bulk material and from the surface layer.

The sum of the relative bulk intensities Ibulk ,hn was used to
estimate the thickness of the surface layer. The surface layer
attenuates the bulk intensities to a certain amount that can be
described by Beer•s law:

Ibulk;hn ¼ e
� d

l ðKE Þsiny (3)

The quantity d is the thickness of the surface layer, l (KE) is the
IMFP and y the electron take o� angle versus the sample
surface. For d c l the relative bulk intensity should approach
zero as the bulk electrons cannot cross the surface layer to
reach the detector. Increasing the IMFP of the photoelectrons
allows to detect more bulk electrons, which enlarges the
relative bulk intensity.

The surface layer thicknessd was calculated as the slope of
the line of best fit for a plot of ln Ibulk, hn vs. 1/l . Polyethylene
IMFP values from the NIST Electron Inelastic-Mean-Free-Path
Database33 were used to approximate the IMFP in the surface
layer in line with previous work, 6 as the surface layer consists
predominantly of organic polymers formed by decomposition
of the electrolyte. An average IMFP was estimated for the bulk
photoelectrons by taking the mean value of their kinetic
energies.

The bulk composition of the coating, Ti xNiyMnzO4, is calcu-
lated in relation to the relative intensity of the O 1s bulk oxide
signal Ibulk,O1s using the intensities defined in eqn (2), e.g.:

x ¼
ITi

Ibulk;O1s
� 4 (4)

To investigate the dependency of the bulk composition on the
applied background correction method, the intensity area of
the Ni 2p, Mn 2p, Ti 2s, Ti 2p and O 1s spectra was additionally
determined using a Tougaard background with the universal
loss function and the energy loss parameter C = 1643 eV2.34 The
background correction was applied in an area up to 40 eV above
the main peak binding energy. The intensity area was obtained
by numerical integration of the background corrected spectra.
In the case of the O 1s spectra, the determined intensity area
had to be corrected by the fraction of the intensity of the
surface species, which was obtained by the fitting procedure
discussed above. The relative intensities and the bulk composi-
tion were calculated using eqn (2) and (4).
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3. Results and discussion
3.1. Electrochemical analysis

The LNMO/LTO/LP30/Li cell was charged galvanostatically and
was discharged at a current density of 50 mA cm� 2. A selection of
charge/discharge curves are shown in Fig. 2a. All curves exhibit two
plateaus around 4.7 V vs. Li+/Li, corresponding to the oxidation/
reduction of the redox couples Ni (2+/3+)and Ni(3+/4+). Also present is
an additional, less extended plateau around 4.0 Vvs.(Li+/Li), which
is associated with the oxidation/reduction of Mn (3+/4+).

The presence of Mn3+ becomes also more evident in the dQ/dV-
plot in Fig. 2b. This is most likely due to an incomplete substitution
of manganese ions in the spinel 16d sites with Ni 2+. Earlier
studies25 already indicated that the nickel deficiency is a result of
cross-di�usion of Ni 2+ from LNMO into the LTO coating, which is
confirmed by characterizing the chemical composition of the LTO
layer with HAXPES, see Section 3.4. In addition, the initial specific
capacity is much higher than the theoretical capacity of uncoated
LNMO (65.5mA h mm� 1 cm� 2),11 which is most likely a result of the
di�usion of Mn and Ni into the LTO layer.

The e�ect of the LTO coating on the chemical stability in contact
to liquid electrolyte was investigated by comparing the charge/
discharge measurements to the ones conducted with an uncoated
LNMO film. The LTO-coated sample showed an improved stability
over time (Fig. 2c), while the uncoated cathode retained only 35% of
the maximum capacity after 100 cycles, the LTO coated sample
retained nearly 60% of its initial capacity.

The Coulombic e�ciency of the uncoated sample displayed
in Fig. 2d was in the range of 75% to 87%, which is comparable
to results reported by Arrebola et al.35 The LTO-coated sample
showed more constant Coulombic e�ciencies around 90%
(except for the first cycle). Taking into account both the
enhanced capacity retention and the improved Coulombic
e�ciency, it can be concluded that the coating helps protecting
the cathode material and the electrolyte from degradation.
Nevertheless, at least 10% of the charge is available for parasitic
side reactions, such as SEI formation at the interface of LTO/
liquid electrolyte, which was also investigated by HAXPES
analysis, as will be described in Section 3.3.

3.2. Survey spectra and depth profile

Fig. 3 displays the survey HAXPES spectra of the LTO coated
LNMO thin-film cathode (electrolyte: 1 M LiPF 6 in EC/DMC
1 : 1) in its discharged state with the nominal composition
LiNi 0.5Mn1.5O4 after conducting three cyclic voltammograms
and a single charge and discharge cycle between 3.5 V and 4.9 V
with a current density of 50 mA cm� 2. The spectral features can
principally be assigned either to components originating from
the electrode material (titanium, manganese, nickel and oxy-
gen) or from electrolyte decomposition products (carbon, fluor-
ine, oxygen) forming a surface layer on-top of the electrode. A
detailed peak fitting analysis was performed with the high-
lighted elemental signals in Fig. 3. It has to be emphasized that
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phosphorus and lithium signals were excluded from the analy-
sis because of their low intensities.

Fig. 4 displays the depth profile for the LTO coated LNMO
thin-film cathode obtained by quantitative analysis of the data
in Fig. 3 as described in Section 2.3. The probing depth for a
specific photon energy was estimated using eqn (1) by three
times the average IMFP of the photoelectrons of all core levels
used. The IMFP is dependent on the kinetic energy (KE) of the
photoelectrons. Thus, the probing depth is not uniform for a
given photon energy as the KE of the photoelectrons varies with
the binding energies of the core levels. Especially the IMFP of
high binding energy core levels such as Ni 2p compared with
low binding energy core levels like C 1s should be quite
di�erent. However, in the high KE regime of HAXPES with
IMFPs in the nanometer scale the di�erence between the

individual IMFPs of the core levels fall below the error (about
20%)33 for estimating the IMFP itself by using approximated
values. Even at a photon energy of 2 keV the individual IMFPs
are in this range of error, which justifies the averaging. The
chemical species were assigned to either components of the
bulk electrode coating material or components of the surface
layer. The surface layer attenuates the bulk intensities to a
certain amount as was discussed in Section 2.3. The sum of the
bulk intensities increase with increasing probing depth follow-
ing an exponential trend as expected on the basis of eqn (3).

3.3. Composition of the surface layer

The LTO coating is covered by a surface layer that consists
mostly of organic polymers (90%) and minority species, such as
metal fluorides and fluorophosphates (10%). The chemical
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Fig. 3 HAXPES survey spectra of the LTO-coated LNMO thin-film cathode with assignment of the spectral features to elemental core levels, for photon
energies from 2 to 6 keV as indicated. Each spectrum was normalized by its total intensity area. The red boxes mark the regions used in further analysis.

Fig. 4 Near-surface depth profile of the LTO coated LNMO thin-film cathode. Relative intensities according to the curve fits of the core level spectra,
grouped into contributions of the bulk coating and the surface layer. The predominant oxidation state of the metal ions is indicated. The average probing
depth is specified on the right side of the graph. Increasing probing depth is indicated with an arrow.
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composition was determined by analyzing the C 1s, O 1s and F 1s
core level spectra (Fig. 5). In case of the C 1s and O 1s spectra, the
spectral shape is di�cult to deco nvolute into contributions from
distinct chemical species, because the sample contains most likely a
large number of C and O species with slightly di�erent binding
energies. In the O 1s signal, the intense main feature at 529.4 eV is
attributed to the metal oxides of the bulk coating. Less intense
contributions in the BE range f rom 530.5 eV to 533.4 eV can be
assigned to various species that have previously been reported as
typical decomposition products of the electrolyte (see Section 2.1):
poly(ethers), poly(carbonates), lithium alkoxides and carbonates.9,36

The spectral features of the C 1s spectrum support these assign-
ments: for example, the C 1s peak at 285.8 eV and the O 1s peak at
531.4 eV can be associated with poly(ethylene oxide) (PEO),37 which
is formed by direct polymerizati on of ethylene carbonate (EC)via
poly(ethylene carbonate) (PEC):14,16,38

EC �� !
PF5 PEC ��� !

� CO2 PEO (5)

The reaction is catalyzed by the Lewis-acid PF5 resulting from
decomposition of the electrolyte salt. Residual water can also lead
to the hydrolysis of LiPF6.

16,39,40

LiPF6 2 LiF + PF5 (6)

PF5 + H2O - POF3 + 2HF (7)

POF3 + 2xLi+ + 2xe� - LixPF3� xO + xLiF (8)

The decomposition products can be related to the three signals
of the F 1s spectrum: the peaks at 687.7 eV, 686.4 eV and 684.1 eV
are attributed to Li xPF3� xO species, LiF, and additional metal
fluorides such as MnF2 and NiF2, respectively. The latter can be
formed by reaction of LNMO with HF. 14,16,41

The chemical composition of the surface layer is in line with
previously reported data of similar cathode systems.35,36,42

Edström et al. provided an overview of the cathode…electrolyte
interface composition of the commonly used cathode materials
LiMn 2O4, LiCoO2, LiNiO2 and LiNi 1� xCoxO2 as determined by
photoelectron spectroscopy.36 These investigations revealed the
presence of similar surface species as found here, including

polycarbonates, polymeric hydrocarbons and electrolyte salt
decomposition products such as LiF or Li xPOyFz.

The thickness of the surface layer is calculated to be 2.9�
0.4 nm using eqn (3) and estimating typical errors in the relative
intensities of 10% 43 and in the IMPFs of 20%33 (for details see
Section 2.3). This result is in good agreement with previously
published ToF-SIMS data.25 In contrast, formation of considerably
thicker SEI layers has been reported for uncoated LNMO cathodes
which had been in direct contact to the battery electrolyte. Edströ m
et al. discussed the surface layer in terms of a solid permeable
interface (SPI) that does not passivate the cathode surface, but
enables further electrolyte degradation as fresh electrolyte can be
transported continuously to the cathode surface.15,36 This resulted
in an increase of the surface layer thickness with increasing cycling
number. The comparatively small thickness of the surface layer
found here is in accordance to the electrochemical experiments
discussed in Section 3.1, which showed an improved stability over
time for the LTO coated sample.

3.4. Composition of the bulk coating

The coating material mostly consists of Ni( II), Mn( IV) and Ti(IV)
oxide species. This is revealed by the analysis of the core level
spectra of these elements that will be discussed in detail in
Section 3.5. The bulk coating composition Ti xNiyMn zO4, as
determined on the basis of the relative peak intensities, in
dependence on the probing depth is plotted in Fig. 6. The
electrode composition is uniform within the margins of error,
only the concentration of manganese decreases slightly but
significantly. This e�ect can be attributed to additional MnF 2

deposited at the surface as indicated in the F 1s spectra. The
bulk composition is strongly a�ected by the applied back-
ground correction method. For example, using a Tougaard
background increases the amount of manganese by over 60%.
This result emphasizes the influence of the inelastic back-
ground intensity as the Tougaard and Shirley method define
and exclude this intensity di�erently (see Fig. 5a and 8a…c). The
mean bulk composition is Li 1.1Ni0.24� 0.03Mn0.40� 0.04Ti1.2� 0.2O4,
as was estimated by averaging over the probing depths and
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Fig. 5 HAXPES (a) O 1s, (b) C 1s and (c) F 1s spectra of the LTO coated LNMO thin-film cathode with signal deconvolution and assignment to the
indicated chemical species. The spectra were taken with a photon energy of 3 keV. In case of the O 1s spectrum, both the Shirley background and a
Tougaard background are shown (see the text for further details).
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background methods. The lithium content was determined on
the basis of charge neutrality considerations.

To explain the presence of Ni and Mn within the probed layer, it
is proposed that nickel and manganese ions di�use from the
LNMO cathode material into the LTO lattice during the heat
treatment, which is part of the preparation procedure of the
electrode (see Section 2.1). Since both, LNMO and LTO crystallize
in a spinel structure with similar lattice parameters 44 and similar
ion radii, 45 it is likely that the bulk coating can be considered as a
solid solution of the two spinels LNMO and LTO. In fact, quatern-
ary and ternary spinels of the composition LiNi 0.5Mn1.5� xTixO4

(0 r x r 1.5) (LNMTO) and Li4Mn5� xTixO12 (0 r x r 5) have
been reported in the literature. 46 In the quaternary spinel LNMTO,
all cations except lith ium prefer octahedral coordination: the
cations Ni2+ (d8) and Mn4+ (d3) experience a high crystal field
stabilization energy. Ti4+ (d0) benefits from an improved Coulomb
attraction at the octahedral sites.46 In a spinel structure, the metal
ions occupy the two octahedral sites (O) and one of the four
tetrahedral sites (T). In case of the 4-5-12 system Li4Ti5O12, the
cations are distributed as Li T[Li1/3Ti2/3]OO4. Applying this cation
distribution with respect to the preferred coordination to the
estimated bulk formula yields Li T[Li0.1Ni0.24Mn0.40Ti1.2]OO4. The
occupation of the octahedral sites thus nearly reaches the ideal
value of 2, which underlines the validity of the estimated bulk
composition and the formation of a quaternary spinel solid
solution. The partial replacement of Ti 4+ (d0) ions at the
octahedral sites with the open-shell Ni 2+ (d8) and Mn4+ (d3) ions
should significantly increase the electronic conductivity of the
LTO layer, as was found in previous impedance spectroscopy
measurements.25

3.5. Analysis of the transition metal core level spectra

Fig. 7 displays 2p core level spectra of titanium, nickel and
manganese with the respective signal deconvolutions.

Generally, oxide species forming the bulk coating material
and/or fluoride species resulting from dissolution processes
with hydrofluoric acid can be present in the spectra.

The Ti 2p spectrum (Fig. 7a) consists of the spin…orbit split
2p3/2 and 2p1/2 main photoelectron line, two well resolved
shake-up peaks and an additional broad feature, which can
be attributed to an inelastic energy loss peak.47 The origin of
the two shake-up satellites can be explained in terms of exciton
formation. 48 The spectrum was fitted empirically by applying a
single fitting function to each of the five spectral features.

The Ti 2p3/2 BE of 457.8 eV is at the lower energy side of 16
reviewed BEs of TiO2

49 with a mean value of 458.7 eV and a
standard deviation of 1.3 eV. This quite low BE excludes the
presence of large amounts of titanium fluoride species, for which
2p3/2 BEs of 461.6 eV (TiF4) and 459.9 eV (TiF3) were reported.47

Further insight into the chemical state of titanium is provided
by the energy separationDEsat between the main 2p3/2 peak and the
shake-up satellites. It has been found that DEsat increases with the
electronegativity of the ligand and the oxidation state of the
metal.50 The DEsat values of 13.3 eV and 18.7 eV for the first and
second shake-up satellite, respectively, of the Ti 2p spectrum fit well
to the literature values of 13.1 eV and 18.9 eV for TiO2.

51 For
comparison, the DEsat value of the first shake-up satellite is
reported to be 14.1 eV for TiF4 and 12.2 eV for TiF3.

50 Thus, the
chemical state of Ti corresponds to a Ti(IV) oxide similar to TiO 2 and
can be attributed to the LTO coating material.

The Ni 2p spectrum (Fig. 7b) displays a complex peak shape
composed of various overlapping spectral features, which are
divided into contributions of the 2p 3/2 and 2p1/2 signals. The
2p3/2 signal exhibits two pronounced features, a main photo-
electron line at 854.7 eV and a broad satellite peak at 861.0 eV.
They are assigned to a cd9L screened and to a cd8 unscreened
final-state configuration, 52,53 respectively (c is a core hole, L is a
ligand hole) in terms of the charge transfer model. 54

Although these two features exist in the 2p spectra of many
nickel compounds, their energy separation DEsat has not been
used for chemical state identifications in the literature (unlike
in the case of Ti 2p, as was discussed above). The reason for this
is that Ni 2p spectra are strongly a�ected by ligand…metal
screening effects.55…57As a result, the spectral shape of these
two features can vary distinctly by changing the chemical
environment of the nickel atom. 57 For example, the 2p3/2 main
photoelectron line of NiO exhibits a peak splitting into two
components at 854.1 eV and 856.2 eV,58 which is missing for
the Ni 2p3/2 signal in Fig. 7b. The occurrence of peak splitting
makes a chemical state identification by investigating the
energy separation between these features difficult as it becomes
uncertain which peak maxima have to be chosen for the
comparison. Therefore, the predominant chemical state of Ni
was determined by comparing the entire spectral shape with
reference spectra from the literature.

Based on the considerations at the beginning of Section 3.5,
the nickel species present here should be either NiF2 or an oxide.
However, NiF2 as the predominant species can be excluded by
comparing the peak shapes and the BEs of the two 2p3/2 main
features that occur at significantly higher binding energies of
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Fig. 6 Dependence of the bulk coating composition Ti xNiyMnzO4 on the
photon energy. The bulk composition is given as the relation of the relative
intensities of the transition metals to the relative intensity of the O 1s metal
oxide signal. The relative intensities were determined by using either a
Shirley or a Tougaard background.
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858.1 eV and 863.6 eV for NiF2
57 than those found here (854.7 eV

and 861.0 eV). In contrast, the Ni 2p spectrum displayed here
strongly resembles literature spectra of mixed crystals of
NixMg1� xO

56,59 with high magnesium content. The similarities
include both the spectral shape and the binding energies of the
2p3/2 main features. It has been shown that diluting NiO by
diamagnetic Mg2+ ions induces a change in the Ni 2p peak shape
letting the high energy shoulder of the 2p 3/2 main photoelectron
line of NiO vanish. 55,56 A di�usion of Ni ions into the LTO layer
with diamagnetic Ti( IV) d0 ions could induce a similar e�ect with
respect to Ni. Thus, the chemical state of nickel should corre-
spond to Ni ions in a (diluted) Ni( II) oxide. However, the presence
of additional NiF 2 traces cannot be excluded, because the 2p3/2

signal was fitted with empirically modified fitting parameters for
NiO from the literature. 52

The Mn 2p spectrum (Fig. 7c) consists of the well separated
2p3/2 and 2p1/2 photoelectron lines and an additional satellite at
the high binding energy side. The asymmetric peak broadening
observed in the 2p3/2 signal to higher binding energies and in
the 2p1/2 to lower binding energies results from multiplet
splitting. Mn( II), Mn(III ) and Mn( IV) compounds exhibit pro-
nounced multiplet splitting because their d-electrons can cou-
ple with the unpaired electron in the core hole. This distinct
peak broadening and the complex signal shapes usually
obscure the di�erences in the 2p 3/2 binding energies of di�erent
manganese compounds. Thus, absolute binding energy values

are a poor indicator for determining the chemical state of
manganese.30,60 However, the spectral shape of the Mn 2p
spectra is strongly dependent on the oxidation state and the
electronic configuration of the Mn atoms, according to the
literature. 61 The chemical environment has only little influence,
which means that di�erent compounds can lead to similar peak
shapes if the oxidation state and the electronic configuration of
the Mn ions are the same. For example, MnF2 and MnO display
similar 2p spectra as in both cases Mn has the oxidation state +II
and a high-spin d 5 electron configuration. 30,62

The predominant oxidation state of Mn can be determined by
the energy separationDEsat of the 2p1/2 peak and the satellite signal
and additionally by the multiplet splitting of the Mn 3s core level
(Fig. 7d).63 The DEsat value of 11.7 eV and the Mn 3s multiplett
splitting of 4.2 eV agree well with literature data of Mn( IV)O2 (11.8
eV and 4.4 eV, respectively).63 For comparison, the DEsat value and
the Mn 3s multiplet splitting of Mn( III )2O3 are reported to be 10.1 eV
and 5.4 eV, respectively.64 The +II oxidation state of Mn can be
excluded, because its characteristic shake-up satellite between the
2p1/2 and 2p3/2 components at about 647 eV is missing in the
spectrum in Fig. 7c.30,60 Thus, the predominant chemical state of
Mn corresponds to a Mn( IV) oxide. The presence of the fluoride
species MnF4 can be excluded, because it is not stable under the
experimental conditions. 65

The high binding energy side of the 2p 3/2 signal can be
described by a fitting model for MnO 2 based on the Gupta and
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Fig. 7 HAXPES core-level spectra in the regions of (a) Ti 2p, (b) Ni 2p, (c) Mn 2p and (d) Mn 3s, for the LTO coated LNMO thin-film cathode, taken with a
photon energy of 3 keV. Besides the Shirley background used for the curve fitting a Tougaard background is presented in (a…c).
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Sen multiplet structure. 61 The multiplet envelope was modeled
by five fitting functions with fixed relative intensities and
binding energies. An additional peak assigned to a shake-up
feature was added at about 645 eV according to literature.61 The
shoulder at the low binding energy side of the 2p 3/2 signal that
cannot be described by the fitting model is attributed to
additional Mn( III ) or Mn( II) species. It is known that Mn( III )
contaminations are typically present in Mn( IV) oxide spe-
cies.30,61 Mn( II) could occur as MnF2 that is formed by reaction
of LNMO with HF as discussed above.

3.6. Structure of the electrode

A schematic representation of the structure of the LTO-coated
LNMO thin-film cathode is shown in Fig. 8. The idealized large-
scale ToF-SIMS depth profile on the left hand side was reported
previously.25 The data showed the existence of two di�erent layers
assigned to LNMO and the LTO coating on top of the gold
substrate. The dimension of these two layers can only be approxi-
mated as they are not clearly separated from each other. Mn and Ni
species were found in the LTO coating, indicating a cross-di�usion
of these ions from the LNMO layer into the LTO layer.

The right hand side of Fig. 8 shows the detailed near-surface
depth profile as was derived from HAXPES in the present work.
The maximum probing depth is about 20 nm. Within this range,
the coating film of the cathode consists of a mostly uniform
mixture of Li( I), Ti(IV), Ni(II) and Mn( IV) oxides with the composi-
tion Li 1.1Ni0.24� 0.03Mn0.40� 0.04Ti1.2� 0.2O4. Thus, all metal ions are
in the same oxidation state as in LNMO and LTO, respectively.
The components of the coating possibly adopt a spinel structure
by forming a solid solution of the LTO and LNMO phases with
Li, Mn, Ni and Ti cations mixing on the spinel octahedral sites.
The cathode is covered by a 3 nm thin surface layer resulting
from electrolyte decomposition products. The surface layer con-
sists predominantly of organic polymers (90%) as well as metal
fluorides and fluorophosphates (10%).

4. Summary and conclusions
In this study we investigated a thin-film LiNi 0.5Mn1.5O4 cathode
coated with Li 4Ti5O12 using electrochemical charge and dis-
charge experiments and subsequent hard X-ray photoelectron
spectroscopy (HAXPES) measurements in an energy range of 2…

6 keV. We obtained non-destructive depth profiles of the cathode in
its discharged state with probing depths ranging from 6 to 20 nm.
The LTO coating was found to be covered by a 3 nm thin surface
layer that consists predominantly of organic polymers (90%), as
well as metal fluorides and fluor ophosphates (10%). A positive
influence of the Li 4Ti5O12 coating on the capacity retention was
found, but the size and stability of the surface layer should be
further investigated. Within the probing depth, the coating itself
consisted of a uniform mixture of Li( I), Ti(IV), Ni(II) and Mn(IV)
oxides and had the composition Li 1.1Ni0.24Mn0.40Ti1.2O4 with all
metal cations having the same oxidation state as in LNMO and
LTO. The presence of Mn and Ni in the near-surface region
indicates that these elements diffuse from the LiNi 0.5Mn1.5O4

(LMNO) layer into the Li 4Ti5O12 (LTO) coating. Since both LMNO
and LTO are spinels, the resulting solid solution most likely also
has a spinel structure. The doping of Li 4Ti5O12 with the open d-
shell ions Ni 2+ (d8) and Mn4+ (d3) should increase the electronic
conductivity of the coating significantly and thus provides an
explanation for the very low impedance of the coating material
found by previous studies. Further insight into the chemical nature
of the transition metal ions was achieved by analysis of the complex
Ti 2p, Ni 2p and Mn 2p photoelectron spectra. Because of various
processes that can accompany theprimary photoemission, includ-
ing shake-up or plasmon loss structures and multiplet splitting,
binding energies of single peak maxima are often not characteristic
and should not be used alone to determine the chemical state of
transition metals.
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Berlin fü r Materialien und Energie (BESSY-II) is gratefully
acknowledged. H. Z. thanks the Chinese Scholarship Council
(CSC) for a PhD fellowship.

References
1 K. Kobayashi, Nucl. Instrum. Methods Phys. Res., Sect. A,

2009, 601, 32…47.
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Abstract 
We have carried out a basic study on the charge transfer across the interface between LiNi0.5Mn1.5O4 (LNMO) high-
voltage cathode films and amorphous LiNbO3 solid electrolyte films of variable thickness. Planar film structures 
were prepared on top of Au substrates by means of sol-gel chemistry and spin coating. The film structures were 
characterized by combining electrochemical impedance spectroscopy (EIS), cross-sectional scanning electron 
microscopy (SEM) and x-ray photoelectron spectroscopy (XPS). SEM imaging revealed that the films are dense 
and contain no detectable pinholes. Nb 3d XPS spectra of the LiNbO3 films indicate that Nb is present in a single 
oxidation state and are in perfect agreement with literature spectra of LiNbO3. Three-electrode EIS was carried out 
in a half-cell configuration of Au substrate / LNMO / LiNbO3  / liquid electrolyte with a reference electrode being 
placed in the liquid electrolyte. The analysis of the impedance spectra for different LiNbO3 film thicknesses 
enables us to differentiate between (i) the overall charge transfer resistances of both interfaces LNMO / LiNbO3 
and LiNbO3 / liquid electrolyte and (ii) the bulk resistance of the LiNbO3 films. We obtain interfacial charge 
transfer resistances < 50 �
  cm², which is a very promising result in view of the application of such coatings in 
high-power solid-state batteries. 
 
1. Introduction  
The development of all-solid-state lithium ion batteries 
opens up new opportunities for enhancing the energy 
density and the safety of battery systems for 
electromotive applications as well as for the stationary 
storage of renewable energies1�±5. In conventional 
lithium-ion batteries, safety risks are closely related to 
the usage of volatile and thus flammable liquid 
electrolytes. In contrast, solid electrolytes are in general 
non-flammable and exhibit a high thermal stability. For 
high-power applications, solid electrolytes with high 
lithium ion conductivity are required. Here, sulfide-
based lithium superionic conductors seem to be 
promising candidates6,7. Besides their high lithium ion 
conductivity, these materials are rather soft, which is 
beneficial for bringing all-solid state batteries into the 
desired shape. However, a drawback of sulfide-based 
electrolytes is their limited oxidation stability, which 
manifests in reactions with common cathode materials, 
such as LiCoO2 or LiNi0.5Mn1.5O4 (LNMO)1,8,9. These 
reactions lead to the formation of highly resistive 
interfacial layers. 

In order to prevent this, cathode materials have been 
coated with thin layers of stable solid ion conductors. 
Examples are Li 4Ti5O12, Al2O3, ZrO2 and LiNbO3 
layers1,4,8,10�±13. While Li + ion transport across such 
layers is possible, the layers prevent electron transport 
from the cathode to the battery electrolyte and thus a 
decomposition of the electrolyte. In particular, 
amorphous LiNbO3 was identified as a promising 
coating material for cathodes, since it exhibits high 
oxidation stability and a rather high ionic conductivity 
(about 10-6 S/cm). For instance, a LiNbO3-coated 
LiCoO2 cathode and a highly conductive Li 10GeP2S12 
electrolyte were used in a prototype high-power solid-
state lithium ion battery14. 
For further enhancing the energy density of such 
batteries, it would be desirable to replace LiCoO2 by the 
high-voltage spinel LiNi0.5Mn1.5O4, which intercalates/ 
deintercalates Li at about 4.7 V vs. Li+/Li 15�±17. For the 
power density of such batteries, not only the coating 
layer resistance is relevant, but also the charge transfer 
resistance at the cathode/coating interface. In principle, 
electrochemical impedance spectroscopy (EIS) is 
suitable for differentiating between these resistances. 



However, if the thickness of the coating layers is in the 
nm range, this differentiation is very difficult, since 
coating layer capacitance and cathode/coating 
interfacial capacitance are similar. Consequently, we 
prepared LNMO cathode films coated with a 550 nm 
thick LiNbO3 film and carried out EIS measurements on 
this planar film structure18. Remarkably, we observed 
only one major semicircle in the impedance spectra. An 
impedance semicircle originating exclusively from the 
LiNbO3 layer could not be identified. This indicates that 
the interfacial charge transfer impedance and the 
LiNbO3 layer impedance do not lead to well-separated 
semicircles in the Nyquist plot. 
In order to study this phenomenon in more detail, we 
now carried out additional EIS measurements on planar 
film structure with different thickness of the LiNbO3 
layer ranging from 550 nm to 1.5 µm. The thickness 
and morphology of the film structure was investigated 
by means of cross-sectional scanning electron 
microscopy (SEM) subsequent to a focused ion beam 
(FIB) cut into the layer structure. In addition, the 
oxidation state of Nb in the LiNbO3 layers was 
characterized by means of X-ray photoelectron 
spectroscopy (XPS). For the EIS measurements, we 
used a half-cell configuration Au substrate/LNMO 
/LiNbO3/liquid electrolyte with a reference electrode 
being placed in the liquid electrolyte. Thus, the 
resistance of the LiNbO3 layer as well as the charge 
transfer resistance of the interfaces LNMO / LiNbO3 
and LiNbO3 / liquid electrolyte should contribute to the 
impedance spectra. Remarkably, we again observe only 
a single major semicircle, even for the film structure 
with the thickest LiNbO3 layer. However, an important 
new finding is that the resistance of the semicircle 
increases in a linear fashion with increasing thickness 
of the LiNbO3 layer and that the conductivity extracted 
from this linear relation is exactly in line with the well-
known ionic conductivity of amorphous LiNbO3. This 
allows us to determine the sum of the charge transfer 
resistances of the two interfaces by extrapolating the 
layer thickness to zero. We obtain a value of only 
48 �:  cm2 for the area-specific charge transfer resistance 
of both interfaces. This result demonstrates that the 
charge transfer resistance between an LNMO cathode 
and well-prepared coating layers is sufficiently low for 
high-power solid-state batteries.  
 
2. Experimental 
Polished planar gold electrodes were chosen as 
substrates for the preparation of the planar film 
structures. The polishing was done by means of 0.25 
���P���G�L�D�P�R�Q�G���S�D�V�W�H���D�Q�G���D MD-CHEM polishing pad.  

The poly(vinylpyrrolidone) route (PVP route) was 
applied for the preparation of uniform LNMO precursor 
solutions.19 The starting materials for the LNMO 
precursor solution were PVP powder with an average 
molecular weight of 25.000 g/mol, Li(CH3COO) x 2 
H2O, Ni(CH3COO)2 x 4 H2O, Mn(CH3COO)2x 4 H2O,  
CH3COOH, i-C3H7OH, H2O (molar ratio = 0.94 : 0.69 : 
0.34 : 0.94 : 25.05 : 28.19 : 43.85). All starting 
materials, except for the PVP powder (Roth), were 
obtained from Aldrich. The powdered starting materials 
were dissolved in the solvent mixture CH3COOH +i-
C3H7OH + H2O, heated to 50 °C, and stirred for 6 hours 
to obtain a clear turquoise solution. The sol was then 
spin coated at a rotational speed of 3000 rpm for 30 s 
onto the gold substrate to form a gel.  Subsequently, the 
gel film was  converted to a ceramic oxide by heating to 
700 °C for 10 minutes. The spin coating and heating 
steps were repeated 12 times. Finally, the films were 
heated to 800 °C for 60 minutes in air in order to form 
crystalline LNMO.  
The starting materials for LiNbO3 were: Lithium 
(Rockwood Lithium), Nb(C2H5O)5 (Alfa Aesar), 
C2H5OH (Aldrich), H2O (molar ratio= 5.5 : 5.0 : 85.0 : 
1.6). Lithium was dissolved in dry ethanol, before 
Nb(C2H5O)5 was added. The solution was stirred for 30 
minutes, then H2O was added. Spin coating of the sol 
onto the LNMO-coated substrates was carried out with 
a rotation speed of 1800 rpm for 40 s. The formed gel 
film was then dried at 150 °C for 10 minutes. The spin 
coating and heating step was repeated several times. 
Finally, the films were heated to 450 °C for 60 minutes 
in air in order to form an amorphous LiNbO3 (LNO) 
layer. Three different layer structures with three, six 
and nine LNO layers, respectively, were fabricated. 
For the electrochemical measurements, we used a 
battery-type cell setup (Microcell HC &TSC battery 
cell, RHD Instruments) in combination with a Zahner 
Zennium electrochemical workstation. The 
measurements were carried out at 293 K in a half-cell 
configuration Au/LNMO/LiNbO3/(liquid electrolyte in 
a separator), with a silver wire pseudo reference 
electrode being placed in the middle of 10 pieces of 
Whatman GF/A separators. The liquid electrolyte 
(LP30, Merck) consisted of a mixture of dimethyl 
carbonate (DMC) and ethylene carbonate (EC) (1:1 v/v) 
�F�R�Q�W�D�L�Q�L�Q�J�� ���� �P�R�O�Â�O-1 LiPF6. The cells were subjected to 
three voltammetric cycles in a voltage range between 
3.5 V and 4.9 V with a scanning speed of 1 mV/s, 
before any other measurements were done. Then EIS 
measurements were performed at different electrode dc 
potentials in a frequency range from 500 kHz to 10 
mHz using an ac voltage of 10 mVrms. Before starting 



an impedance measurement at a specific dc potential, 
the cell was first held at this potential for 1 h. The 
collected impedance data were analyzed using the 
software suite RelaxIS (RHD Instruments). After 
finalizing the electrochemical measurements, the cells 
were discharged to 3.5 V vs. Li+/Li, disassembled and 
the cathode was rinsed with dimethyl carbonate. 
To determine the thicknesses of the films, cross sections 
of the samples were prepared and investigated by using 
a focused (gallium) ion beam (FIB) and a scanning 
electron microscope (SEM)  (dual beam system, JIB 
4601F, JEOL). Ion beam damage in the sample was 
reduced by depositing a protective carbon layer on the 
sample surface before carrying out the FIB cut. The 
elemental distribution within the different layers was 
mapped using energy dispersive X-ray (EDX) 
spectroscopy (detector: Bruker XFlash 5010) in the 
SEM.   
XPS measurements were conducted in a PHI 
Versaprobe II Scanning ESCA Microprobe (Physical 
�(�O�H�F�W�U�R�Q�L�F�V���� �X�V�L�Q�J�� �D�� �P�R�Q�R�F�K�U�R�P�D�W�L�]�H�G�� �$�O�� �.�.�� �;-ray 
source (beam diameter 200 µm, X-ray power of 50 W) 
equipped with an argon ion gun for depth profiling. The 
analyzer pass energy for detail spectra was set to 23.5 
eV with a step time of 50 ms and a step size of 0.2 eV. 
During measurements, the sample was flooded with 
slow electrons and argon ions using the built-in ion 
sputter and electron guns in order to compensate 
surface charging effects. Data evaluation was 
performed using CasaXPS software20. For the charge 
correction the energy of the C1s-line was set to 284.8 
eV. 
 

 
 
Figure 1: a) Representative cross-sectional SEM image 
of the Au/LNMO/LNO_9L structure (covered by a 
protective carbon layer) after a FIB cut at a viewing 
angle of 53°. 
 

3. Results and Discussion 
a) Morphology and thickness of films 
In Fig. 1 a), we show a representative SEM image of 
the layer structure with 9 layers of LiNbO3 (Name of 
sample: LNO_9L) after a FIB cut had been carried out. 
The different layers are clearly distinguishable. Both 
the LMNO film and the LiNbO3 film are dense and 
contain no detectable pinholes.  

 

 
 
Figure 1: b) EDX elemental distribution maps of the 
Au/LNMO/LNO_9L layer structure. 
 
The LNMO layer could be clearly identified by means 
of EDX, see Fig. 1 b). On the other hand, since there 
was a strong overlap of Au and Nb EDX signals on the 
energy scale, it was difficult to distinguish the Au layer 
and the LiNbO3 layer from EDX alone. However as 
presented in an earlier study18, time-of-flight secondary 
ion mass spectrometry (ToF-SIMS) depth profiling of 
the LNO_3L sample showed that there is no 
intermixing between the Au substrate and the LiNbO3 
layer. The thickness of the LNMO layer was 
approximately 500 nm for all samples, while the 
thickness of the LiNbO3 coating varied between 550 nm 
and 1500 nm, see Table 1.  
 
Table 1: Sample names with corresponding number of 
LNO layers and the overall LNO coating thickness 

Sample 
name 

Number of 
LiNbO 3 layers 

Overall LiNbO 3 
coating thickness 

LNO_3L 3 550 nm 
LNO_6L 6 925 nm 
LNO_9L 9 1500 nm 

 
 
In order to obtain information about the oxidation state 
of Nb in the LiNbO3 layer and potential surface layers 
formed during cycling, XPS measurements were 



performed on the LNO coated electrode after cycling. 
The survey spectra (not shown) indicated a quite pure 
LNO surface with low impurities from the cycling 
procedure. All impurities could be removed with a 
single low energy sputter clean (500 eV, 5 min). The 
Nb 3d-spectrum before sputtering was fitted with a 
Gaussian-Lorentzian line shape (GL(30)) and a Shirley 
background. The perfect fit illustrated in Fig. 2 provides 
strong indication that niobium has only one effective 
oxidation state. The resulting energy position of 207.1 
eV with a splitting of 2.75 eV matches exactly with the 
literature data21 for LiNbO3. 

 
Figure 2: Nb 3d XPS spectrum of the deposited 
LiNbO3 film on LNO_6L and fit with a Gaussian-
Lorentzian line. 
 
b) Analysis and interpretation of electrochemical 
impedance spectra 
The three-electrode impedance spectra of all samples 
showed a single dominating semicircle. As an example, 
we present in Fig. 3 Nyquist plots for all samples at an 
electrode potential of 4.6 V vs. Li+/Li. For a better 
comparison, the liquid electrolyte resistance was 
subtracted from the spectra. At very low frequencies, a 
straight line with an angle of about 45° is observed 
(Warburg impedance), which is caused by chemical 
diffusion of Li18 in LNMO.  
 
An equivalent circuit for fitting the impedance spectra 
is shown in Fig. 4. Here REL denotes the liquid 
electrolyte resistance. A resistance RSEI in parallel to a 
constant-phase element CPESEI is used to fit a small 
impedance semicircle observable at high frequencies 
(see inset of Fig. 2), which most likely originates from a 
thin SEI-type layer on top of the LiNbO3 layer, see next 
paragraph. The impedance ZCPE of a constant-phase 
element22 (CPE) is given by �<�¼�É�¾
L �3�?�5�:�E�ñ�;�?��  with 
�= 
Q �s. Here, i �L�V�� �W�K�H�� �L�P�D�J�L�Q�D�U�\�� �X�Q�L�W���� �&�� �L�V�� �W�K�H�� �D�Q�J�X�O�D�U��
frequency, Q is the prefactor of the CPE and �. its 
exponent. The capacitance of the SEI layer was 

estimated by using the Brug22 formula���%�¼�É�¾
L
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g
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Figure 3: Impedance spectra obtained for the half-cell 
configurations Au substrate / LNMO / LiNbO3 / LP30 at 
4.6 V vs. Li+/Li. The electrolyte resistance was 
subtracted for a better comparison. The inset shows a 
small high-frequency semicircle.  
 
The dominating low-frequency semicircle is 
represented by a resistance RLF in parallel to a constant-
phase element CPELF. Finally, the chemical Li diffusion 
in LNMO is described by a constant-phase element 
CPELNMO.  
 

 
 

Figure 4: Equivalent circuit for fitting the impedance 
spectra. 
 
The SEI-type process had very low resistances in the 
range of 1-���� �
�� �F�P�ð and the capacitance was 5 µF/cm². 
An estimation of the layer thickness based on the 

capacitance �% 
L
���, ���Ã�º

�×
, (�00 = vacuum permittivity, A = 

area) with an estimated relative permittivity �0R = 20 
(typical value for solid electrolytes), yielded a value 
around d = 3.5 nm, which is in good agreement with 
previous results from ToF-SIMS18. 
 
The capacitance of the dominating semicircle CLF 
obtained from the Brug formula was around 30 ��F/cm², 
see Fig. 5. This capacitance value is also in good 
agreement with results obtained in previous studies23 
and is within the typical range of double layer 
capacitances.  



 
Figure 5: Dependence of the capacitance of the 
dominating semicircle CLF on electrode potential E. 
 
In Fig. 6, we plot the resistance of the dominating 
semicircle, RLF, versus the electrode potential for all 
three samples. RLF exhibits a clear dependence on the 
electrode potential with a minimum around 4.65 V. 
This indicates that charge transfer resistances play an 
important role for RLF. On the other hand, RLF increases 
with increasing thickness of the LiNbO3 layers. This is 
at variance with the assumption that RLF can be 
interpreted exclusively as a charge transfer resistance.  

 
Figure 6: Dependence of the resistance of the 
dominating low-frequency semicircle, RLF, on the 
electrode potential E. 
 
In Fig. 7, we plot the minimum value of RLF at 4.65 V 
versus the thickness of the LNMO layer. As seen from 
the figure, there is a linear relation between RLF and 
layer thickness. Thus, the data can be fitted by a straight 
line with a slope of 110 m�
  cm² / nm (± 4 m�
  cm² / 
nm) and a y-axis intercept of 48 �
  cm² (± 6 �
  cm²). 
The slope can be identified with a specific resistivity of 
110 m�
  cm² / nm = 1.1 M�
  cm, corresponding to a 
specific conductivity of 0.9 µS/cm. This specific 
conductivity value matches perfectly with the reported 
Li + ion conductivity of amorphous LiNbO3

24�±26. 
 
These results provide strong evidence that the 
dominating semicircle is governed by both charge 
transfer resistances and the LiNbO3 layer resistance. 

Thus, although the thickness of the LiNbO3 layer has 
been increased to 1500 nm in this study, the charge 
transfer impedances and the LiNbO3 layer impedances 
do not lead to separable semicircles in the Nyquist plot. 
However, a distinction between the charge transfer 
resistances and the LiNbO3 layer resistance can be 
achieved by means of the fit shown in Fig. 6. 
Consequently, the y-axis intercept can be identified 
with the minimum charge transfer resistances at 4.65 V. 

 
Figure 7: Influence of the LiNbO3 layer thickness on 
the resistance RLF at 4.65 V. 
 
The obtained value of 48 �
  cm² is remarkably low in 
view of the fact that this value represents the sum of the 
charge transfer resistances at both interfaces LNMO / 
LiNbO3 and LiNbO3 / liquid electrolyte. Only very few 
studies13,16,27�±32 have been carried out so far on the 
charge transfer resistance at solid electrolyte / liquid 
electrolyte interfaces. In some cases, rather high RCT 
values were reported13,16,28. In view of these results, it is 
likely that the interface LiNbO3 / LP30 contributes 
significantly to the overall charge transfer resistance of 
48 �
  cm². This implies that the charge transfer 
resistance of the interface LNMO / LiNbO3 is lower 
than other interfacial resistances observed in lithium-
ion batteries with liquid electrolytes. For instance, the 
charge transfer resistance of LNMO in direct contact to 
LP3033 is larger than ���������
 cm², and the charge-transfer 
resistance of LiCoO2 in contact to a liquid electrolyte 
LiCF3SO3 / propylene carbonate34 is larger than 1000 
�
  cm².  Thus, our results demonstrate that the charge 
transfer resistance between LNMO high-voltage 
cathodes and well-prepared coating layers is 
sufficiently low for applying such coating in high-
power solid-state batteries.  
 
Summary and Conclusions 
We have carried out three-electrode impedance 
spectroscopic measurements on a planar layer structure 
Au / LNMO / LiNbO3 / LP30 with the thickness of the 
LiNbO3 coating layer varying between 550 nm and 



1500 nm. FIB/SEM imaging confirmed that the LNMO 
and LiNbO3 layers are dense. The imaging was also 
used for determining the thickness of the layers. Nb 3d 
XPS spectra of the LiNbO3 layers were in perfect 
agreement with literature data.  
Independent of the LiNbO3 layer thickness and of the 
applied electrode potential, the impedance spectra were 
governed by a single semicircle. The resistance of this 
semicircle exhibited a minimum at about 4.65 V vs. 
Li +/Li, indicating that interfacial charge transfer 
resistances exert a significant influence on the 
semicircle resistance. On the other hand, the resistance 
at 4.65 V vs. Li+/Li was found to increase in a linear 
fashion with the LiNbO3 layer thickness, with a slope 
identical to the specific resistivity of amorphous 
LiNbO3. These results provide strong indication that 
both charge transfer resistances and LiNbO3 layer 
resistances contribute to the semicircle resistance. By 
extrapolating the LiNbO3 layer resistance to zero, we 
calculated the charge transfer resistance of both 
interfaces LNMO / LiNbO3 and LiNbO3 / LP30, and we 
obtained a value of 48 �
  cm² (± 6 �
  cm²). Thus, the 
charge transfer resistance of the interface LNMO / 
LiNbO3 appears to be lower than other interfacial 
resistances observed in lithium-ion batteries with liquid 
electrolytes, which is a very promising result in view of 
applying such coatings in high-power solid state 
batteries. 
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