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Abstract

This thesis deals with the synthesis and characterization of lithium-based thin films
with respect to an application in energy storage systems. Polycrystalline thin films can
act as a model system to understand the transport properties in the solid state on an
atomic scale. Within this work, the focus lies on the two lithium-conducting materials
LiPSON and LiCoO2 (LCO). LiPSON functions as a solid electrolyte, whereas in LCO
the ionic conductivity is complemented by an electronic one, enabeling the application
as an electrode material. Thin films of both materials were produced by means of re-
active radiofrequency sputtering. Together with metallic lithium as anode material, the
combination of LiPSON and LCO is a proper candidate to model a standard solid state
battery as a so called microbattery by the use of a single deposition technique.

LiPSON is a LiPON-related material of the so-called Li(A,B)ON system (A,B=P, S, Si).
This material has not been extensively studied in literature as LiPON was the domina-
ting candidate of the Li(A,B)ON system for the use as a solid electrolyte and attracted
most of the attention. In the present work, LiPSON thin films produced by reactive
radiofrequency sputtering are reported for the first time. The structural and electro-
chemical properties of the LiPSON thin films have been characterized and optimized
with regard to the ionic conductivity. The behavior of LiPSON in contact with metal-
lic lithium, i.e. the interface between anode and electrolyte material in thin film solid
state batteries has been investigated by X-ray photoelectron spectroscopy and compa-
red with LiPON as a current state-of-the-art solid electrolyte of this material class.

LiCoO2 is a mixed ionic and electronic conductor and qualifies for application as ca-
thode material. The charge and discharge performance will strongly depend on the
crystallographic orientation of LCO as it crystallizes in a layered structure. Therefore,
the deposition process of LCO has been optimized with regard to the orientation and
physicochemical properties to enhance the life time, the gravimetric and volumetric
energy density and capacity of a thin film solid state battery.
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Abstract (German)

Diese Dissertation beschäftigt sich mit der Synthese und Charakterisierung von Dünn-
schichten auf Lithiumbasis im Hinblick auf eine Anwendung in Energiespeichersyste-
men. Polykristalline Dünnfilme können als Modellsystem dienen, um die Transport-
eigenschaften im festen Zustand im atomaren Maßstab zu verstehen. In dieser Arbeit
liegt der Fokus auf den beiden lithiumionenleitenden Materialien LiPSON und LiCoO2

(LCO). LiPSON fungiert als Festelektrolyt, während bei LCO die Ionenleitfähigkeit
durch eine elektronische Leitfähigkeit ergänzt wird, was wiederum die Anwendung
als Elektrodenmaterial ermöglicht. Dünne Filme beider Materialien wurden mittels re-
aktiver Radiofrequenz (RF)-Kathodenzerstäubung (engl. rf sputter deposition) herge-
stellt. Zusammen mit metallischem Lithium als Anodenmaterial ist die Kombination
von LiPSON und LCO ein geeigneter Kandidat für die Modellierung einer Standard-
Festkörperbatterie als sogenannte Mikrobatterie unter Verwendung einer einzelnen Ab-
scheidungsmethode.

LiPSON ist ein dem LiPON verwandtes Material des sogenannten Li(A,B)ON-Systems
(A, B = P, S, Si). Dieses Material wurde in der Literatur nicht ausführlich untersucht,
da LiPON der dominierende Kandidat des Li(A,B)ON-Systems für die Verwendung
als Festelektrolyt war und die meiste Aufmerksamkeit auf sich zog. In der vorliegen-
den Arbeit werden erstmals LiPSON-Dünnfilme beschrieben, die durch reaktive RF-
Kathodenzerstäubung hergestellt wurden. Die strukturellen und elektrochemischen Ei-
genschaften der LiPSON-Dünnschichten wurden hinsichtlich der Ionenleitfähigkeit cha-
rakterisiert und optimiert. Das Verhalten von LiPSON in Kontakt mit metallischem Li-
thium, d.h. der Grenzfläche zwischen Anode und Elektrolytmaterial in Dünnschicht-
Festkörperbatterien, wurde durch Röntgenphotoelektronenspektroskopie untersucht
und mit LiPON als derzeitigem Festkörperelektrolyten der gleichen Materialklasse ver-
glichen.

LiCoO2 ist ein gemischter ionischer und elektronischer Leiter und kann daher als Ka-
thodenmaterial verwendet werden. Die Lade- und Entladeleistung hängt stark von der
kristallographischen Orientierung von LCO ab, da es in einer Schichtstruktur kristal-
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lisiert. Daher wurde der Abscheidungsprozess von LCO im Hinblick auf die kristal-
lographische Orientierung und die physikalisch-chemischen Eigenschaften optimiert,
um die Lebensdauer, die gravimetrische und volumetrische Energiedichte und die Ka-
pazität einer Dünnschicht-Festkörperbatterie zu verbessern.
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Abbreviations

Abkürzungen

ALD Atomlagenabscheidung (engl.: Atomic Layer Deposition)
ASSB Festkörperbatterie (engl.: All Solid State Battery)
CV Zyklovoltammetrie (engl.: Cyclic Voltammetry)
EC Ethylencarbonat
EIS Elektrochemische Impedanzspektroskopie
DMC Dymethylcarbonat
IBAD Ionenstrahlgestützte Deposition

(engl.: Ion Beam Assisted Deposition)
LIB Lithium-Ionen-Batterie
LCO Lithiumcobaltdioxid (LiCoO2)
LNO Lithiumnickeloxid (LiNiO2)
LMO Lithiummanganoxid (LiMn2O4)
NCM Lithiumnickelcobaltmanganoxid (Li(NixCoyMnz)O2)
LTO Lithiumtitanoxid (Li4Ti5O12)
LiPON Lithiumphosphoroxynitrid
LiPOS Lithiumschwefelphosphoroxid
LiPOSN/LiPSON Lithiumschwefelphosphoroxynitrid
LiSiPON Lithiumsiliziumphosphoroxynitrid
LiSON Lithiumschwefeloxynitrid
MIEC Ionen- und Elektronen-Leiter

(engl.: mixed ionic electronic conductor)
MOCVD Metallorganische chemische Gasphasenabscheidung

(engl.: Metalorganic Chemical Vapor Deposition)
NIST National Institute for Standards and Technologies
PLD Gepulste Laserdeposition (engl.:Pulsed Laser Deposition)
RF Radiofrequenz (engl.: radio frequency)
SEI Festkörper-Elektrolyt-Zwischenphase

(engl.: Solid Electrolyte Interphase)
XPS Röntgenphotoelektronenspektroskopie

(engl.: X-ray Photoelectron Spectroscopy)
XRD Röntgenbeugung (in Bragg-Brentano-Geometrie)

(engl.: X-ray Diffraction)
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1 Einleitung

In der heutigen Zeit wird der Energieproblematik eine immer größere Rolle in Gesell-
schaft und Politik beigemessen. Dies ist aufgrund der anhaltenden Forschung im Be-
reich erneuerbarer (grüner) Energie sowie der stetigen Optimierung bereits praktizier-
ter Technologien klar erkennbar. Ziel dabei ist eine stetig fortschreitende Minimierung
des Kohlenstoffausstoßes in Form von CO2. Die Notwendigkeit der Forschung im Ener-
giebereich mit Hinblick auf die CO2-Emissionen lässt sich anhand des anwachsenden
Primärenergieverbrauchs um 2,2 % im Vergleich zum Vorjahr verdeutlichen [1]. Der
Weg führt weg von Kohle- und Atomkraft und hin zu Wind-, Wasser- und Solarkraft.
Diese Tendenz ist in Deutschland sehr deutlich, bedenkt man die Schließung der letz-
ten ”Zeche“ im Ruhrgebiet im Laufe des Jahres 20181 und diverser Atomkraftanlagen
in den letzten sowie den kommenden Jahren2. Weltweit hat sich diese klare Tendenz zu
erneuerbaren Energien noch nicht ganz durchgesetzt, doch immer mehr Staaten treiben
die Förderung solcher Energietechnologien voran.
Einen weiteren wichtigen Aspekt im Bezug auf die Energieproblematik stellt die Ener-
giespeicherung dar. Parallel zum Bereich der erneuerbaren Energien wird ebenso dem
Bereich der Energiespeicherung ein großes Interesse in Forschung und Entwicklung
beigemessen3. Eine Entwicklung neuer Energiespeichersysteme mit höherer Speicher-
kapazität und optimierter Energiedichte sowie einer längeren Lebensdauer wird ste-
tig vorangetrieben. Ebenso wird versucht die Risikofaktoren durch beispielsweise den
sauren oder leicht entzündlichen Flüssigelektrolyten zu minimieren. Als Beispiel für
die Gefahr im alltäglichen Umgang mit Batterien und Akkumulatoren kann die Proble-
matik bei Mobiltelefonen angesprochen werden. Ein großer Konzern im Bereich techni-
scher Geräte hatte in 2018 immense Probleme mit Mobiltelefonen, die sich selbstständig
entflammten und so zu weiteren Problemen führten (spontane Entzündung im Flug-
zeug, Verbrennungen, Rauchentwicklung, Ätzungen etc.)4. Aufgrund auch dieser be-

1https://www.spiegel.de/wirtschaft/bottrop-letztes-stueck-steinkohle-an-frank-walter-steinmeier-
uebergeben-a-1245133.html ; Stand: 02.07.2019

2https://www.bmu.de/themen/atomenergie-strahlenschutz/nukleare-sicherheit/aufsicht-ueber-
kernkraftwerke/kernkraftwerke-in-deutschland/ ; Stand: 02.07.2019

3https://forschung-energiespeicher.info/
4https://www.deutschlandfunk.de/samsung-galaxy-note-7-fehlerhafte-akkus-loesten-braende-

aus.766.de.html?dram:article id=377108 ; Stand: 02.07.2019
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Kapitel 1. Einleitung

kannten Zwischenfälle spielt die Sicherheit von Energiespeichersystemen eine immer
wichtigere Rolle. Dabei geht die Tendenz zur sogenannten ”All Solid State Battery
(ASSB)“, einem Batteriesystem, welches den bisher üblichen Flüssigelektrolyten durch
einen Festkörperelektrolyten ersetzt. Anhand der Anzahl der Firmen und Forschungs-
gruppen, die sich mit Energiespeichersystemen im Bereich der ASSB befassen, ist zu
erkennen, dass weltweit der Forschung im Bereich dieser Systeme aktuell eine wich-
tige Rolle beigemessen wird. Weiterhin zeigt das System der ASSB große Perspekti-
ven im Bezug auf Speicherkapazität und Lebensdauer auf. Aufgrund dieser Tatsachen
spielt diese Variante von Energiespeichern eine immer größere Rolle, insbesondere,
wenn man das Thema ”E-Mobilität“ zur Sprache bringt, welches in der heutigen Ge-
sellschaft einen immer größeren Stellenwert einnimmt5. Für die Anwendung im Auto-
mobilbereich kann durch den Einsatz von Festkörperzellen das Sicherheitsrisiko (z.B.
durch Auslaufen und Entflammung der Zellen mit Flüssigelektrolyt) vermindert wer-
den. Dies kann eben gerade durch das oben angeführte System der Festkörperbatterie
realisiert werden. Es können bisherige Probleme wie die spontane Entzündung, die auf
Kurzschlüsse und die dadurch entstehende Entflammung des flüssigen Elektrolyten
zurückzuführen ist, weitestgehend vermieden werden. Es kommen jedoch auch neue
Fragestellungen und Anforderungen hinzu.
Dazu gehören vor allem eine ausreichende Volumenleitfähigkeit des Festelektrolyten,
aber auch eine Gewährleistung des Ladungsaustausches an der Grenzfläche zwischen
Elektrode und Elektrolyt. Dabei spielt die Kristallstruktur der beiden Materialien ei-
ne hervorgehobene Rolle. Wenn vorhandene Transportpfade des Elektrodenmaterials
auf blockierende Gitterpositionen des Elektrolyten treffen, kann der Ladungstransfer
gehindert werden. Ein möglicher Lösungsansatz diese Problematik zu umgehen, ist
die Wahl eines amorphen Materialsystems. Um diesen Lösungsansatz besser verstehen
zu können, betrachten wir uns zuerst einmal die Kombination von polykristallinem
Elektrodenmaterial mit ebenfalls polykristallinem Festelektrolyten (vgl. Abb.1.1 a)). Bei
der Kombination zweier polykristallinen Materialien ist rein statistisch ein Ladungs-
transport nur zu einem gewissen Grad möglich, da auch blockierende Pfade vorliegen
können. Geht man nun zu der Verwendung eines amorphen Festelektrolyten über, so
erhöht sich die Wahrscheinlichkeit der leitenden Pfade im Vergleich zur Ausgangslage.
Es können jedoch aufgrund des polykristallinen Elektrodenmaterials weiterhin auch
blockierende Pfade vorliegen.
Ausgehend von dieser Situation, ist es aber möglich, die Statistik für den Ladungstrans-

5https://www.vda.de/de/themen/innovation-und-technik/elektromobilitaet/elektromobilitaet-in-
deutschland.html ; Stand: 02.07.2019
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port weiter zu verbessern. Um die Wahrscheinlichkeit für blockierende Pfade weiterhin
zu verringern, liegt das Ziel darin, das Elektrodenmaterial mit einer Vorzugsorientie-
rung herzustellen, die den Ladungstransport begünstigt (vgl. Abb.1.1 b)). Ist dies ge-
lungen, so vergrößert sich die Wahrscheinlichkeit für geeignete Transportpfade bei der
Verwendung eines amorphen Festelektrolyten nochmals im Vergleich zur Situation in
Abb.1.1 a).
Diesen Annahmen liegen zuerst einmal nur rein statistische und strukturelle Überle-
gungen zugrunde. Chemische Effekte oder Zersetzungsprodukte werden hierbei noch
nicht berücksichtigt.
Beim Elektrodenmaterial muss es sich um ein System handeln, welches ionischen so-
wie elektronischen Transport ermöglicht. Solche Materialien werden als gemischt lei-
tende Materialien bezeichnet (MIEC, engl.: mixed ionic electronic conductor). Um elek-
tronisch leitend zu sein, ist eine Kristallstruktur, also eine Fernordnung innerhalb des
Materials unabdingbar. Durch die erwähnte Fernordnung kommt es zur Ausbildung
von leitenden Pfaden, wodurch sich im Weiteren ein sogenanntes Valenzband und
Leitungsband ausbilden. Dies wird als Bandstruktur bezeichnet. Die Bandstruktur ist
zwingend notwendig um elektronische Leitung zu gewährleisten.
Der Idealfall besteht also darin, ein Elektrodenmaterial mit einer Vorzugsorientierung
mit einem kristallinen Festelektrolyten zu kombinieren, der ebenfalls Transportpfade in
gleicher Richtung und passende Gitterparameter im Bezug auf das Elektrodenmaterial
aufweist. Dadurch wird rein statistisch gesehen eine maximale Anzahl an Transport-
pfaden erreicht.
Während meiner Promotionszeit beschäftigte ich mich mit dem Thema der ”All Solid
State Battery“. Besonderes Augenmerk lag dabei auf der Herstellung von Festelektrolyt-
Dünnschichten (LiPSON) mittels RF-Kathodenzerstäubung, der Charakterisierung der
sich ausbildenden Zwischenphase im Kontakt mit metallischem Lithium, dem soge-
nannten ”Solid Electrolyte Interphase (SEI)“, sowie der Herstellung, Charakterisierung
und Optimierung von LiCoO2-Dünnschichten als Kathodenmaterial, welches ebenfalls
mittels RF-Kathodenzerstäubung hergestellt wurde.
Ein Vorteil von kathodenzerstäubtem LCO liegt darin, dass es technisch möglich ist,
alle Materialien in einer Anlage herzustellen, so wie dies in meiner Arbeit der Fall war.
Dadurch wird unnötiger Atmosphärenkontakt vermieden und auch Parameter wie die
Gesamtprozessdauer sind im Vergleich zur Herstellung in unterschiedlichen Anlagen
mit unterschiedlichen Herstellungsmethoden etwas vorteilhafter.
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Kapitel 1. Einleitung

Abbildung 1.1: Überlegungen zur Optimierung des Kontaktes Elektrodenmateri-
al/Festelektrolyt. Abbildungsteil a) stellt den Austausch des Elektro-
lytmaterials zur Verbesserung des Li+-Transports durch die Grenz-
fläche dar. In Teil b) ist die Optimierung der Orientierung des Ka-
thodenmaterials zur Begünstigung des Li-Ionen Transports durch
die Grenzfläche veranschaulicht. Dabei spielen rein statistische
Überlegungen eine Rolle.
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2 Die Lithium-Ionen-Batterie (LIB)

In diesem Kapitel werden die Grundlagen zur Lithium-Ionen-Batterie genauer beleuch-
tet. Für die Grundlagen im Bereich der Elektrodenmaterialien wird dabei auf die Lehr-
bücher von Reiner Korthauer (Handbuch Lithium-Ionen-Batterien [2]) sowie Andreas
Jossen und Wolfgang Weydanz (Moderne Akkumulatoren richtig einsetzen [3]) zurück-
gegriffen. Bezogen auf die Verwendung eines Festelektrolyten wird eine Übersicht über
die in der Literatur bekannten LiPON-ähnlichen Festelektrolyte gegeben.

2.1 Konzept und Funktionsweise

Der Ursprung der Entwicklung der Lithium-Ionen-Batterie liegt im Jahre 1962. Unter-
schieden werden muss zwischen nicht erneut aufladbaren Batteriesystemen (Primärbat-
terien) und aufladbaren Batteriesystemen (Sekundärbatterien). Die erste Primärbatterie
wurde eben im Jahre 1962 vorgestellt und setzte sich aus metallischem Lithium (nega-
tive Elektrode) und Manganoxid (positive Elektrode) zusammen [2]. Als erwerbbares
System und somit für den Massenmarkt tauglich wurde diese Batterie jedoch erst im
Jahre 1972 vorgestellt. Im Jahre 1985 wurde dann die erste Sekundärbatterie von der Fir-
ma Moli Energy entwickelt. Diese basierte ebenfalls auf metallischem Lithium (negati-
ve Elektrode) und einer neuen positiven Elektrode, welche aus Molybdänsulfid bestand
[2]. Aufgrund der Probleme von elektrochemisch abgeschiedenem Lithium, welches
während des Ladens und Entladens zu dendritischem Wachstum1 neigte und somit
Kurzschlüsse innerhalb der Zelle verursachen konnte [4], wurde eine Rückrufaktion
der Batterien von Moli Energy gegen Ende der 80er Jahre gestartet. Aufgrund die-
ser Tatsachen ist die Fachwelt seither skeptisch gegenüber Lithium als Material für
die negative Elektrode in Sekundärbatterien. Die erste stabile Sekundärbatterie wur-
de schließlich 1991 von John Bannister Goodenough entwickelt und von der Firma
Sony im selben Jahr kommerziell vertrieben [2]. Bei diesem System handelte es sich
um Graphit als negative Elektrode, einem Separator, einer Elektrolytkombination aus
organischen Carbonaten und Lithiumphosphorhexafluorid (LiPF6) sowie Lithiumco-
baltoxid (LCO) als positive Elektrode. Von einer stabilen Batterie ist hierbei die Rede,
da in diesem System der nachteilige Effekt des dendritischen Lithiumwachstums nicht

1Ausbildung von Lithiumkanälen/nadeln am Interface des Lithiums
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Kapitel 2. Die Lithium-Ionen-Batterie (LIB)

zu beobachten und die Batterie daher ohne Kurzschlüsse oder weitere Störungen wie-
der aufzuladen war.

Die Lithium-Ionen-Batterie weist im Vergleich eine deutlich höhere Energiedichte als
Blei- oder Nickel-Cadmium-basierte Batteriesysteme auf. Auch das chemische Grund-
prinzip der Energiespeicherung unterscheidet die Lithium-Ionen-Batterie von anderen
Systemen. Lithium stellt hierbei nur die aktive Spezies dar, die in den Elektroden je-
weils im Wirtsgitter gespeichert wird. Als Elektrodenmaterialien können unterschied-
liche Feststoffe dienen. Auf die meistverwendeten Varianten wird im Weiteren in den
jeweiligen Kapiteln zur positiven (2.2) und negativen Elektrode (2.3) eingegangen. Be-
trachtet man den Ladeprozess einer LIB genauer, so werden dabei Lithium-Ionen von
der positiven Elektrode durch einen lithiumbasierten Elektrolyten zur negativen Elek-
trode transportiert. An der negativen Elektrode nehmen die transportierten Lithium-
Ionen Elektronen auf und die dadurch entstandenen Lithium-Atome werden in der
Matrix des Elektrodenmaterials eingelagert. Beim Entladen lässt sich genau der umge-
kehrte Prozess beobachten. Die Li-Atome im Elektrodenmaterial werden ionisiert, die
Ionen durch den Elektrolyten wieder zurück zur positiven Elektrode transportiert und
dort nach der Aufnahme von Elektronen wieder in der Matrix des Elektrodenmaterials
gespeichert. Der schematische Aufbau einer solchen Lithium-Ionen-Batterie ist in nach-
folgender Abbildung zu erkennen (Abb. 2.1).

Ausgehend von den in dieser Abbildung verwendeten Aktivmaterialien der Elektro-
den ergeben sich beispielhaft für den Lade- und Entladevorgang einer LIB nachfol-
gende chemische Reaktionen. Gleichung 2.1 beschreibt die chemische Reaktion an der
negativen Elektrode (nach rechts Entladevorgang, nach links Ladevorgang). Analog da-
zu beschreibt Gleichung 2.2 die chemische Reaktion an der positiven Elektrode (nach
rechts Entladevorgang, nach links Ladevorgang):

Li1C6 ←→ Li1−xC6 + xLi+ + xe− (2.1)

LiyCoO2 + xLi+ + xe− ←→ Liy+xCoO2 (2.2)

Als Stromableiter fungieren üblicherweise dünne Metallschichten oder Folien. Dabei
wird an der negativen Elektrode oft auf Kupfer, welches an der positiven Elektrode
korrodiert, zurückgegriffen. An der positiven Elektrode dagegen kommt Aluminium
zum Einsatz, da dieses dort chemisch stabil ist und an der negativen Elektrode mit Li-
thium reagieren würde. Bei den in Publikation III verwendeten Stromableitern handelt

6



2.1. Konzept und Funktionsweise

Elektrolyt

Graphit
(Anode)

LiCoO2
(Kathode)

AlCu

e-

Co3+/4+

O2-

Li+

Laden

Entladen

e-

Li+

Li+

LadenEntladen

Abbildung 2.1: Schemazeichnung einer Lithium-Ionen-Batterie mit Lade- und Entla-
demechanismus.

es sich um Platin, da dies die gewünschten Eigenschaften an der positiven Elektrode
zielführend beeinflussen soll und Nickel an der negativen Elektrode. Nickel wird hier
statt Aluminium verwendet, da Aluminiumableiter zu Problemen bei bestimmten Mes-
sungen führten.

Aufgrund der stetig fortschreitenden Entwicklung neuer elektronischer Geräte, die häu-
fig auf die LIB als Energiequelle zurückgreifen, kam es in Bezug auf eben jene LIBs zu
einer immensen Anzahl an neuen oder weiterentwickelten Technologien. Dabei liegt
das Hauptaugenmerk auf tragbaren elektronischen Geräten (z.B. Notebooks, Smart-
phones etc.), Elektroautos (z.B Tesla Model S, BMW i8 usw.) sowie auf Energiespeichern
für Haushalte (vor allem Tesla‘s Powerwall) [5].
Insgesamt ist von einer anhaltenden Forschung an Batteriesystemen auszugehen um
die generell gestellten Anforderungen, hervorzuheben sind hierbei die Stabilität, Si-
cherheit und Langlebigkeit, stetig zu verbessern. Daher werden immer neue Kombina-
tionen von Batteriematerialien untersucht, um so den Spannungsbereich einer Batterie
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Kapitel 2. Die Lithium-Ionen-Batterie (LIB)

und somit die Stabilität (chemisch und thermisch) zu optimieren, ebenso wie eine Ver-
besserung der Transportkinetik und Minimierung der Grenzflächenwiderstände. Die
ı̈deale”Batterie ist in der Lage viel Energie bereitzustellen, ist schnell aufladbar und
dies über eine Vielzahl von Ladezyklen, was wiederum eine hohe Lebensdauer nach
sich zieht. Über allem steht dabei weiterhin der Aspekt der Sicherheit.

2.2 Negative Elektrode

Zu der bereits im vorigen Kapitel (2.1) angesprochenen Verwendung von Lithium als
negative Elektrode haben sich über die Jahre einige weitere Materialien als nutzbar
hervorgetan. Nachfolgend wird nun auf die Materialien eingegangen, die dabei häufig
verwendet werden.

Metallisches Lithium
In den frühen Jahren der Batterieentwicklung wurde oftmals auf metallisches Lithium
als Material für die negative Elektrode zurückgegriffen. Lithium hat die höchste gravi-
metrische (spezifische Kapazität: 3860 mAh/g) und volumetrische (Kapazitätsdichte:
2100 mAh/ml) Kapazität [3, 6]. Das Potential der Lithiumelektrode liegt per Definition
bei 0.0 V vs. Li/Li+, wodurch eine maximale Zellspannung gegen eine beliebige positi-
ve Elektrode möglich ist. Dadurch stellt die Verwendung von metallischem Lithium als
negative Elektrode im theoretischen Ansatz eine optimale Lösung dar. In der Praxis da-
gegen ist dies nicht der Fall. Aufgrund eines Lithiumverlustes von etwa 0.3 % pro Lade-
/Entladezyklus muss die Lithiumelektrode zwei bis viermal soviel Lithium enthalten,
wie theoretisch notwendig [3]. Dieser Lithiumverlust kommt dadurch zustande, dass
sich das Lithium beim Laden nicht wieder vollständig auf der Elektrodenoberfläche
abscheidet. Die erhöhte Lithiummenge ist dann notwendig, um eine Lebensdauer von
mehreren hundert Zyklen zu gewährleisten, führt jedoch zu einer Verringerung der
Energiedichte im praktischen Umgang.
Ein weiteres bekanntes Problem ist die Ausbildung von sogenannten Dendriten auf der
Elektrodenoberfläche [7]. Als Dendriten werden die Lithiumnadeln bezeichnet, die bei
der Rückabscheidung auf der Lithiumoberfläche durch morphologische Instabilitäten
entstehen können. Die Ausbildung solcher Dendriten kann ein erhebliches Sicherheits-
risiko darstellen, da dadurch interne Kurzschlüsse innerhalb des Batteriesystems ent-
stehen können. Daher wird simultan zum Lithium auf weitere Materialien gebaut, de-
ren Eigenschaften sich für die Verwendung als negative Elektrode verwenden lassen.
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2.2. Negative Elektrode

Amorpher Kohlenstoff
Als geeignet hat sich dabei auch amorpher Kohlenstoff hervorgetan. 1991 wurde er-
folgreich die Kommerzialisierung von LIBs mit amorpher Kohlenstoffelektrode voran-
getrieben. Maßgeblich daran beteiligt war die Firma Sony. Es funktionierte amorphen
Kohlenstoff derart zu präparieren, dass sich das Lithium im Kohlenstoffgitter einla-
gert, wodurch die vom metallischen Lithium bekannten Sicherheitsrisiken deutlich mi-
nimiert werden konnten. Bei der Einlagerung eines Materials in einer anderen Matrix
wird dabei als Interkalation bezeichnet. Aufgrund der Interkalation im Kohlenstoffgit-
ter war schlicht kein metallisches Lithium mehr vorhanden, welches zur Ausbildung
von Dendriten führen konnte.
Im Vergleich zur metallischen Lithiumelektrode konnten mit den amorphen Kohlen-
stoffelektroden Kapazitäten von ungefähr 180-200 mAh/g erreicht werden [3, 6]. Die
Kapazität ergibt sich hierbei über die Anzahl der im Kohlenstoffgitter eingelagerten
Lithiumatome. Pro idealisierter C6-Formeleinheit ist eine reversible Einlagerung von
0.5-0.6 Lithiumatomen möglich.
Die Einlagerung von Lithium erfolgt dabei über folgende Reaktion:

C6 + 0.6 Li+ + 0.6 e− −→ Li0.6C6 (2.3)

Bei der Einlagerung von Li+ im amorphen Kohlenstoff konnte je nach Beladungszu-
stand ein Potential zwischen 50-700 mV im Bezug zur Li/Li+-Referenzelektrode ge-
messen werden [3]. Dies hat eine stetig fallende Entladekurve zur Folge, was wiederum
im Anwendungsbereich eine stark variierende Versorgungsspannung nach sich zieht.
Dadurch wird die Energiedichte solcher Zellen ebenfalls vermindert. Als weiteren Un-
terschied zur Zelle mit metallischem Lithium als negative Elektrode weist die Zelle mit
amorphem Kohlenstoff bei der Entladung eine geringere Spannung auf.

Graphit
Aufgrund dieser sich negativ auswirkenden Faktoren, wurde im weiteren Verlauf auch
an der Verwendung von Graphit als negative Elektrode geforscht [3]. Im Vergleich zum
amorphen Kohlenstoff weist der graphitische Kohlenstoff weitere Vorteile auf. Im Si-
cherheitsaspekt sind amorpher und graphitischer Kohlenstoff zwar vergleichbar, je-
doch ist ein deutlicher Unterschied in der Speicherkapazität zu erkennen. Graphiti-
scher Kohlenstoff kann theoretisch ein Lithiumatom pro C6-Formeleinheit reversibel
einlagern, was einer Verbesserung um nahezu 100 % im Vergleich zum amorphen Koh-
lenstoff entspricht [3, 6, 8]. Die bei der Einlagerung des Lithium ablaufende Reaktion
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kann wie folgt beschrieben werden:

C6 + 1.0 Li+ + 1.0 e− −→ Li1.0C6 (2.4)

Die Einlagerung von einem Lithiumatom pro Formeleinheit entspricht hierbei einer
Kapazität von 372 mAh/g [6,8]. Im realen Betrieb erfolgt nur eine Einlagerung von un-
gefähr 0.9 Lithiumatomen als reversibler Wert. Betrachtet man auch hier das Potential
gegen Li/Li+, so ergibt sich dieses in einem Bereich von 50-250 mV. Dieses relativ en-
ge Potentialfenster bewirkt dann eine konstante Entladespannung der Zelle sowie eine
deutlich höhere Kapazität des Aktivmaterials.
Beobachtet werden konnte beim Graphit, dass sich unterschiedliche, kleinere Poten-
tialstufen ausbilden, die Rückschlüsse auf die Anordnung der Lithiumatome im Gra-
phitgitter zulassen [3]. Im Detail wird zuerst der Zwischenraum zwischen jeder vier-
ten Graphitlage besetzt. Anschließend wird dann jeder zweite Zwischenraum befüllt,
bevor abschließend jeder Zwischenraum im Graphitgitter mit Lithiumatomen ange-
reichert ist. Diese unterschiedlichen Einlagerungsstufen sind dabei mit verschiedenen
Kristallstrukturen zu vergleichen. Bei der Einlagerung von Lithiumatomen im Graphit,
der sogenannten Interkalation, verändert sich das Graphit dahingehend nur schwach,
dass es sein Volumen um 9.2 % vergrößert [3]. Aufgrund durchgeführter Untersuchun-
gen konnte gezeigt werden, dass die Speicherung von Lithiumatomen im Graphit erst
ab einem Potential unter 250 mV einsetzt, dabei jedoch über nahezu tausend Zyklen
fast komplett reversibel durchführbar ist.

Bei der Verwendung von graphitischem Kohlenstoff kommen hauptsächlich drei Ar-
ten dieses Kohlenstoffs zur Anwendung in Lithiumzellen. Es handelt sich dabei um
natürlichen Graphit, synthetischen Graphit oder auch MCMB (engl.: ”meso carbon mi-
cro beads”). Diese Variante (MCMB) zeichnet sich zwar durch gute, reversible Speiche-
reigenschaften aus, wurde aufgrund der relativ hohen Kosten weitestgehend von ande-
ren Kohlenstoffvarianten verdrängt bzw. ersetzt. In der heutigen Zeit gibt es die unter-
schiedlichsten natürlichen oder synthetischen graphitischen Kohlenstoffe, die speziell
für die Verwendung in einer LIB entwickelt worden sind. Preislich sind kaum Unter-
schiede zwischen Graphit und amorphem Kohlenstoff erkennbar, jedoch hat sich Gra-
phit aufgrund der Reinheit, der geringeren irreversiblen Verluste und der fast zwei-
mal so hohen Speicherkapazität im Vergleich zum amorphen Kohlenstoff durchge-
setzt und als Standardmaterial für die negative Elektrode in heutigen Lithium-Ionen-
Batteriesystemen etabliert.
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Lithiumlegierungen
Desweiteren besteht auch die Möglichkeit, auf diverse Legierungen mit Lithium zurück-
zugreifen. Explizit hervorgetan haben sich dabei neben Aluminium besonders die Ele-
mente Silizium, Germanium, Zinn und Blei [3]. Da es sich bei der ”Einlagerung“ von
Lithium in diese Systeme um mehrstufige Reaktionen mit Phasenumwandlungen han-
delt, liegt der größte Nachteil dieser Materialien in der mit der Phasenumwandlung
einhergehenden Volumenzunahme, die im Extremfall bis etwa 400 % zwischen lithiier-
tem und delithiiertem Zustand betragen kann. Dadurch ergeben sich meist unüberwind-
bare Hindernisse im Bezug auf die Elektrodenstruktur. Aufgrund dieser Problematik
sind solche Systeme zwar ausreichend charakterisiert, jedoch im realen Anwendungs-
bereich kaum vertreten. Hier wird oftmals auf eine einfache und kostengünstige Her-
stellung Wert gelegt und nicht auf hohe Kapazitäten oder Lebensdauern. Kommerzielle
Aluminium-Knopfzellen beispielsweise weisen nur eine maximale Entladezahl von 50
Zyklen auf.
Betrachtet man sich die gravimetrische Speicherkapazität der Lithium-Silizium-Legier-
ung, so ist auffällig, dass diese mit ca. 3990 mAh/g sogar etwas höher als bei metalli-
schem Lithium ist. Dies liegt daran, dass die Lithiumdichte im voll geladenen Zustand
in der Siliziumverbindung (Li22Si5) höher als im reinen Lithium ist. Die Lithiierung
verläuft dabei über einen mehrstufigen Prozess an dessen Ende rechnerisch pro Silizi-
umatom 4,4 Lithiumatome entfallen.

Lithiumtitanoxid
Weiterhin hervorgetan hat sich für die Verwendung als negative Elektrode Lithium-
titanoxid (Li4Ti5O12, kurz LTO). Dabei handelt es sich im Gegensatz zu den bisher
vorgestellten Systemen um ein oxidisches Material. Seine praktische Speicherkapazität
liegt bei ungefähr 150-175 mAh/g und damit unterhalb der Speicherkapazität von Gra-
phit [3,9]. Theoretisch sollte sogar eine Speicherkapazität von 233 mAh/g möglich sein,
diese konnte jedoch im realen Betrieb noch nicht nachgewiesen werden. Aufgrund des
oxidischen Materials liegt das Potential gegen Li/Li+ bei etwa 1.55 V [8]. Dadurch ver-
ringert sich die Zellspannung auf ca. 2.0-2.5 V bei einer Verwendung der heutzutage
gängigen Materialien für die positive Elektrode.
Eine Besonderheit des LTO ist die quasi nicht vorhandene Volumenänderung von de-
lithiiertem zu lithiiertem Zustand. Die bisher betrachteten Verbindungen weisen eine
Volumenänderung von minimal 10 % bis hin zu mehreren hundert Prozent (Lithium-
legierungen) auf. Dadurch sind die mechanischen Belastungen und somit Anforderun-
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gen an die Substanz während des Ladens und Entladens minimal. Geschuldet dieser
Tatsache wird LTO auch als ”stressfreies“ (engl.: zero strain) Material beschrieben [10].
Ein weiterer großer Unterschied zu den bisher aufgeführten Stoffen ist die deutlich ver-
besserte Stabilität und Lebensdauer des LTO [11–15]. Zyklenzahlen von 800-1000 Zy-
klen, welche für andere Materialien bereits als sehr gut angesehen werden, sind mit
LTO ohne weiteres realisierbar. Die Zyklenzahl kann hier sogar mehrere tausend Zy-
klen betragen.
Zur Anwendung in kleineren Bereichen eignet sich LTO bereits, jedoch wird es sich
nach aktuellen Erwartungen aufgrund einer geringeren Energiedichte und Zellspan-
nung nicht in den großen Anwendungsbereichen durchsetzen [3].
Abschließend zum Kapitel der Werkstoffe für negative Elektroden sind die wichtigsten
Eigenschaften zum besseren Vergleich nachfolgend tabellarisch aufgelistet (Tab. 2.1).

metallisches
Lithium

amorpher
Kohlen-

stoff
Graphit

Lithium-
legierungen

LTO

Potential
(mV vs.
Li/Li+)

0 100-700 50-300 50-600 1400-1600

Kapazität
(mAh/g)

3860 ca. 200 372
3990 (für Si)

bzw. 1000
(für Sn)

150-175

Sicherheit - + + o ++
Stabilität - + + - ++

Preis + o + ++ o

Tabelle 2.1: Übersicht über verschiedene Aktivmaterialien zur Verwendung als negati-
ve Elektrode in LIBs. [3, 5]
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Abbildung 2.2: Schemazeichnung der unterschiedlichen Anodenmaterialien bezogen
auf metallisches Lithium. Das Spannungsfenster einer Batterie ergibt
sich hier über die Differenz zwischen Kathodenpotential bezogen auf
metallisches Lithium und der Spannung des jeweils verwendeten An-
odenmaterials bezogen auf metallisches Lithium.

2.3 Positive Elektrode

Wie bei der negativen Elektrode gibt es auch bei der positiven Elektrode eine Vielzahl
an Materialien, die sich in den letzten Jahren besonders hervorgetan haben. Auf die ge-
bräuchlichsten Verbindungen soll im Folgenden etwas genauer eingegangen werden.

Lithiumcobaltoxid
Als führendes Material in der Verwendung in LIBs ist das Lithiumcobaltdioxid (LiCoO2,
kurz LCO) zu nennen, welches ebenfalls eine Rolle in dieser Arbeit einnimmt (Kap. 5.3).
LCO ist aktuell das Standardmaterial für die positive Elektrode in Sekundärbatterien.
Die Entladespannung gegenüber Lithium-Metall beträgt 3,6-4,4 V [16, 17], wodurch ei-
ne praktische Kapazität von ungefähr 150 mAh/g erreicht werden kann [3, 16, 18]. Die
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theoretische Kapazität liegt jedoch etwas höher, bei 172 mAh/g [12].
Ein Nachteil dieses Materials ist jedoch für Spannungen oberhalb von 4,4 V oder hohen
Temperaturen auszumachen. Dort läuft unter Abgabe von Sauerstoff eine stark exo-
therme Reaktion ab, welche ihren Ursprung in der Zersetzung des Materials hat. Auf-
grund dieser Problematik ist es unbedingt notwendig, Zellen solcher Bauart während
des Betriebs zu kontrollieren. Dies ist zum Beispiel durch eine elektronische Schaltung
möglich. Diese muss dann die Spannung an der Zelle im Betrieb und dabei vor allem
während des Ladevorgangs auf 4,2 V begrenzen, sodass ein Beginn dieser Zersetzungs-
reaktion unterbunden werden kann. Dadurch und aufgrund des Einbaus weiterer Si-
cherheitselemente, wie z.B. die Beschichtung des Aktivmaterials zur Stabilitätsverbes-
serung oder das Schmelzen des Separators ab einer bestimmten Temperatur (irrever-
sible Selbstabschaltung), kann die Zelle problemlos betrieben werden und wird dies
auch in weltweit mehr als einigen Milliarden Zellen [3]. Die ersten Zellen mit LCO als
Material der positiven Elektrode werden dabei seit über zehn Jahren verwendet [6].
Weltweit beschäftigen sich viele Gruppen mit der Erforschung des LCO und dies be-
reits seit mehreren Jahren [19–35].
LCO ist weiterhin ein interessantes Material für die Verwendung in LIBs, da es gu-
te physikalische sowie elektrochemische Eigenschaften aufweist. Dies führt dazu, dass
LCO trotz der aufkommenden Debatten im Hinblick auf Naturverträglichkeit und Res-
sourcenmanagement weiterhin als interessantes Material gilt.
Obgleich der guten Eigenschaften und der Etablierung als Elektrodenmaterial ist ei-
ne teilweise Abkehr von LCO als Aktivmaterial im Gange. Dies hängt hauptsächlich
mit dem stetig steigenden Cobaltpreis sowie der notwendigen Sicherheitselektronik
zusammen. Weiterhin handelt es sich bei Cobalt um ein toxisches Element, wodurch
die Ersetzung dieses Materials immer mehr in den Vordergrund rückt.
Als möglicher Ersatz wird aktuell an LCO-ähnlichen Systemen wie Lithiumnickeloxid
(LiNiO2, kurz: LNO), Lithiummanganoxid (LiMn2O4, kurz: LMO) sowie Lithiumni-
ckelcobaltmanganoxid (Li(NixCoyMnz)O2, kurz: NCM) geforscht.

Lithiumnickeloxid
LNO weist mit einer Entladespannung gegen Li/Li+ von 3,8 V einen vergleichbaren
Wert zum LCO (3,9 V) auf. Die praktisch annehmbare Kapazität von 170 mAh/g ist
ebenfalls mit der des LCO vergleichbar [3]. Die Energiedichte ist aufgrund der leicht
niedrigeren Entladespannung und der etwas höheren Kapazität im Vergleich zum LCO
geringfügig erhöht. LNO schien zuerst aussichtsreich aufgrund der verbesserten Sta-
bilität bei hohen Strombelastungen, jedoch wurde ein noch schlechteres Verhalten im
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Bezug auf den Sicherheitsaspekt als beim LCO festgestellt. Dieser Tatsache und dem
kaum günstigeren Preis von Nickel im Vergleich zu Cobalt geschuldet, wird LNO in
seiner reinen Form kaum als Material in aktuellen Batteriesystemen verwendet.

Lithiummanganoxid
LMO wird in der Literatur oft auch als sogenanntes Manganspinell bezeichnet, da es
sich um ein lithiiertes Manganoxid, welches in Spinell-Struktur kristallisiert, handelt.
Die Entladespannung des LMO liegt bei 4,0 V gegen Li/Li+, also etwas über den Entla-
despannungen des LCO und LNO [16]. Der Manganspinel weist eine theoretische Ka-
pazität von 140 mAh/g auf [12]. Die praktische Kapazität dagegen liegt mit 120 mAh/g
leicht unterhalb der Kapazitäten von LCO und LNO [3, 16]. Die Energiedichte einer
Zelle mit LMO als Aktivmaterial liegt daher ca. 15-20 % unter jener, der bereits vorge-
stellten Materialien.
Problematisch beim Manganspinell ist die Tatsache, dass dieses Material unterhalb von
etwa 3,1 V vs. Li/Li+ eine Instabilität in der Kristallstruktur aufweist. Diese Instabilität
wird als Jahn-Teller-Verzerrung bezeichnet. Bei häufiger Entladung nahe des unbela-
denen Zustands kommt es hier zu beschleunigter Alterung, d.h. einem erhöhten Ka-
pazitätsverlust. Selbiges Phänomen ist auch bei der Lagerung einer Zelle mit LMO als
Aktivmaterial der positiven Elektrode im teilbeladenen Zustand zu beobachten. Dieses
Verhalten tritt erheblich weniger häufig auf, wenn auf nicht reines LMO als Aktivma-
terial zurückgegriffen wird. Heutzutage sind solche stabilisierten Systeme in kommer-
ziellen Systemen zu finden. Dabei ist jedoch zu beachten, dass die Kapazität dieser
Systeme mit nur ca. 100 mAh/g bei einer Ladung bis 4,2 V deutlich unter den Kapa-
zitäten des LCO und LNO liegt [3]. Üblicherweise wird der Manganspinell daher nicht
in reiner Form eingesetzt, sondern als Gemisch mit LCO und LNO.
Seinen Einsatz findet der Manganspinell häufig in Hochstromanwendungen, bei denen
die Energiedichte nicht das ausschlaggebende Kriterium darstellt. Aber auch im Kon-
sumbereich wird der Manganspinell eingesetzt, meist in einer Mischung mit LCO. Bei
solchen Gemischen konnte beobachtet werden, dass sich die Schwächen der einzelnen
Aktivmaterialien gegenseitig vermindern und die Stärken beider Materialien deutlich
hervorgehoben werden. Dieser positive Effekt wirkt sich ebenfalls auf die Energiedich-
te aus, deren Reduzierung im Gemisch deutlich geringer als im reinen Manganspinell
ist.
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Lithiumnickelcobaltmanganoxid
Ein weiteres Materialsystem, welchem in den letzten Jahren immer mehr Beachtung
geschenkt wurde, ist das sogenannte NCM. Dabei handelt es sich um eine Kombi-
nation von LCO, LNO und LMO und die chemische Summenformel ergibt sich zu
Li(NixCoyMnz)O2. Bezeichnet wird das NCM oftmals anhand der prozentualen Antei-
le von Nickel, Cobalt und Mangan. NCM622 beispielsweise steht für Li(NixCoyMnz)O2

mit 60 % Nickel- und jeweils 20 % Cobalt- und Mangan-Anteil. Dieser Notation folgend
gibt es diverse andere Zusammensetzungen des NCM.
Ziel dieser Kombinationen ist es, die positiven Eigenschaften der einzelnen Materi-
alsysteme, wie z.B. die hohe Kapazität des LCO sowie die Hochstromfähigkeit des
LNO und die Überladestabilität des LMO, zu vereinen. Aktuellen Ergebnissen zufolge
scheint dies mit dieser Materialklasse gelungen zu sein. Je nach Mischungsverhältnis
von Nickel, Cobalt und Mangan liegt die erzielbare Kapazität leicht unterhalb der Ka-
pazität des LCO bei circa 130-160 mAh/g bei einer mittleren Spannung von 3,9 V gegen
Lithium [3,16]. Abschließend werden in nachfolgender Tabelle (Tab. 2.2) nochmals ver-
gleichend die unterschiedlichen Materialien mit ihren charakteristischen Größen auf-
geführt.

LiCoO2 LiNiO2 LiMn2O4 Li(NixCoyMnz)O2

mittl.
Spannung

(V vs.
Li/Li+)

3,6 - 4,4 3,8 4,1 3,8 - 4,0

Kapazität
(mAh/g)

140 - 150 170 100 - 120 130 - 170

Sicherheit - - + o
Stabilität - - o o

Preis - - + o

Tabelle 2.2: Übersicht über verschiedene Aktivmaterialien zur Verwendung als positi-
ve Elektrode in LIBs [3, 5, 17].
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Abbildung 2.3: Schemazeichnung der unterschiedlichen Kathodenmaterialien bezo-
gen auf metallisches Lithium. Die hier angeführte Spannung gibt di-
rekt das Spannungsfenster einer Batterie mit metallischem Lithium als
Anodenmaterial und dem jeweiligen Kathodenmaterial wieder.

2.4 Elektrolyt

Im alltäglichen Sprachgebrauch wird die Lithium-Ionen-Batterie immer mit einem Bat-
terietyp mit flüssigem Elektrolyten in Verbindung gebracht. Üblicherweise handelt es
sich dabei um die Kombination von Lithiumphosphorhexafluorid, kurz LiPF6, und
Ethylencarbonat / Dimethylcarbonat (EC/DMC). Batterien mit diesem flüssigen Elek-
trolyten und den unterschiedlichen Varianten der bisher vorgestellten Elektroden sind
weit verbreitet und kommerziell bereits gut erprobt. Im Zuge der Sicherheitsdiskus-
sionen im Hinblick auf Energiespeicher, man bedenke die ”Katastrophe“ des Lithium-
Ionen-Akkus in einigen Mobiltelefonen der Firma Samsung, und die stetig wachsen-
den Anforderungen an Speicherkapazität und Leistung findet aktuell eine Abkehr von
den flüssigen Elektrolyten hin zu Feststoffelektrolyten statt. Als prominentestes Bei-
spiel ist hier der von Dudney und Neudecker im Jahre 1999 eingeführte Festelektrolyt

”LiPON“ zu nennen [36]. Dabei handelt es sich um einen amorphen (glasartigen), lithi-
umbasierten Elektrolyten, dessen Struktur weiterhin durch Phosphor-, Sauerstoff- und
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Stickstoffatome gebildet wird. Die von Dudney und Neudecker eingeführte Variante
eines Festelektrolyten weist zwar nur eine ionische Leitfähigkeit im Bereich einiger we-
niger µS/cm auf, jedoch sind andere Eigenschaften wie z.B. die hohe Stabilität gegen
Lithiummetall für das anfängliche große Interesse an LiPON verantwortlich. Aufgrund
der relativ kostengünstigen Herstellung mittels RF-Kathodenzerstäubung konnte sich
das LiPON sehr schnell als Festelektrolyt im Bereich der Forschung etablieren. LiPON
dient in der heutigen Zeit als Referenzfestelektrolyt [37–42]. Dadurch handelt es sich
beim LiPON heutzutage um einen gut erforschten und im Verhalten zu anderen Mate-
rialien bekannten Festelektrolyten.
Im Weiteren soll auf die LiPON-ähnlichen Festelektrolyte genauer eingegangen wer-
den, da diese Gegenstand der vorliegenden Arbeit waren. Als LiPON-ähnliche Syste-
me sind vor allem LiSON und LiSiPON bekannt. Bei LiPSON, dem im Rahmen dieser
Arbeit behandelten Festelektrolyten, handelt es sich aktuell noch um einen weniger
erforschten Elektrolyten. Ähnlich wie beim Kathodenmaterial wird hier eine Atomspe-
zies anteilig durch eine andere Atomspezies ersetzt. Dies wird besonders durch die
geringe Anzahl an Veröffentlichungen zu diesem System deutlich [43, 44]. Nachfol-
gend werden die elektrochemischen Eigenschaften der genannten Systeme angeführt
und in Relation zu LiPON eingeordnet. Zu bedenken ist hierbei, dass Zellkonzepte
mit Dünnschicht-Festelektrolyten zum heutigen Stand noch nicht als Batteriesysteme
verwendet werden können, die mehrere hunderte mAh/g an Kapazität aufbringen
können. Als Modellsysteme für spätere Anwendungen können diese jedoch heutzutage
sehr gut benutzt werden. Sie dienen in der Forschung dann dazu, Transportvorgänge
auf atomarer Ebene verstehen zu können und in der Folge weiter zu optimieren indem
gezielt die Aktivierungsbarrieren einzelner Prozesse abgesenkt werden. Im Hinblick
darauf sind die bindenden Wechselwirkungen und die strukturelle Anordnung (Koor-
dinationspolyeder) der unterschiedlichen Materialsysteme von Bedeutung.
Nachfolgend wird auf die in der Literatur bekannten Elektrolyte des sogenannten
Li(A,B)ON-Systems (A,B= P, S, Si) und deren Eigenschaften eingegangen.

LiPON
Der glasartige amorphe Festelektrolyt LiPON wurde, wie bereits erwähnt, 1999 von
Dudney und Neudecker [36] als funktionierendes System in Lithium-Ionen-Batterien
vorgestellt. Seit dieser Zeit wurde viel Forschung auf dem System LiPON betrieben, so-
dass die Eigenschaften des LiPON und sein Verhalten in Kontakt mit diversen Elektro-
denmaterialien heutzutage weitestgehend bekannt sind. Es weist eine ionische Leitfä-
higkeit im Bereich einiger µS/cm auf [41]. Seine Vorteile liegen ganz klar in der chemi-
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schen Stabilität und guten Zyklisierbarkeit. Weiterhin wurde bereits von mehr als 10000
Lade-/Entladezyklen berichtet [45]. Als Methode der Wahl hat sich die RF-Kathoden-
zerstäubung hervorgetan. Die Proben für viele Arbeiten wurden mittels dieser Metho-
de hergestellt [37,40,41,46]. Aber auch andere Synthesemethoden, wie z. B. die Atomla-
genabscheidung wurden getestet, jedoch lag die ionische Leitfähigkeit dieser Schichten
(ca. 1, 45 × 10−7 S/cm) deutlich unterhalb jener der RF-kathodenzerstäubten Schich-
ten [38].
In Bezug auf die ionische Leitfähigkeit und Aktivierungsenergie der dadurch herge-
stellten Dünnschichten wurde eine Abhängigkeit vom Stickstoffgehalt im Plasma währ-
end des Abscheideprozesses entdeckt (Abb. 2.4) [47]. Theoretische Erkenntnisse über
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Abbildung 2.4: Abhängigkeit der ionischen Leitfähigkeit und Aktivierungsenergie
gesputterter LiPON-Dünnschichten vom Stickstoffpartialdruck, nach
[47]. (Pw: RF-Leistung, TSD: Target-Substrat-Distanz, TD: Target-
Dichte)

die Struktur dieses amorphen Festelektrolyten wurden von Sicolo et al. publiziert [48].
In dieser Arbeit wurden amorphe Strukturen simuliert, welche die aus Experimenten
bekannten unterschiedlich koordinierten Atome beinhalten. Dabei handelt es sich um
zweifach- (blaue Tetraeder in Abb. 2.5) und dreifach-gebundenen Stickstoff (orange Te-
traeder in Abb. 2.5) sowie überbrückenden und nicht überbrückenden Sauerstoff (Abb.
2.5). In der Veröffentlichung von Sicolo et al. konnte ebenfalls gezeigt werden, dass
Ladungsdefekte in diesem Material vorherrschend sind, so wie es für einen Ionenlei-
ter erwartet wird [39]. Zwischengitterplätze werden häufig von Lithium-Ionen besetzt
und sind mobiler als die Leerstellen im Materialsystem. Dabei spielt es keine Rolle,
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Kapitel 2. Die Lithium-Ionen-Batterie (LIB)

Abbildung 2.5: LiPON-Struktur mit den bekannten zweifach- und dreifachkoordinier-
ten Stickstoffatomen. Die Lithiumatome lagern sich dabei zwischen
den Sauerstoff-Phosphor-Stickstoff-Bindungen ein [48]. Diese Darstel-
lung ist der Darstellung in [48] nachempfunden und wurde von Pas-
cal Henkel (AG Mollenhauer, Phys. Chem. Institut, JLU Giessen) zur
Verfügung gestellt.

ob als Lithiumreservoir metallisches Lithium oder LCO dienen. Bei der von Sicolo et
al. vorgestellten Struktur handelt es sich nur um eine von vielen möglichen Varianten
derselben Zusammensetzung. Diese können sich zwar in ihrer Struktur unterscheiden,
jedoch eint sie ein vergleichbares Verhalten im Hinblick auf die elektronischen Eigen-
schaften [48].

Die optische Bandlücke dieses Systems wird in einer Publikation von Yu et al. un-
tersucht. Mittels optischer Absorptionsmessungen und spektroskopischer Ellipsome-
trie wurde die Bandlücke auf einen Bereich zwischen 3,45 eV und 3,75 eV eingegrenzt
[49]. Yu et al. erwägten aufgrund der optischen Transparenz des LiPON bereits eine
mögliche Anwendung in elektrochromen Bauteilen. Dieser Ansatz wurde von Su et al.
weiterverfolgt. Dabei wird von LiPON mit einer optischen Bandlücke von 2,95 eV [50]
bis 3,07 eV [51] berichtet. Ebenso wurde die Möglichkeit in Erwägung gezogen, LiPON
als Schutzschicht zwischen Lithiumanode und Elektrolyt in handelsüblichen Lithium-
Polymer-Batterien zu verwenden. Bereits hier ist zu erkennen, dass das Verhalten zwi-
schen Elektrolyt und Elektrode eine wichtige Eigenschaft für Batteriesysteme darstellt.
Viele weitere Arbeiten beschäftigten sich daher mit der Untersuchung des Verhaltens
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an der Grenzfläche zwischen Elektrolyt und Anoden- bzw. Kathodenmaterial. Beson-
dere Aufmerksamkeit wird dabei dem Ladungstransfer, strukturellen Übergängen oder
auch ablaufenden chemischen Reaktionen an diesen Grenzflächen gewidmet. Auch
hier konnten Sicolo et al. theoretische Ergebnisse präsentieren. Diese wurden direkt mit
den Resultaten aus zugehörigen Experimenten verglichen. Für den Kontakt zwischen
Lithiumanode und LiPON konnten in der Arbeit von Sicolo et al. Theorie und Expe-
riment verknüpft und dadurch verifiziert werden [39]. Im Kontakt zwischen Lithium
und LiPON bildet sich eine Zwischenphase aus. Dabei handelt es sich um die bereits
mehrfach erwähnte SEI-Schicht. Diese setzt sich hierbei aus drei unterschiedlichen Ne-
benprodukten zusammen. Dabei handelt es sich um das Oxid (Li2O), das Phosphid
(Li3P) und das Nitrid (Li3N) des Lithiums [39]. Weiterhin ist Lithiumphosphat (Li3PO4)
nachweisbar [52]. Die Ausbildung dieser Zwischenphasen (vorrangig Li3P und Li3N)
an der Grenzschicht zwischen LiPON und metallischem Lithium wirkt sich positiv auf
die Stabilität des Elektrolyten aus. Die Festkörper-Elektrolyt-Zwischenphase (engl.: So-
lid Electrolyte Interphase, kurz: SEI) dient als Passivierungsschicht, welche den Elek-
trolyten vor weiterer Zersetzung aufgrund der im Betrieb angelegten Spannung an der
Lithiumanode schützt [39]. Dabei ist jedoch darauf zu achten, dass aus der angedach-
ten schützenden Schicht keine den Ladungstransport blockierende Schicht wird.

Nicht nur der Kontakt zwischen LiPON und Lithium war Gegenstand der Forschung,
sondern auch das Verhalten am Kathodenmaterial stellt in der Forschung einen wich-
tigen Ansatzpunkt dar. Jacke et al. [37] und Fingerle et al. [53] setzten sich mit die-
ser Problemstellung am Kontakt LCO-LiPON auseinander. Experimentell wurde dabei
festgestellt, dass es bei der Deposition von LiPON auf LCO ebenfalls Nebenphasen aus-
gebildet werden. An der Oberfläche des LCO kommt es bei der Deposition von LiPON
zur Ausbildung von LiNO2. Diese Fremdphase lässt sich durch Erhitzen bei niedrigen
Temperaturen wieder beseitigen. Bei hohen Temperaturen kommt es dagegen zu einer
anfänglichen strukturellen Veränderung des LiPON-Netzwerkes. Diese Änderung des
LiPON-Netzwerks hat zunächst die Entstehung von Co3O4 zur Folge. Im weiteren Ver-
lauf wird dann das LiPON-Netzwerk zerstört [53]. Jacke et al. stellten bei ihren Unter-
suchungen fest, dass bei der Deposition von LiPON auf LCO die Ausbildung von Zwi-
schenphasen an der Grenzfläche beobachtet werden kann. Anhand von röntgenspek-
troskopischen Untersuchungen wurde herausgefunden, dass es sich dabei um stick-
stoffhaltige Spezies wie etwa NO−

2 oder NO−
3 handelt. Die sich ausbildende Schicht der

Zwischenphasen besitzt dabei eine ungefähre Dicke von 10 Ångström. Simultan konn-
te ein Anwachsen des Verhältnisses von brückendem zu nicht-brückendem Sauerstoff
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und ebenso ein Abfallen des Verhältnisses von dreifach- zu zweifach-koordiniertem
Stickstoff festgestellt werden (vgl. Abb. 2.5). Dies ist in guter Übereinstimmung mit der
erwarteten Substitution von Sauerstoff durch Stickstoff an der Grenzfläche des LCO
und LiPON. Eine Veränderung des Oxidationszustandes des Cobalts konnte während
der Deposition des LiPON nicht beobachtet werden [37]. Parallel zu den Forschungen
am Kontakt LiPON-Elektrode an mittels Kathodenzerstäubung hergestellten LiPON-
Schichten wurden ebenfalls Dünnschichten aus anderen Herstellungsmethoden unter-
sucht. Kozen et al. setzten sich mit der Herstellung von LiPON mittels Atomlagen-
abscheidung (ALD) auseinander [38]. Dabei konnten Dünnschichten mit einer ioni-
schen Leitfähigkeit von 1, 45× 10−7 ± 3× 10−7 S/cm hergestellt werden. Die ionische
Leitfähigkeit dieser Schichten liegt zwar deutlich unterhalb der ionischen Leitfähigkeit
von kathodenzerstäubten LiPON-Dünnschichten, jedoch ist es mittels ALD möglich,
den Stickstoffanteil in der Schicht zwischen 0 und 16,3 % zu variieren. Die Variation
wird durch die Änderung der Stickstoffdosis in der ALD-Sequenz erreicht, also dem
Zeitpunkt, zu dem Stickstoff im ALD-Prozess verwendet wird [38]. Die Abscheidung
mittels ALD eignet sich dabei nach Meinung von Kozen et al. besonders für hochkom-
plexe Elektrodengeometrien in Nanostrukturen.
Weitere Methoden, welche zur LiPON Dünnschicht-Herstellung untersucht wurden,
sind die metallorganische chemische Gasphasenabscheidung (kurz: MOCVD) sowie
die ionenstrahlgestützte Deposition (kurz: IBAD).
Fujibayashi et al. berichten von LiPON-Dünnfilmen, die eine ionische Leitfähigkeit von
5, 3×10−6 S/cm - 5, 9×10−6 S/cm in Abhängigkeit der Schichtdicke aufweisen [42,54].
Die mittels IBAD produzierten Schichten weisen bei Raumtemperatur eine ionische
Leitfähigkeit von 4, 5× 10−6 S/cm auf [42, 55].
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LiSON
Ein weiteres Materialsystem, dass für die Verwendung als Festelektrolyt interessant
sein könnte, ist das sogenannte LiSON. Dabei handelt es sich um ein dem LiPON
ähnliches System, in welchem Phosphor durch Schwefel ersetzt wurde. In der Lite-
ratur ist dieses weit weniger bekannt als LiPON. Joo et al. zeigten in ihrer Arbeit,
dass sie LiSON mit einer Zusammensetzung von Li0.29S0.28O0.35N0.09 mittels Katho-
denzerstäubung herstellen können [56]. Die ionische Leitfähigkeit dieses Materials liegt
dabei etwa eine Größenordnung höher als beim LiPON, bei 2× 10−5 S/cm [56]. LiSON
weist ähnlich dem LiPON eine gute Zyklisierbarkeit über mehr als 10.000 Lade- und
Entladezyklen auf [45]. Ein Grund dafür, dass jedoch auf dem System LiSON kaum
weiterführende Forschung betrieben wurde, ist die geringe chemische Stabilität ge-
genüber Luft und metallischem Lithium.

LiSiPON
Weiterhin ist der LiPON-ähnliche Festelektrolyt LiSiPON bekannt. Wie bei den bisher
vorgestellten glasartigen Festelektrolyten ist die Herstellungsmethode der Wahl auch
beim LiSiPON die RF-Kathodenzerstäubung. Mit zunehmender Stickstoffkonzentrati-
on konnte hierbei eine Verbesserung der Leitfähigkeit des Systems Li2O-SiO2-P2O5 er-
reicht werden. Ebenso konnte mit ansteigendem Verhältnis von Silizium zu Phosphor
eine Verminderung der Aktivierungsenergie für die ionische Leitung beobachtet wer-
den [57]. Die Leitfähigkeit erreicht dabei Werte von bis zu 1,24× 10−5 S/cm für ein
Verhältnis von Si:P von 3,5 und der Festelektrolyt ist bis zu einer Spannung von 5,5 V
elektrochemisch stabil [57]. Aufgrund dieser Resultate lässt sich LiSiPON als Alterna-
tive zum LiPON einordnen. Su et al. erreichten für RF-kathodenzerstäubte LiSiPON-
Dünnschichten im Vergleich zu Lee et al. etwas geringere ionische Leitfähigkeiten von
9, 7× 10−6 S/cm bei einer Aktivierungsenergie von 0,41 eV. Ausserdem reduzierte sich
die optische Bandlücke aufgrund des Siliziumgehalts im Vergleich zum LiPON. Die
elektrochemische Stabilität konnte jedoch leicht erhöht werden auf bis zu 6 V gegen
Edelstahl [58]. Ein weiterer Nachteil des LiSiPON ist jedoch die geringere Zyklisierbar-
keit im Vergleich zu denen von LiPON und LiSON. Erste Batteriesysteme mit LiSiPON
als Elektrolyt wurden bereits von Lee et al. getestet. Die LiSiPON-Elektrolytschicht
weist hierbei eine Zusammensetzung von Li1,9Si0,28P1,0O1,1N1,0 auf [59]. Als Elektro-
den wurden dabei LCO und Si-V verwendet. Im Spannungsbereich zwischen 2 und
3,9 V zeigten diese Batterien hervorragende Eigenschaften in Bezug auf Zyklisierbar-
keit und Performance. Belädt man eine solche Batterie jedoch bis zu einer Spannung
oberhalb von 3,9 V, so ist sehr schnell ein Abfallen der Batterieleistung zu erkennen [59].
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LiPOS
Ebenfalls in der Literatur bekannt ist das glasartige System LiPOS, welches von einem
Target mit der Komposition 6LiI-4Li3PO4-P2S5 durch Kathodenzerstäubung abgeschie-
den wurde [60]. Die hergestellten Dünnschichten weisen eine vergleichbar hohe ioni-
sche Leitfähigkeit von 2 × 10−5 S/cm und gute Zyklisierbarkeit auf, sind jedoch auf-
grund der starken internen Verspannungen instabil und neigen dadurch zu Frakturen
im Material und zu Kurzschlüssen. Aufgrund dieser Nachteile konnte sich das System
LiPOS in der Forschung nicht etablieren.

LiPSON
Auf dem in dieser Arbeit behandelten System LiPSON (oder auch LiPOSN) sind zum
aktuellen Stand der Forschung wenige Arbeiten bekannt. In der Veröffentlichung von
Mascaraque et al. wurden auf zwei verschiedene Wege erste amorphe Festelektrolyte
der Struktur LiPOSN hergestellt. Zum einen wurden diese amorphen Elektrolyte über
einen mehrstufigen Schmelzprozess erzeugt, bei dem ein Li1,22PO2,84N0,32-Festelektro-
lyt mit Li2S gemischt und eingeschmolzen wurde [43]. Dadurch konnte ein Festelek-
trolyt mit der Summenformel Li1,62PO2,84S0,11N0,32 erhalten werden. Dieser Festelek-
trolyt weist eine ionische Leitfähigkeit von 2.95× 10−7 S/cm bei Raumtemperatur auf.
Bei dem Vergleich der ionischen Leitfähigkeiten mit den Ergebnissen in der Arbeit von
Mascaraque et al. ist zu beachten, dass es sich um LiPOSN-Glas handelt, wohingegen
es sich bei den untersuchten Proben in den in Kapitel 4 angeführten Veröffentlichun-
gen um mittels Kathodenzerstäubung hergestellte Dünnfilme handelt. Bei Betrachtung
der XPS-Daten bei Mascaraque et al. wurde das Photoelektronensignal des Schwefels
(S 2p) mit zwei Kurven angefittet, die zwei unterschiedlichen Spezies zugeordnet wur-
den. Die Auswirkungen der Spin-Bahn-Kopplung wurden dabei nicht berücksichtigt.
Aufgrund der Spin-Bahn-Kopplung ergibt sich für das S 2p-Signal jedoch eine Auf-
spaltung in S 2p3/2 und S 2p1/2. Die Energiedifferenz zwischen beiden Signalen beträgt
dabei nach aktuellem Wissenstand und den NIST-Datenbanken2 gerade etwa 1,2 eV.
Dies entspricht auch der Energiedifferenz der in Mascaraque et al. [43] angenommenen
unterschiedlichen Spezies im S 2p-Signal. Aufgrund dieser Tatsache ist zu überlegen,
ob im Schwefelsignal tatsächlich zwei unterschiedliche Spezies identifiziert wurden?

2https://srdata.nist.gov/xps
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Bei der zweiten Herstellungsmethode von Mascaraque handelt es sich um einen me-
chanischen Mahlprozess eines Gemisches bestehend aus Li2S und LiPON-Glas. Für
dieses Gemisch konnten ionische Leitfähigkeiten von 1, 58 × 10−8 S/cm bis zu 6, 76 ×
10−7 S/cm bei Raumtemperatur erreicht werden [44]. Zu beachten ist bei dieser Veröff-
entlichung, dass es sich dabei um die ionische Leitfähigkeit eines gepressten Pellets
handelt. Wie in [43] ist ebenfalls die Anpassung des S 2p Photoelektronensignals für
zwei unterschiedliche Spezies mit einer Energiedifferenz von 1,8 eV zu beobachten.
Missachtet wurde hierbei ebenso die Aufspaltung aufgrund der Spin-Bahn-Kopplung
in S 2p3/2 und S 2p1/2. Jedoch konnte auch in dieser Veröffentlichung beobachtet wer-
den, dass das abnehmende Verhältnis von brückendem zu nicht-brückendem Sauer-
stoff und der zunehmende Schwefelgehalt zu einer höheren Mobilität der Li+-Ionen
führt und somit die ionische Leitfähigkeit verbessert. Die höchste Leitfähigkeit konnte
dabei für ein Gemisch von Li2S und LiPON mit einem Anteil von 45 mol% Li2S be-
stimmt werden. Die Herstellung von Dünnfilmen auf Basis der in [44] vorgestellten
Pellets bietet einen Forschungsansatz, der vielversprechend klingt. In Kap. 5.1 wird
zum ersten Mal von kathodenzerstäubten Festelektrolyt-Dünnschichten des Systems
LiPSON berichtet.
In nachfolgender Tabelle (Tab. 2.3) sind die wichtigsten Eigenschaften der verschiede-
nen Varianten der Festelektrolyte des Systems Li(A,B)ON, soweit diese bereits bekannt
sind inklusive der hier vorliegenden Arbeit, nochmals zusammengefasst.
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ion.
Leitfähigkeit

(S/cm)

Zyklisier-
barkeit

(Zyklen)

Aktivierungs-
energie (eV)

Stabilität vs.
Li/Li+ (V)

LiPON
1, 45× 10−7

−
5, 90× 10−6

> 10.000 0,46 0 - 5,0

LiSON
1, 00× 10−5

−
2, 00× 10−5

> 10.000 0,47 0 - 5,5

LiSiPON
9, 70× 10−6

−
1, 24× 10−5

≈ 1500 0,41 0 - 5,5

LiPOS
2, 00× 10−5

−
2, 00× 10−5

- - -

LiPSON
2, 95× 10−7

−
1, 50× 10−5

- 0,49 -

Tabelle 2.3: Übersicht über verschiedene Festelektrolyte des Systems Li(A,B)ON
(A,B=P,S,Si)
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3 Zusammenfassung und Ausblick

Für die Herstellung von Dünnschichtbatterien lassen sich anhand der in dieser Ar-
beit angeführten Materialien viele unterschiedliche Kombinationen realisieren. Bei ei-
nem zum aktuellen Stand bereits verwendetem und funktionierendem System handelt
es sich um die Kombinationen LCO/LiPON/Li oder LCO/LiPON/Graphit. Generell
agieren Dünnschichtbatteriesysteme aktuell als Modellsystem für Forschung und Ent-
wicklung. Als Elektroden und Festelektrolyt dienen dabei diverse Materialien, deren
Kombinationen noch nicht vollständig erforscht sind. Daher befassen sich weltweit
viele Arbeitsgruppen an Universitäten wie auch große Firmen mit der Erforschung be-
kannter und neuer Komponenten für Batteriesysteme.
Aber auch die Grundlagenforschung auf den sogenannten Li(A,B)ON-Systemen
(A,B=P, S, Si) wird weiterhin betrieben. Dahingehend wurden in dieser Arbeit Dünn-
schichten des Materialsystem LiPSON, einer schwefelhaltigen Variante des LiPON un-
tersucht.
Die in dieser Arbeit angeführten Veröffentlichungen zeigen, dass ein stetig anwach-
sendes Interesse an Materialien, welche sich für Batterieanwendungen eignen, besteht.
Der Fokus der Veröffentlichungen liegt hierbei auf der grundsätzlichen Charakterisie-
rung des Systems LiPSON als Dünnschicht-Modellsystem sowie weiterführend der Er-
forschung der sogenannten Festkörper-Elektrolyt-Zwischenphase, welche sich in der
Grenzschicht im Kontakt zwischen LiPSON und metallischem Lithium ausbildet.
Ebenfalls Teil dieser Arbeit ist die Optimierung und Charakterisierung des Kathoden-
materials LiCoO2 im Hinblick auf die elektrochemischen Eigenschaften, welche das
Hauptkriterium für die Anwendung in Energiespeichersystemen darstellen.

Die Herstellungsmethode der Wahl war bei beiden Dünnschicht-Systemen die RF-Ka-
thodenzerstäubung, da es sich dabei um eine vergleichsweise kosteneffiziente Methode
handelt und weiterhin die Hochskalierung auf industrielle Maßstäbe leichter zu reali-
sieren ist als bei anderen Methoden wie beispielsweise der gepulsten Laserdeposition
(kurz PLD, engl.: pulsed laser deposition).
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Aufbauend auf den in dieser Arbeit geleisteten Untersuchungen, stellt die Erlangung
von Wissen über den Kontakt zwischen Elektrolyt und positiver Elektrode einen wich-
tigen Schritt dar. Eine Untersuchung dieses Kontaktes und der eventuell gebildeten
Zwischenphasen an diesem, erweist sich als einen sinnvollen Anschluss an diese Ar-
beit. Wird ebenfalls zum Kontakt LiPSON-Lithium auch der Kontakt LiPSON-LCO un-
tersucht und verstanden, so zeigt dies eine sehr gute Grundlage für ein Modellsystem
einer ASSB auf, welches nicht LiPON als Festelektrolyt verwendet.

Weiterhin können selbstverständlich auch Modellsysteme mit diversen anderen Kom-
binationen von Elektrolyten und Elektroden untersucht werden. Als eine gute Variante
stellt sich der Festelektrolyt Li7La3Zr2O12 (kurz LLZO) heraus. Beim LLZO handelt es
sich um einen Festelektrolyten des sogenannten Granat-Typs. Die ionische Leitfähigkeit
der kubischen Phase dieses Systems liegt im Bereich von 10−4 S/cm und damit deut-
lich höher als die ionische Leitfähigkeit des bereits bekannten Elektrolyten LiPON oder
der in dieser Arbeit vorgestellten schwefelhaltigen Variante des LiPON, LiPSON. Zu
diesem Materialsystem laufen bereits erste Untersuchungen an kathodenzerstäubten
Dünnschichten an, jedoch ist dies in der Literatur bisher noch nicht weit verbreitet [61].

Insgesamt kann die Forschung an Batteriematerialien aufgrund der unterschiedlichsten
Möglichkeiten, die sich bei der Herstellung einer Festkörperbatterie bieten, weiterhin
als zukunftsträchtiges und sehr spannendes Thema angesehen werden.
Die Hauptanwendung wird sich vermutlich im Bereich der E-Mobilität finden lassen
und die Forschung an umweltfreundlicheren Antrieben wird stetig vorangetrieben wer-
den.
Werden Aspekte wie z.B. die CO2-Emission bei der Herstellung solcher Batteriesyste-
me weiter nach unten korrigiert oder die Substitution der einzelnen Rohstoffe durch
vermehrt verfügbare Elemente vorangetrieben, so wird diese Technologie noch stärker
an Interesse und Notwendigkeit gewinnen.
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4 Eigene Beiträge zu den Publikationen

Im Folgenden würde ich gerne erläutern, wie genau meine eigenen Beiträge zu den in
dieser Arbeit behandelten Publikationen ausgesehen haben.

• Publikation I
In Publikation I wird speziell auf die Herstellung sowie die physikalische und
elektrochemische Charakterisierung der Festelektrolyt-Dünnschichten im lithi-
umbasierten System LiPSON eingegangen. Hergestellt wurden die Dünnschich-
ten mittels RF-Kathodenzerstäubung. Die Charakterisierung erfolgte mit Hilfe di-
verser Analysemethoden wie zum Beispiel der Röntgenphotoelektronenspektros-
kopie (XPS), Röntgenbeugung (XRD) und der elektrochemischen Impedanzspek-
troskopie (EIS).
Die in dieser Publikation angesprochenen Festelektrolyt-Dünnschichten wurden
von mir selbst mittels RF-Kathodenzerstäubung hergestellt sowie analysiert. Wei-
terhin wurden die erhaltenen Messdaten ausgewertet, interpretiert und im wis-
senschaftlichen Zusammenhang mit den Co-Autoren diskutiert. Abschließend
wurde die Veröffentlichung von mir geschrieben.

• Publikation II
Aufbauend auf den in Publikation I erzielten Ergebnissen liegt das Augenmerk
in dieser Publikation auf dem Verhalten des verwendeten Festelektrolyten LiP-
SON im Kontakt mit metallischem Lithium, welches als Anodenmaterial in der
Lithium-Ionen-Batterie dienen kann. Ziel hierbei war es, Informationen über die
Ausbildung des sogenannten SEI zu erlangen. Für diese Untersuchungen wur-
de ein in-situ-Experiment durchgeführt. Bei diesem Experiment handelt es sich
um die schrittweise Deposition von Lithium, mittels eines eigens für dieses Expe-
riment konstruierten Probenhalters, auf den RF-kathodenzerstäubten LiPSON-
Dünnschichten und der röntgenspektroskopischen Untersuchung der sich aus-
bildenden Schicht nach den jeweiligen Depositionsschritten. Genauere Angaben
sind in der entsprechenden Veröffentlichung zu finden.
Dabei wurden die Proben von mir präpariert und das hier zugrundeliegende In-
situ-Experiment durchgeführt sowie wissenschaftlich analysiert. Auch die An-
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Kapitel 4. Eigene Beiträge zu den Publikationen

fertigung der wissenschaftlichen Abhandlung in Absprache mit den Co-Autoren
oblag meiner Verantwortung.

• Publikation III
Abschließend zu dieser Arbeit wird in Publikation III über RF-kathodenzerstäub-
tes LiCoO2 auf die Optimierung und Charakterisierung dieser Dünnschichten für
die Anwendung als Kathodenmaterial in Lithium-Ionen-Batteriesystemen ein-
gegangen. Vergleichbar mit der Analyse der Festelektrolyt-Dünnschichten wird
dabei auf Charakterisierungsmethoden wie XPS, XRD und EIS zurückgegriffen.
Weiterhin werden die Methoden der Raman-Spektroskopie und Zyklovoltamme-
trie (CV) zu Rate gezogen, um zum einen die vorliegende Phase (Hochtemperatur-
oder Tieftemperaturphase) des LiCoO2 zu bestimmen und zum anderen Informa-
tionen über die für Batterieanwendungen typischen Größen wie z.B. die Energie-
dichte liefern zu können.
Die in Publikation III angeführten röntgenspektroskopischen Messungen wur-
den von mir duchgeführt und ausgewertet. Weiterhin wurde die wissenschaftli-
che Arbeit in Form einer Abschlussarbeit zur Erlangung des Grades M. Sc. von
mir betreut und dadurch alle weiteren Messungen in Absprache mit mir durch-
geführt. Ebenso wurden die Ergebnisse im Team diskutiert und wissenschaftlich
eingeordnet. Abschließend war ich maßgeblich an der Fertigstellung des Manu-
skripts beteiligt.
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5 Publikationen

5.1 Publikation I: Electrochemical and optical properties of lithium ion
conducting LiPSON solid electrolyte
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Kapitel 5. Publikationen

Im Rahmen der nachfolgend angefügten Veröffentlichung ”Electrochemical and opti-
cal properties of lithium ion conducting LiPSON solid electrolyte“wurde sich mit der
Herstellung von Festelektrolyt-Dünnschichten des Systems LiPSON beschäftigt. Die
Methode der Wahl war dabei die RF-Kathodenzerstäubung. Durch Variation der Gas-
flüsse in den diversen Prozessen sollte die Zusammensetzung der deponierten Schicht
verändert werden. Die Schichten der unterschiedlichen Kompositionen wurden an-
schließend charakterisiert. Dabei konnte festgestellt werden, dass die ionische Leitfähig-
keit, welche eine wichtige physikalische Größe für Festelektrolyten darstellt, sich schon
mit einem geringen Schwefelgehalt in den Schichten deutlich verbessert im Vergleich
zu der ionischen Leitfähigkeit im reinen LiPON (10−6 S/cm). In dieser publizierten Ar-
beit konnten ionische Leitfähigkeiten der LiPSON-Dünnschichten von bis zu
15, 8 µS/cm erzielt werden. Im Vergleich zu LiPON liegt die ionische Leitfähigkeit des
LiPSON ungefähr eine Größenordnung über jener, der LiPON-Dünnschichten in der
bekannten Literatur [45, 46, 58].
Im Hinblick auf weitere mögliche Anwendungsgebiete dieser Festelektrolyt-
Dünnschichten wurde auch die optische Transmission der hergestellten Proben unter-
sucht. Es zeigte sich, dass die optische Bandlückenenergie dabei eine Verschiebung auf-
weist. Die optischen Bandlücken der bei verschiedenen Gasflüssen hergestellten und
im Nachhinein charakterisierten Dünnschichten variierten im Bereich zwischen 3,7 bis
hin zu 5,3 eV, wodurch dieser Festelektrolyt in bestimmten architektonischen Bereichen
aufgrund seiner relativ hohen Transmission im sichtbaren Bereich (λ = 400 − 800 nm)
auch für Anwendungen in beispielsweise elektrochromen Bauteilen einsetzbar ist.
Betrachtet man abschließend die ionische Leitfähigkeit der mittels unterschiedlicher
Methoden hergestellten LiPSON-Dünnschichten, so stechen die kathodenzerstäubten
Dünnschichten besonders hervor. Die ionische Leitfähigkeit bei kathodenzerstäubten
Schichten liegt deutlich höher als in anderen Arbeiten, bei denen auf andere Techniken
zurückgegriffen wurde [43, 44].
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Electrochemical and Optical Properties of Lithium Ion
Conducting LiPSON Solid Electrolyte Films

Fabian Michel,* Florian Kuhl, Martin Becker, Juergen Janek, and Angelika Polity

Lithium phosphorous sulfuric oxynitrides (LiPSON) with different composi-
tions have been prepared by rf-sputtering using sputter targets with various
mixtures of Li3PO4 and Li2SO4. Morphology, composition, and electro-
chromic properties of the fabricated thin films were investigated using solid
state analysis methods like scanning electron microscopy (SEM), X-ray
photoelectron spectroscopy (XPS), optical transmission spectroscopy, and
electrochemical impedance spectroscopy. The composition of the thin films
changes due to the varying fractions of process gases. The highest fraction
of sulfur is about 1.3 at% validated using XPS. The optical bandgap shifts
in the range of 3.7 eV up to 5.3 eV for the different fractions of process
gases. Transmission in the UV range is above 60% for most of the
sputtered solid electrolyte thin films whereas in the visible range of the
electromagnetic spectrum a transmission above 80% is observed. The
highest ionic conductivity is identified for the thin films with 4 sccm
nitrogen and no additional argon as process gas. However, ionic conductiv-
ity is expected to increase with increasing sulfur content and with change
of the ratio between different nitrogen coordinations.

1. Introduction

Solid electrolytes (SE) may play an important role in future
battery cell concepts.[1] The hope for improved safety, higher
energy density (by potentially enabling the use of the lithium
metal anode) and a wider temperature range of operation drives
intensive research efforts world-wide. Solid lithium electrolytes
are already used in thin-film microbatteries, where LiPON
(glassy lithium phosphorous oxynitride) has been introduced in
1999 by Neudecker and Dudney.[2] Today, LiPON can be

considered as a kind of thin film reference
material, and its preparation by sputter
deposition is well studied and reported.
The use of SE for the construction of larger
scale thick-film or bulk-type batteries is
projected but still in the state of research
and early development. Two different types
of SE may be used in thick-film batteries
with competitive performance[3]: A solid
electrolyte with very high ionic conductivity
(σ Liþð Þ > 1 mS

cm) is required for the con-
struction of the cathode composite. As in
microbatteries, a solid electrolyte with
lower ionic conductivity, but processability
as thin film and stability versus lithium
metal, is required for the preparation of the
ion-conducting separator. In order to
expand our knowledge on thin film electro-
lytes and to explore alternatives to LiPON
we prepared LiPSON thin films fabricated
using sputter deposition, that is, films that
are solid solutions of LiPON and LiSON
(lithium sulfur oxynitride). Both SE LiPON
and LiSON are known, but there are much

less reports on LiSON.[2,4–6] LiPON is known to have a higher
stability in air and against lithium metal than LiSON whereas
LiSON is known to exhibit a higher ionic conductivity
(σLiPON ¼ 3:3 μS

cm,
[5] σLiSON ¼ 20 μS

cm
[6] at room temperature).

Therefore, by combination of Li3PO4 and Li2SO4 in the sputter
target we aim to improve the electrochemically relevant
properties of the SE significantly. The resulting LiPSON films
are expected to have a higher stability in air than LiSON and a
higher ionic conductivity than LiPON.

LiPON and other glassy variants also play a role as transparent
thin film electrolytes for the construction of electrochromic (EC)
devices, that can be considered as optically optimized thin film
batteries. For EC devices and solid state batteries the solid
electrolyte is required to be a good ionic conductor[7] with
negligible electronic conductivity and high transparency in the
UV–vis range (only for EC devices).[8] Again, LiPSON is a
promising candidate because of the combined properties of
LiPON and LiSON.

In the present study different rf-sputter series of LiPSON
films were prepared by changing either the composition of the
sputter target or the flux ratios of the sputter gases. The optical
properties and the ionic conductivity were determined and
correlated to the composition of the prepared LiPSON films. The
ionic conductivity was found to depend on the sulfur content and
the ratio between triple coordinated and double coordinated
nitrogen.
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2. Experimental Section

Sputter targets with compositions of 50wt% Li3PO4/50wt%
Li2SO4 and 70wt% Li3PO4/30wt% Li2SO4 provided by
Sindlhauser Materials were used for thin film fabrication via rf
magnetron sputtering. Soda-lime glass was mounted as
substrate at 5.3 cm distance of the sputtering target. The base
pressure of the chamber was in the range of 10�7mbar. The
fluxes of the sputter gases argon and nitrogen were varied in
order to optimize the nitrogen and sulfur incorporation in the
films and subsequently to increase the ionic conductivity of the
as-deposited films. Each thin film was deposited at 1.1 W

cm2 sputter
power. During the processes the chamber pressure was in the
range of 10�4–10�2mbar depending on the gas fluxes. Three
series with different fractions of argon and nitrogen were
prepared for each target – series I with 70 sccm argon flux, series
II with 16 sccm argon flux and series III with pure nitrogen flux.

Surface morphology and film thickness were investigated by
scanning electron microscopy (SEM) using a Zeiss-Merlin setup.
The thickness of the films was about 600 nm corresponding to a
deposition rate of 5 nm

min. Surface roughness was evaluated using
atomic force microscopy. X-ray diffraction was used to clarify
morphology using a Siemens Bruker D5000. Composition of the
thin films and information concerning the chemical bonds were
determined via X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) by use of
a PHI VersaProbe. X-rays were produced using an Al-anode
(AlKα¼ 1486.6 eV). Measurements were performed with a source
angle of 45�. All experiments were realized with charge
neutralization on the sample surface and all spectra were
referenced to the carbon 1s signal (C 1s) at 284.8 eV. Depth
profiles were measured using in situ argon ion etching with
accelerationvoltageof1 kV.Toavoidahighamountof atmospheric
impurities the samples were welded in aluminum foil in the glove
box directly after deposition and before transfer to the XPS setup.

Optical transmission spectroscopy was performed using a
Perkin-Elmer Lambda900. Ionic conductivity was determined via
electrochemical impedance spectroscopy (EIS) using a Biological
VMP300 potentiostat. Frequency range was chosen from 7MHz
down to 100mHz. For each sample of the different sputter series
ionic conductivities were calculated from the resistance that was
evaluated from the impedance (equivalent circuit of the type of

C1/R1). Figure 1 illustrates a scheme of the electrode structure
used for the lateral electrochemical impedance measurements.
Besides, dc-type polarization measurements (chrono-amperom-
etry) using a Keithley Instruments Parameter Analyzer were
performed to determine the electronic conductivity. For this
purpose, gold contacts were evaporated on top of the thin film
samples.

3. Results and Discussion

3.1. Structure and Morphology

Figure 2a shows a typical X-ray diffractogram of a deposited
LiPSON thin film. As expected no other reflections than the one
stemming from the soda-lime glass substrate can be observed.
Thus, the diffractograms confirm that the investigated as-
deposited LiPSON films are amorphous. Corresponding SEM

Figure 1. Scheme of the electrode structure used for EIS measurements.

Figure 2. a) XRD pattern of a LiPSON film sputtered with a mixture of 70 sccm argon and 10 sccm nitrogen as process gases. b) SEM image of the
breaking edge of an amorphous LiPSON sample. The thickness of the sputtered films is about 600 nm. There are no pinholes or cracks visible. c) Optical
transmission data of thin films sputtered with various nitrogen content show an overall shift toward higher wavelengths (inset) which translates to a shift
of the direct optical band gap toward lower values.
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images show no cracks or pinholes, a necessary requirement in
order to avoid short-circuits in the electrochemical cells to be
built. The film thicknesses were determined via measuring the
sample’s breaking edges in SEM to be about 600 nm, cf.
exemplarily Figure 2b. Those thicknesses were then used in
section 3.4 for the calculation of the ionic conductivity. The root
mean square (rms) roughness of the thin films is about 7.5 nm.

3.2. Optical Properties

The transmittance of the solid electrolyte films was investi-
gated with optical transmission spectroscopy in the wave-
length range between 200 and 860 nm, cf. inset in Figure 2c for
series I with 70 sccm argon flux. With increasing nitrogen flux
during deposition the transmission spectra show an overall
shift toward higher wavelengths, independent of the argon
flux used during growth. In contrast, for series I with 70 sccm
argon flux a deviation from this behavior might be interpreted,
cf. Figure 2c. In detail, the solid electrolyte films first become
even more transparent with increasing nitrogen flux during
sputtering, however, from a certain reversal point the behavior
is similar to that of series II and III, respectively. The
corresponding direct optical band gaps change between 3.7 eV
(4 sccm nitrogen, no argon) up to 5.3 eV (1.6 sccm nitrogen
and 70 sccm argon) for the different fractions of process gases.
Thus, the use of these SE films in EC devices seem to be
feasible.

3.3. XPS Survey of Chemical Structure and Composition

Each sample of series I–III was analyzed by XPS. Since earlier
works showed a preferential sputtering effect observable in the
first few nanometers of the SE films, the concentrations shown
in this section all correspond to the bulk material after distinct
argon ion sputtering.

The most striking feature in the XPS data is an increasing
amount of nitrogen for higher nitrogen fluxes let into the sputter
chamber during growth. This tendency is independent of the
argon flux, cf. Figure 3. Furthermore, one observes a carbonate
signal at the surface of the samples. This signal is somewhat
expected, since the samples have to be transferred from the
sputter chamber to the XPS machine and are thus subject to
direct contact to air for a short time-period. Hence, the signal
might be attributed to contaminations from the glove-box
used.[9] As a consequence, lithium carbonate might form on the
surface of the LiPSON layers.[10] The line shape of the
corresponding signal was considered in fitting the XPS Li signal.

Figure 3 depicts the elemental concentrations of the layer’s
constituents for the three different sputter series performed for
the 50wt% Li3PO4/50wt% Li2SO4 target. One can see a high
fraction of nitrogen and sulfur for a mixture of argon and
nitrogen as process gases. The sulfur content for the different
samples deposited from the 50% Li3PO4/50% Li2SO4 and 70%
Li3PO4/30% Li2SO4 target is shown in Figure 4 in more detail.
The sulfur content is clearly enhanced for series I (70 sccm
argon) compared with the other two series and especially higher
for the target with composition of 50wt% Li3PO4/50wt% Li2SO4

than for the target with composition of 70wt% Li3PO4/ 30wt%
Li2SO4, cf. Figure 4.

Why exactly the sulfur concentration increases with increas-
ing nitrogen flux during the processes is not clear yet. However,
it might be due to a sulfur-related change in the electronic
structure of the amorphous film. This change then is
compensated by incorporation of nitrogen into the structure.
Accordingly, in all three series nitrogen is found to increase at
cost of decreasing oxygen concentration, cf. Figure 3, that is,
oxygen has been partially substituted by nitrogen. However, the
stronger increase of sulfur concentration for aditional argon
content in the sputter atmosphere hints toward a more complex

Figure 3. Bulk atomic fractions of the five constituent elements in rf-
sputtered LiPSON samples using the 50wt% Li3PO4/50wt% Li2SO4

target determined by XPS.

Figure 4. In-depth sulfur content of thin films deposited from the
sputtering targets with composition of 50% Li3PO4/ 50% Li2SO4 (black
squares) and 70% Li3PO4/ 30% Li2SO4 (open blue circles), respectively.
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interplay of plasma physics and material chemistry. Further
experimental investigations and theoretical calculations to clarify
this behavior are ongoing but beyond the scope of this work.

With a higher fraction of incorporated nitrogen in the thin
film one can see a slight change in the shape of the N 1s line, cf.
Figure 5, known from literature to express the formation of
both a double-coordinated and a triple-coordinated nitrogen
component bonded to phosphorous in the solid electrolyte
structure.[11,12] Compared with the double-coordinated struc-
tural unit more P─O bonds will be removed by the formation of
the triple-coordinated nitrogen.[13] As shown exemplarily in
Figure 5 the ratio between the double-coordinated nitrogen (ND)
and the triple-coordinated nitrogen (NT) is changing with the
deposition parameters. Figure 6 shows this dependence in more

detail. Obviously, the ratio ND/NT is smallest for the series with
70 sccm argon mixed with nitrogen as process gas, whereas the
ratio increases when the argon flux is reduced. Furthermore the
ratio ND/NT increases with the overall nitrogen flux. Thus, the
maximum ratio ND/NT in each series is observed for nitrogen
contents of about 7 at% in series I or of about 11.3 at% nitrogen
content in the films in series III.

On account of these results the ionic conductivity is expected
to increase due to the change of the ND/NT ratio[14,15] and be
highest for series III. In comparison to LiPON[9] and LiSiPON[4]

one can expect an additional increase in ionic conductivity. The
electrostatic energy of the P─O bond is decreased by replace-
ment of P─N bond in the oxynitride glass[14] which leads to an
improved ionic conductivity.[16] Besides, one might expect an
increase in ionic conductivity with increasing sulfur content in
the bulk. This, however, would favor the layers of series I.
Because of the different ways to increase the ionic conductivity
the aim is to deposit SE with the best combination of sulfur
content and contribution of the different phosphorous-nitrogen
bonds. To verify the best parameters for the thin films
elechrochemical measurements are necessary. The results of
these measurements are shown in the following section.

3.4. Electrochemical Properties

EIS measurements were performed in order to identify the
deposition parameters best suited to obtain a high ionic
conductivity. Applying a constant dc voltage of about 1 V to
the thin films a transient current drop is observed, with the
remaining stationary current then corresponding to the partial
electronic current, cf. Figure 7. The measured electronic
conductivity is about σel ¼ 4:9� 10�4 μS

cm at room temperature
and yields an electronic transference number of about
tel ¼ 3:1� 10�5. Thus, the present LiPSON films indeed show
themselves as SE with minor electronic conductivity.

Figure 5. Comparison of N 1s photoelectron lines with triple- (NT) and
double-coordinated nitrogen (ND) for two LiPSON thin films with
different sputtering parameters (16 sccm Ar/3.2 sccmN2 (top); 70 sccm
Ar/8 sccmN2 (bottom)).

Figure 6. Ratio between double- and triple-coordinated nitrogen for the
different process gas fractions.

Figure 7. DC polarization measurement as function of time of a typical
LiPSON thin film (power of 50W and 5.6 sccmN2 flux) with gold
electrodes at a polarization voltage of 1 V.
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Figure 8 illustrates the ionic conductivity as function of the
gas flux ratios applied during thin film synthesis. Each sputter
series exhibits an increase of the ionic conductivity with
increasing fraction of nitrogen in the process gas. Thus, the
expected increase in ionic conductivity related to the ND/NTratio
and the overal nitrogen content is confirmed comparing series I–
III. Taking a closer look on each sputter series on its own, the
ionic conductivity is found to increase with both higher nitrogen
and higher sulfur concentration in the bulk of the LiPSON films,
highlighting the higher conductivity of LiSON-based electrolyte
compared to LiPON-based electrolyte.

The overall measured conductivities for the different samples
are in the range of 1.5–15.8 μS

cm, cf. Figure 8. These conductivity
values compare well to those of LiSON films investigated
by Joo et al.,[6] who report an ionic conductivity of 20.0 μS

cm.
As one can see the ionic conductivity is improved for
samples with sulfur content up to 0.5 at% and a ratio for the

double- to triple-coordinated nitrogen of about 10 or 54. Overall,
we find the highest ionic conductivity for thin films prepared in
pure nitrogen plasma.

An Arrhenius plot for different glassy thin film SE of the type
LiABON (A,B¼P, S, Si) is shown in Figure 9. LiPSON films
show activation energies of about 0.49 eV, close to those of other
LiABON films. As expected the ionic conductivity of LiPSON
films lies between the ionic conductivity values of LiPON and
LiSON films, respectively. Indeed, the ionic conductivity at room
temperature is higher than that for LiPON thin films,[5,17] lower
than that for LiSON thin films[6] and much higher than that for
LiPSON thin films prepared by a two-step melting process or
ball-milling.[18,19] Activation energy is in the typical range for SE
in between 0.4 and 0.5 eV.[5]

4. Conclusion

LiPSON thin films were deposited by rf sputtering applying
different process gas mixtures. Transmission in the visible range
is above 80% and the optical band gap shifts from 3.7 to 5.3 eV
depending on the process gas fractions. Varying the ratio of
argon and nitrogen content the sulfur incorporation in the thin
films as well as the ratio of double-coordinated and the triple-
coordinated nitrogen species can be changed. Accordingly, the
key measure of ionic conductivity is found to change.
Electrochemical impedance spectroscopy measurements show
an increased ionic conductivity for the thin films deposited
without argon as process gas, for which the amount of nitrogen
is about 11 at% in the films, in comparison to around 3–7 at%
nitrogen content when using additional argon as process gas.
The highest ionic conductivity of the LiPSON thin films
prepared in this work is about 15.8 μS

cm which is higher by one
order of magnitude than that observed for LiPON films[4,5,17] and
resembles approximately the ionic conductivity of LiSON
films.[6] Furthermore, rf-sputter deposition is found to be
superior for producing LiPSON thin films in comparison to
other processing methods.[18,19]
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Figure 8. Ionic conductivity (black squares) and sulfur concentration in
bulk material (red diamonds) for the different fractions of process gases.
Highest ionic conductivity is obtained for the film sputtered with 4 sccm
nitrogen and no additional argon as process gas.

Figure 9. Arrhenius plots of different rf sputtered solid electrolytes. As
expected the solid electrolyte LiPSON (full squares) exhibits second best
properties.
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5.2 Publikation II: Investigations of the solid electrolyte interphase using
in-situ experiments on lithium-based electrolyte LiPSON
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Ziel dieser Untersuchungen war es, das Verhalten der bereits bekannten LiPSON-
Dünnschichten aus Publikation I im Kontakt mit metallischem Lithium zu untersuchen.
Dieser Kontakt spielt im Hinblick auf den Einsatz von LiPSON in sogenannten All-
Solid-State-Devices eine wichtige Rolle. Metallisches Lithium agiert in Festkörperbatter-
ien als Standardmaterial für die negative Elektrode. Mittels eines in-situ-Experiments,
bei welchem metallisches Lithium von einer Lithiumfolie schrittweise durch Beschuss
mit Argonionen auf einer LiPSON-Dünnschicht abgeschieden und anschließend mit-
tels Röntgenphotoelektronenspektroskopie direkt analysiert wurde, wurde die sich aus-
bildende Zwischenphase untersucht. Diese Zwischenphase wird als ”Solid-Electrolyte-
Interphase“, kurz SEI, bezeichnet. Das Verhalten von LiPON-Dünnschichten im Kon-
takt mit metallischem Lithium ist aus diversen Veröffentlichungen bekannt und dient
als Referenz für dieses Experiment [39]. Es konnte festgestellt werden, dass LiPSON
im Kontakt mit metallischem Lithium an der Grenzfläche die Phasen Li2O und Li2S
ausbildet. Diese Verbindungen weisen eine relativ schlechte elektrische Leitfähigkeit
auf, was wiederum die Performance einer ASSB mit LiPSON als Festelektrolyt und
metallischem Lithium als Elektrodenmaterial im Vergleich zur Nutzung von LiPON
als Festelektrolyt, nicht begünstigt. Zu Bedenken ist hierbei aber, dass es sich bei die-
sem Grenzflächenverhalten aktuell um einen Prozess handelt, der noch nicht detail-
liert verstanden wird. Eine Möglichkeit, dieses negative Verhalten zu verhindern, ist
der Einsatz einer sogenannten Schutzschicht zwischen dem Elektrolyten und dem Li-
thium. Untersuchungen dazu sind weiterhin durchzuführen, sodass der im Vergleich
zum LiPON (Hauptmerkmal ist die ionische Leitfähigkeit) bessere Elektrolyt LiPSON
ebenfalls für die Anwendung in Festkörperbatterien interessant wird.
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Investigations of the Solid Electrolyte Interphase Using
X-Ray Photoelectron Spectroscopy In situ Experiment on
the Lithium-Based Solid Electrolyte LiPSON

Fabian Michel,* Martin Becker, Juergen Janek, and Angelika Polity*

Lithium phosphorus sulfuric oxide nitride (LiPSON) is prepared by radio
frequency (RF) sputtering using a sputter target with compositions of 50 wt%
Li3PO4 and 50 wt% Li2SO4. Knowledge about the present phases at the solid
electrolyte–lithium anode interface, the so-called solid electrolyte interphase
(SEI), is achieved by performing an in situ sputtering of metallic lithium on the
electrolyte and subsequently measuring the chemical bonding by X-ray photo-
electron spectroscopy (XPS). Information about the SEI is of essential interest
to understand the process of lithium-ion conduction in the half cell. Therefore,
the information about the formation of lithium phases in the SEI is crucial.

1. Introduction

Solid electrolytes are increasingly gaining importance for future
battery cell concepts.[1] Worldwide exploration of such materials
is driven by the hope for improved safety, higher energy density
(through the potential use of lithium as an anode material), and a
wider operating temperature range. Lithium-based solid electro-
lytes are currently used in thin-film microbatteries, with the solid
electrolyte glassy lithium phosphorus oxide nitride (LiPON),
introduced by Dudney and Neudecker,[2] being one of the popu-
lar choices for such applications. Due to the inherent safety and
good thermal stability of LiPON and the resulting rapid charge
transport, several systems based on LiPON are very promising.[3]

Considering the multilayer structure of bat-
tery cells based on thin films, the reaction
of the electrolyte with the anode is an
important factor for solid-state battery per-
formance. Nowadays, mostly used anode
materials are carbon based or lithium
alloys, which have been reported to form
films with positive effects on the battery
performance.[4] This surface film then is
commonly identified as the so-called solid
electrolyte interphase (SEI). Manifold sur-
face species are formed in contact between
the solid electrolyte and the anode material.
The SEI layer acts as a conductor for

Liþ ions and an insulator for electron flow. Moreover, the SEI
layer limits the electrolyte decomposition which in turn improves
the cycle life performance, Coulombic efficiency, and safety of
lithium-ion batteries. The SEI is known to grow in thickness
or become nonprotective under certain battery operation condi-
tions like prolonged electrochemical cycles, high temperature
(above 60 �C), and high charge rates.[4] This leads to a degrada-
tion of the half-cell performance. With regard to a possible use in
all solid-state batteries, the information gained concerning the
SEI plays an important role. A lot of groups focused their work
on SEI-related investigations by use of different solid electrolytes.
Schwoebel et al. and Sicolo et al. are working on the system
LiPON.[5,6] From their publications, it is known that various side
reactions take place in contact between LiPON and metallic
lithium.[5,6] However, formation of an SEI is not a phenomenon
limited to LiPON. Wenzel et al. were dealing with solid electro-
lytes Li0.35La0.55TiO3,

[7] Li7P3S11,
[8] and Li10GeP2S12.

[9] The
formation of an SEI was also obtained for these lithium-based
solid electrolytes.

Here, we will focus on the SEI between the lithium-based sul-
fur-containing LiPON-like solid electrolyte lithium phosphorus
sulfuric oxide nitride (LiPSON) and metallic lithium. Its proper-
ties such as the composition and the high ionic conductivity
(σion � 10�5S cm�1) pretend to be more beneficial for lithium-
based microbatteries than the properties of the well-known solid
electrolyte LiPON (e.g., σion � 10�6S cm�1). The properties of the
LiPSON thin film and the dependency on its deposition para-
meters are already discussed in a previous publication.[10]

2. Experimental Section

A sputter target with composition of 50 wt% Li3PO4 and 50 wt%
Li2SO4 was used for thin-film fabrication via radio frequency
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(RF) magnetron sputtering. The thin film was produced using
argon and nitrogen as sputter gases. Soda-lime glass was
mounted as the substrate in 5.3 cm distance of the sputtering
target. The base pressure of the deposition chamber was in
the range of 10�7 mbar. The composition of the thin film and
information about the chemical bonds were determined by X-ray
photoelectron spectroscopy (XPS) using a PHI VersaProbe.
X-rays were produced using an Al anode (Al Kα¼ 1486.6 eV).
Measurements were performed with a source angle of 45�.
The experiment was realized with charge neutralization on the
sample surface, and all spectra were referenced to the carbon
signal (C 1s) at 284.8 eV binding energy. The core peaks were
analyzed using a nonlinear Shirley-type background, and peak
positions and areas were obtained by a weighted least-square fit-
ting of model curves (60% Gaussian and 40% Lorentzian) to the
experimental data. For the in situ XPS measurement, the sample
was mounted on a sample holder in front of a lithium foil, as
shown in Figure 1. With this setup, we were able to deposit
lithium on our sample using the argon ion gun of the XPS setup
and additionally perform an in situ measurement of the modified
sample surface without any contact to atmosphere. A more
detailed description of this setup can be found in a previous
study.[7]

The photoelectron spectra were measured with 50ms time per
step, an energy step size of 0.2 eV, and a pass energy of 23.5 eV.
To improve the signal-to-noise ratio, around 30 sweeps were
performed for each signal. After the measurement of each signal,
lithium was sputtered on top of the film. In situ argon-ion
sputtering for lithium deposition was performed with an accel-
eration voltage of 4 kV of the argon ions. Lithium deposition was
performed using different sputter time steps. The first three
cycles were performed with a sputter time of 1min. After that,
five cycles with 2min argon-ion sputtering were performed.
For the last seven cycles, a sputter time of 5min was chosen.

It should be noted that there was no voltage or any heating
temperature applied to the sample. The reactions described later
are therefore not triggered by any external force.

3. Results and Discussion

LiPON is a well-known type of glassy solid electrolyte.[2,5,6,11–24]

For the use in all solid-state batteries the behavior in contact with

the electrodes is crucial. Schwoebel et al. focused their work on
the contact between LiPON and metallic lithium determining the
changes using XPS.[5] However, in contrast to Schwoebel et al.,
we additionally have sulfur in our glassy system. To clarify the
amount of the different elements in our RF-sputtered thin film,
their concentration was determined using XPS. The overall
amount of the different elements as a function of the time of
lithiation is shown in Figure 2. Evidently, the lithium content
is increasing with lithiation time up to about 67 at% after
2880 s of lithiation. The amount of nitrogen and phosphorus
is decreasing antiproportional to the increasing lithium.
Oxygen is decreasing to around 30 at%. After about 800 s of lith-
iation, the amount of nitrogen and phosphorus is decreased to
nearly 1 at%. However, the amount of sulfur is nearly constant at
around 1 at% during the lithiation time.

An effect which is observable in all spectra is the slight shift
of the signals toward higher binding energies, as shown in
Figure 3. This shift can be related to charging effects.

In the following paragraphs, we want to take a closer look at
the different photoelectron signals of the constituent elements
and their evolution while proceeding the lithiation process.
From previous works on LiPON, it is known that the photoelec-
tron signals O 1s, N 1s, and P 2p are expected to change.[5]

Related to the addition of lithium on top new phases were
detected.

Namely, a rising signal related to Li3N was observed.
Furthermore, a lithium oxide signal was detected in the oxygen
signal of the glassy LiPON, and the phosphorus photoelectron
signal showed a modification in its structure. With increasing
lithium on top a phosphide phase was detected.[5,6] Accordingly,
we observe changes in all photoelectron signals evaluated in
this work, O 1s, N 1s, S 2p, and P 2p, respectively, as shown
in Figure 3a–d. In the following paragraphs, we will discuss
these changes in more detail.

Ar+

Li

X-ray

sample

Li foil

sample holder

Figure 1. Scheme of the XPS setup for the in situ measurements.
The sample is mounted in front of a lithium foil. Using the argon-ion
gun, it is possible to deposit lithium on top of our thin film and investigate
the modified surface using XPS.
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Figure 2. Bulk atomic fractions of the five elements in the LiPSON thin
film during the in situ experiment evaluated from XPS measurements.
The lithium content is increasing rapidly with time of lithiation.
Nitrogen and phosphorus concentrations decrease strongly, nearly
proportional to the lithium increase. Oxygen and sulfur contents are also
declining into a plateau, which can be related to the uprising phases of
the SEI.
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At first, we will focus on the nitrogen signal (N 1s) of our
glassy film. As shown in Figure 3b, the nitrogen signal related
to the LiPSON structure vanishes with time of lithiation. After a
few steps of lithium deposition, no more nitrogen-related signals
are observable. Therefore, the nitrogen in the LiPSON structure
in contact with lithium does not react like the nitrogen in the
LiPON structure, where an additional signal (assigned to a nitro-
gen bond in lithium nitride Li3N) is rising at about 394 eV
binding energy.[5] However, the network containing double-
and triple-coordinated nitrogen is decomposed.

The more or less same behavior is observed for the phospho-
rus signal, as shown in Figure 3d. The LiPSON-related signal
structure vanishes after a few steps of lithiation, and there is
no signal left in the P 2p region. Schwoebel et al.[5] detected a
new signal structure at �127 eV binding energy. This new signal
was attributed to phosphides, i.e., Li3P. In the system LiPSON,
this additional signal is not detected after the exposure to lithium
metal, so we tentatively exclude side products containing phos-
phorus to be formed during the lithiation process.

The phosphorus signal is detected for a few more lithiation
steps than nitrogen. This seems reasonable, because nitrogen
is placed below the surface and the phosphorus is placed directly
at the surface of the LiPSON thin film. The information depth of
the XPS method is about 10 nm, and due to the in situ lithiation
process, only about 0.25 nmmin�1 lithium is deposited on top
of the investigated thin film. This deposition rate was calculated
from XPS measurements of such in situ lithium deposition on
MgO single-crystal substrates. One has to assume that the depo-
sition rate of 0.25 nmmin�1 is just an estimation for a purely
metallic overlayer. This procedure of thickness calculation is
already reported in studies by Wenzel et al.[7] Due to the use
of different substrates during this in situ experiment, the final
deposition rate can be slightly different.

On the contrary, we observe a new signal structure rising in
the oxygen region, as shown in Figure 3a. The LiPSON-related
signal at around 531.5 eV decreases with time of lithiation, and

after a few seconds, a side product structure at 529.7 eV can be
identified. This structure is related to Li2O. The formation of this
side product is known from previous theoretical and experimen-
tal publications.[5,6,24] The small amount of sulfur seems not to
have a significant effect on the side reaction of the additional lith-
ium offered due to lithiation and the surface oxygen contained in
the LiPSON thin film. Thus, the oxygen in our LiPSON thin
film shows similar reactions known from LiPON thin films.[5,6]

The most evident changes are detected in the photoelectron
signal of sulfur. In Figure 3c, it is shown that the LiPSON-related
sulfur signal decreases immediately upon surface lithiation, and
a new structure at lower binding energies is formed. The signal at
around 160 eV thereby is related to a sulfide, e.g., Li2S. The signal
at 161.5 eV is attributed to a P—S�—Liþ bond.[25]

Altogether, the findings of the individual signals upon lithia-
tion underline that the LiPSON network at the surface is decom-
posed, and an SEI containing Li2S and Li2O is formed. Li2O is
known for its poor electronic conductivity. Considering the fact
that a weak electronic conductivity is aimed at for applications
Li2O may not be a bad candidate. However, because of its also
poor ionic conductivity in the range of 10�9S cm�2 Li2O is not
the species of choice upon SEI formation.[26] The same holds true
for the Li2S phase. Therefore, the ionic conductivity of the
formed SEI does not satisfy the essential properties of a thin film,
which has a positive effect on the battery properties.

One possible reason for the formation of Li2S and Li2O might
be the fact that at the surface of the LiPSON thin films nearly the
same structures as for LiPON are present, e.g., a PO4 tetrahedral
structure.[6] From former works, it is known that phosphorus is
replaced by sulfur in our LiPSON thin films.[10] Due to this, we
state that at the surface, only phosphorus, oxygen, and sulfur
exist. Consequently, the reaction between the lithium offered
by the lithiation process proceeds primarily with the oxygen
and sulfur species from the structures at the surface. If one con-
siders the Gibbs energies from similar structures, the reaction
products Li2O and Li2S may be the preferred ones. A negative
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Figure 3. Evolution of the measured photoelectron signals during the lithiation process. As shown, there are no changes observable in the b) N 1s and
d) P 2p signals, whereas the structure of the a) O 1s and c) S 2p photoelectron signals is changing and new species, e.g., Li2S and Li2O, are occurring.
The step size of lithiation time in the diagram follows strictly the argon-ion sputter time mentioned in Experimental Section.
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Gibbs energy indicates a reaction which is expiring spontane-
ously. The Gibbs energies of the similar structures H2S and
H2O are way more negative than the Gibbs energies of H3N
and H3P.

[27] Because of this, one cannot observe a signal related
to Li3N or Li3P in the spectra.

We propose the following reactions between lithium and the
LiPSON thin film at the surface

Li3PO4 þ 8Li ! 4Li2Oþ Li3P (1)

Li2SO4 þ 8Li ! 4Li2Oþ Li2S (2)

However, no Li3P-related signal is monitored in the P 2p
photoelectron signal, so the second reaction might be the more
prominent one at the interface between LiPSON and metallic
lithium which also makes sense if the Gibbs energies of similar
structures were considered.

In summary, one must consider that the known LiPON-like
SEI formation does not apply for the contact of LiPSON and
lithium. Here, one has to respect the fact that ion-isolating
species, e.g., Li2O and Li2S, form at the interface prominently.
Related to this behavior LiPON as a glassy electrolyte seems
to be the superior choice for thin-film solid-state batteries
compared with LiPSON.

4. Conclusions

After exposing a LiPSON thin film to metallic lithium, we found
evidence for different chemical reactions at the surface. Similar
to LiPON, a clear decrease in the amount of network-forming
structure units was visible. The reactions between LiPSON
and metallic lithium lead to a decomposition into smaller units
like Li2O and Li2S. However, LiPON-typical reaction educts like
Li3P and Li3N were not detected. The small amount of sulfur is
responsible for the formation of a different SEI, containing only
Li2S and Li2O phases. Considering the SEI formation at the
glassy electrolyte LiPON in contact with metallic lithium, the for-
mation of the SEI for LiPSON in contact with metallic lithium is
not as beneficial. However, the SEI formation of LiPSON and
metallic lithium so far is not a well-studied process and further
investigations have to be conducted. A possible solution for the
negative influence of the SEI could be a protection layer in between
the solid electrolyte and metallic lithium. Investigations to tackle
this problem are ongoing.
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5.3 Publikation III: Structural and electrochemical characterization of rf
magnetron sputtered LiCoO2 thin films

F.Michel, M. Couturier, M. Becker, J. Janek, and A. Polity, Structural and electrochemical
characterization of rf magnetron sputtered LiCoO2 thin films, submitted to Journal of App-
lied Physics 2020
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Publikation III befasst sich mit der Herstellung und Charakterisierung von LCO, wel-
ches seine Anwendung ebenfalls in Festkörperbatterien als Aktivmaterial für die positi-
ve Elektrode findet. Um die zu untersuchenden LCO-Dünnschichten herzustellen, wur-
de auch hier auf die Methode der Kathodenzerstäubung zurückgegriffen. Durch An-
passung der Gasflüsse und Substrattemperaturen in den einzelnen Prozessen, wurde
die Auswirkung dieser Parameter auf die elektrochemischen Eigenschaften untersucht.
Das Ziel dieser Arbeit, Kathodenschichten mit möglichst hoher Lade-/Entladekapazität
und stabilem Lade- bzw. Entladeprozess zu produzieren, konnte im Vergleich mit den
Literaturangaben annähernd erreicht werden. Verschiedene Veröffentlichungen zeigen
stark variierende Kapazitäten in Abhängigkeit von Substratmaterial, Herstellungspa-
rametern und Messparametern [23, 24]. Die für diese Arbeit hergestellten LCO-Dünn-
schichten wurden auf einem Saphirsubstrat, welches mit einer Platinschicht von 100 nm
Dicke bedeckt wurde, abgeschieden. Anhand von Röntgendiffraktometrie und Raman-
Spektroskopie wurden Informationen über die vorliegende LCO-Phase sowie die Ori-
entierung der Kristallite gewonnen. Dabei konnte festgestellt werden, dass die Dünn-
schichten ab einer Substrattemperatur von circa 450 ◦C vorzugsweise eine (104)-Orien-
tierung aufweisen und es sich bei der vorliegenden Phase um die den Ladungstrans-
port begünstigende rhomboedrische Hochtemperaturphase handelt. Die Lade- und Ent-
ladekapazität der Schichten wurde mittels Durchführung von Zyklovoltammetrie-Mes-
sungen bestimmt. Es ergaben sich maximale Entladekapazitäten von 70 mAh/g
(31,5 µAh/cm−2µm−1) für den ersten Zyklus. Mit zunehmender Zyklenzahl konnte ein
Kapazitätsverlust von 0,7 % pro Zyklus festgestellt werden, wobei die Coulombeffizi-
enz, also das Verhältnis von Entlade- zu Ladekapazität bei 93 % in jedem Zyklus lag.
Nach dem 20 Zyklus betrug die Entladekapazität aufgrund des bereits erwähnten ge-
ringfügigen Kapazitätsverlustes nur noch 60 mAh/g (27 µAh/cm−2µm−1). Insgesamt
konnten die untersuchten Zellen in einem Spannungsbereich von 3,5 - 4,2 V betrieben
werden.
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LiCoO2 thin films have been grown by rf-magnetron sputter-deposition on platinum-coated Al2O3 (c-sapphire)
substrates. Deposition parameters such as substrate temperature and the partial pressure ratio between
O2 and Ar were varied in order to find suitable parameters for a cathode offering reversible intercalation
and deintercalation of lithium ions. Structural characterization was carried out using X-ray diffraction and
Raman spectroscopy, revealing that the orientation as well as the crystallinity of the deposited LiCoO2 films
can be influenced by varying the O2/Ar ratio and simultaneously applying a sufficient substrate temperature
during deposition. Furthermore, both the atomic composition and the atomic distribution were determined
using X-ray photoelectron spectroscopy and secondary ion mass spectrometry. Results showed that the films
posses surface contaminations of Li and oxygen-rich compounds but have a homogeneous atomic distribution
throughout the depth profile. For electrochemical characterization, LiCoO2 thin films where charged and
discharged against lithium metal while using a liquid electrolyte consisting of LiPF6 dissolved in a mixture
of ethylen carbonate/ dimethyl carbonate with a molar fraction of 1:1. Reversible discharge capacities in the
order of up to 70 mAh/g or 32.40 µAh cm−2µm−1 could be achieved for optimized LiCoO2 thin films.

Keywords: cathode material, electrochemical properties, LCO, sputter deposition.

I. INTRODUCTION

As known, the rechargeable lithium-ion battery (LIB)
is the most representative candidate when it comes to
powering portable, electrical devices such as cell phones
or laptops. LiCoO2 proposed by Goodenough et al. in
1980, was the first commercially used cathode material
in such a lithium-ion battery. Even today, LiCoO2 is
one of the most important cathode materials due to its
high energy density (125 Wh/kg, 440 Wh/l), the high
reversible capacity (140 mAh/g) and an achievable bat-
tery voltage of over 4 V1. However, due to the ever
increasing energy needs of humanity, it is important to
further increase the energy density and to continue to
ensure or even improve the safety of the batteries. These
ideas should be satisfied by the so-called all-solid-state-
battery (solid state battery), a battery made entirely of
solid state materials. Easy miniaturization, no leakage
of electrolyte or ignition, and prolonged lifetime are the
major advantages that result from the use of a solid elec-
trolyte. In recent years there has been a severe interest
in the application of thin-film cathodes in micro-electro-
mechanical systems (MEMS), smart cards or implantable
medical devices. For example, a miniaturized solid state
battery should serve as a so-called ”on-chip power supply
element” and enable a direct emergency power supply2.
LiCoO2 is an extremely promising cathode material due
to its excellent electrochemical properties. To date, many
studies have focused on LiCoO2 thin-film cathodes fab-
ricated using common techniques such as rf-magnetron
sputtering3–5, PLD6,7, spray methods8, sol-gel coating9

and chemical vapor deposition10,11. LiCoO2 crystallizes
in the rhombohedral high temperature (HT) or cubic low
temperature (LT) phase, depending on the manufactur-

ing conditions. In battery applications, the HT phase is
preferred because of its suitable electrochemical proper-
ties such as increased capacity and better cycle stabil-
ity compared to the LT phase. Furthermore, there is a
desire to obtain the HT-LiCoO2 film in a suitable ori-
entation in growth direction, since the efficiency of the
Li+ diffusion can be further enhanced. An overview of
the properties of rf sputtered LCO is given by Julien et
al.12. In this paper, we will investigate the deposition of
LiCoO2 thin films via rf-magnetron sputtering on heated
platinum-coated c-sapphire substrates. Compared to the
parameters given in Julien et al. we gain additional infor-
mation about the thin film by use of a different substrate
and deposition temperature. Structural characterization
of the films was carried out as a function of the substrate
temperature and the oxygen-to-argon ratio during the
deposition. Elemental distribution of atomic compounds
near the surface of optimized films were analyzed. Also
the electrochemical performance of a LiCoO2 film was
evaluated.

II. EXPERIMENTAL DETAILS

LiCoO2 thin films were produced via rf-magnetron sput-
tering. Stoichiometric LiCoO2 with a purity of 99.7 %
from the company Kurt J. Lesker was used as sputter-
ing target. C-sapphire (Al2O3) has been coated with a
dense layer of 100 nm platinum and was used as sub-
strate. The platinum layer served as a current collector
and was realized by a rf sputtering process of a metallic
platinum target using 200 sccm Ar and a power density
of 0.55 W/cm2. For the deposition of the LiCoO2 thin
films the substrate deposition temperatures (407, 432,
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454 and 471 ◦C), as well as the partial pressure ratio be-
tween the O2 reactive gas and the Ar sputter gas (0:1,
1:1, 1:2, 1:3 and 1:4) were varied. A sputtering power
density of 2.2 W/cm2 was applied to the LiCoO2 tar-
get. In a prior work the sputtering power and working
pressure were determined as sufficient for these values.
Also the optimal temperature range for our setup was
identified at about 400 to 460 ◦C. If one considers the
temperature range of Zhu et al.13 the temperature range
in this work seems reasonable. The gas working pressure
during deposition was set constant to 10−3 mbar. The
substrate temperature was measured in advance, contact-
ing the platinum surface of the substrates with a ther-
mocouple while heating to the desired values. Raman
spectroscopy was used to specify the thin films possible
structural components such as LT-LiCoO2, HT-LiCoO2

and Co3O4. Light with the wavelength of 514 nm was
produced by an Ar-ion laser and focused to a 15.9 µm2

sized spot on the thin films surfaces, resulting in a power
density of approximately 84 mW/µm2. The crystalline
phase and the orientation of the produced thin films were
examined by X-ray diffraction (XRD) in Bragg-Brentano
geometry using a Siemens Bruker D5000. Aluminum Kα

radiation (Kα = 1486 eV) was accelerated on the films
surfaces while the angle of incidince was changed with
a rate of 2 ◦/min. Information concerning the chemi-
cal bonds were determined via X-ray photoelectron spec-
troscopy (XPS) by use of a PHI VersaProbe. X-rays were
produced using an Al-anode (Kα = 1486 eV). Measure-
ments were performed with a source angle of 45◦. All
experiments were realized with charge neutralization on
the sample surface and all spectra were referenced to the
carbon signal (C 1s) at 284.8 eV. Depth profiles were
measured via in situ argon ion etching with acceleration
voltage of 1 kV. Atomic distribution of the films was
determined performing secondary-ion mass spectrometry
(SIMS). The surface morphology, cross section and thus
the thickness of thin films were examined by scanning
electron microscopy (SEM) using a Zeiss-Merlin setup.
Surface roughness was evaluated utilizing atomic force
microscopy (AFM). For LiCoO2 cathodes with a defined
electrode area, substrates were provided with a tempera-
ture stable ceramic mask during the LiCoO2 sputter de-
position, resulting in electrode areas of 6 x 5 mm2. Elec-
trochemical half cells were then assembled following the
scheme in Fig.1. Fiberglass filters served as a separator
and 1 M LiPF6 in ethylene carbonate/ dimethyl carbon-
ate (EC/DMC, 1:1 by vol.%) was used as the electrolyte.
The charge/discharge testing and cyclic voltammetry
(CV) measurements were carried out using a VMP300
potentiostat. The cells were cycled over the voltage range
of 3.5 - 4.2 V at a specific current of 11.6 µA/cm2 or
rather 0.35 C. For CV measurements a sweep rate of
1 mV/s was used.

FIG. 1. Schematic representation for the construction of elec-
trochemical half cells with the sequence LiCoO2

∣∣seperator +

LiPF6 in EC/DMC
∣∣Li.

III. RESULTS AND DISCUSSION

A. Structure and morphology

Figure 2(a) shows the growth rate of LiCoO2 depending
on the used O2/Ar ratio at a present substrate tempera-
ture of 454 ◦C during deposition. Film thicknesses were
determined using SEM images of the breaking edges of
the samples, cf. exemplary inset in Fig.2(a). An in-
crease of the growth rate (9 - 20 nm/min) can be ob-
served when the O2/Ar ratio is changed from 1:1 to 0:1.
Since the working pressure was set constant, the mean

p(O2) : p(Ar) d (LiCoO2) [nm]

1:1 524
1:2 561
1:3 590
1:4 653
Ar 1195

TABLE I. Film thicknesses of LiCoO2 deposited at 454 ◦C
for one hour, depending on the O2/Ar ratio used.

free path of particles was not influenced. The increas-
ing growth rate with decreasing O2/Ar ratio can thus
simply be attributed to an increased amount of Ar ions,
which are mainly responsible for the removal of atoms
or clusters out of the LiCoO2 target. Fig. 2(b) reveals a
rather small increase on the growth rate (8 - 9 nm/min)
when the substrate temperature is enhanced from 407 ◦C
up to 471 ◦C. Consequently the increased kinetic en-
ergy of the film forming particles led to increased film
thicknesses. According to these results desorption pro-
cesses can most likely be excluded. Resulting thicknesses
of the thin films for a sputter duration of one hour at
454 ◦C are shown in Tab I. Fig. 3(a) shows the Raman
spectra of the LiCoO2 thin films which were grown for
one hour under the different O2/Ar partial pressure ra-
tios while applying a constant substrate temperature of
454 ◦C. Factor-group analysis of the lattice vibrations
in rhombohedral HT-LiCoO2 with the space group R3̄m
reveals two Raman active vibrational modes, A1g and
Eg. The A1g and Eg modes are caused by the vibra-
tion of oxygen-atoms along the c-axis and along the a-b
plane in the LiCoO2 lattice, respectively14. As shown in
Fig. 3(a) the A1g and Eg modes of HT-LiCoO2 are ob-
served at 595 cm−1 and 488 cm−1, respectively. With
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FIG. 2. Growth rate of sputtered LiCoO2 thin films with
respect to the used O2/Ar ratio (a) and the substrate tem-
perature (b) during deposition.

increasing proportion of oxygen in the sputter cham-
ber during deposition an increase of the modes intensity
can be observed. Most likely an oxidation of the tar-
get surface occurs, suppressing the formation of Co3O4

and thus favoring the formation of LiCoO2
15. Also it

has to be considered that increasing the oxygen partial
pressure can lead to an increase of the Li/Co ratio in
LiCoO2 as it was already observed by Liao et al.16. In
addition, a change of the absorption coefficient α takes
place when the Li/Co ratio is changed14. At a pho-
ton energy of 2.41 eV (514 nm), which was used during
the Raman experiments, for x = 0.87 and x = 0.53 in
LixCoO2 the resulting values for α are 0.16 x 106 cm−1

and 0.34 x 106 cm−1, respectively17. The penetration
depth of the laser can then be calculated to 62.5 nm for
x = 0.87 and 29.4 nm for x = 0.53. The minimum film
thickness for the examined LiCoO2 films in Fig. 3(a) is
524 nm. Consequently the absorption coefficient α of
LiCoO2 films which were sputtered under high oxygen
partial pressure might be increased thus leading to a de-
tection of additional vibrational modes of oxygen-atoms
in deeper regions of these samples. Fig. 3(b) shows the
Raman spectra of LiCoO2 thin films sputtered at differ-

FIG. 3. Raman spectra of LiCoO2 films, deposited under
different O2/Ar ratios at 454 ◦C (a) and deposited at different
substrate temperatures at a constant O2/Ar ratio of 1:1 (b).

ent substrate temperatures as well as the spectra of a
LiCoO2 thin film post-annealed at 700 ◦C. With increas-
ing temperature an increase of the A1g and Eg modes can
be observed, indicating a gain in crystallinity of the thin
films. Through the post annealing the formation of the
HT-phase could be further improved. Raman modes of
LT-LiCoO2 and Co3O4 as determined experimentally by
Mendoza et al. are not observed for the deposited films18.
In addition to Mendoza et al. a Raman study of LCO
thin films is shown by Pan et al. where a clear difference
between the signal structure presented in there and the
signal structure obtained from our samples is visible19.
Recording to the Raman results LiCoO2 thin films mainly
consist of HT-LiCoO2, if a homogeneous growth through
the entire depth profile is assumed. While the formation
of LT-LiCoO2 during sputtering at a substrate tempera-
ture of 454 ◦C seems to be highly unlikely20,21, the for-
mation of Co3O4 might not be entirely excluded. A for-
mation of Co3O4 at the interface between the substrate
and the LiCoO2 thin films could already be observed22

and is, because of the low penetration depth of the Ra-
man laser, not detectable with our experimental Raman
setup.
Fig. 4(a) shows the X-ray patterns of the LiCoO2 thin
films deposited for one hour under different O2/Ar par-
tial pressure ratios while applying a constant substrate
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FIG. 4. XRD spectra of LiCoO2 thin films, deposited under
different O2/Ar ratios at 454 ◦C (a) and deposited at different
substrate temperatures at a constant O2/Ar ratio of 1:1 (b,
c).

temperature of 454 ◦C. Polycrystalline HT-LiCoO2 and
Co3O4 exhibit X-ray reflexes under nearly the same
Bragg angles which makes it very difficult to distinguish
between these two materials based on XRD results23. Ac-
cording to the Raman results shown, the existence of
Co3O4 in deeper regions of the sample can not be ex-
cluded. Thus, HT-LiCoO2 as well as Co3O4 were consid-
ered for the XRD peak classification. The LiCoO2 thin
films show reflexes at angles of 19 ◦, 38.5 ◦ and 59.3 ◦,
respectively, which might either be attributed to (003)-
oriented HT-LiCoO2 in first, second and third order or
to (111)-, (222)- and (511)-oriented Co3O4, cf. Fig. 4(a).
Assuming these reflexes originate from Co3O4 might be
meaningful especially for the thin films produced with
less oxygen or even pure Ar, since a reducing environ-
ment can lead to the formation of Co3O4

15. Neverthe-
less with increasing the O2/Ar ratio an increase in the
(104) orientation, favorable for LIBs, can be observed.
Figs. 4(b) and (c) show the influence of the substrate

temperature on the (003) and (104) peak intensity when
sputtering occurred under an O2/Ar ratio of 1/1. Ex-
cluding the film deposited at 407 ◦C a decrease in (003)
and an increase in (104) orientation with rising substrate
temperature is observed. Optimized LiCoO2 thin films

c-Sapphire

Platinum  d=100 nm

LiCoO2  d=520 nm

(c)
0

1 μm 1 μm 

10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 nm

500 nm 

(a) (b)

FIG. 5. Surface morphology of an optimized LiCoO2 thin film
recorded via SEM (a) and AFM (b) and a cross section of the
sample with the layer sequence c-sapphire

∣∣platinum
∣∣LiCoO2.

were repetitively sputtered at a substrate temperature of
454 ◦C and an O2/Ar ratio of 1/1, showing high intensity
Raman modes as well as a mixture of (003)- and (104)-
oriented LiCoO2 grains, i.e. a reproduction ot the thin
films structural properties could be achieved. The sur-
face of an optimized film is shown in Fig. 5 via REM (a)
and via AFM (b), revealing a dense layer of LiCoO2 with
atomic agglomerations with diameters of up to 400 nm on
the surface. In a cross section of the thin film a Volmer-
Weber island growth mechanism of LiCoO2 on platinum
layer is visible, cf. Fig. 5(c). This growth mechanism was
observed previously for LiCoO2 sputtered onto a plat-
inum layer24. The surface agglomerations might be a
consequence of the island growth mechanism and could
be reduced with a reduction of the sputtering power and
thus the growth rate. Yet an average surface roughness
of 8.2 nm could be estimated for the optimized LiCoO2

film.

B. Phase determination via XPS

The XP spectra of an optimized thin film are shown in
Fig. 6. Beside the XP-signal of the surface three addi-
tional spectra were recorded, each after 120 s of Ar+-
etching. Fig. 6(a) shows the Co 2p core levels with its
components 2p3/2 and 2p1/2 at binding energies of 780 eV
and 795.5 eV which arise as a result of the spin-orbit cou-
pling. The accompanying satellite structures at 789 eV
and 804 eV can be attributed to Co3+ as it is expected for
LiCoO2. The intensity of the Co 2p photoelectron signal
is increased continuously when Ar+ etching was accom-
plished, indicating the presence of phases without Co on
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FIG. 6. Photoelectron signals Co 2p (a), O 1s (b), Li 1s (c) and C 1s (d) of the optimized LiCoO2 thin film. Beside the surface
signal (black) three additional spectra (green, blue, orange) were recorded, each after 120 s of Ar+ etching.

the surface of the film. The O 1s spectrum of the film
exhibits two peaks labeled O2−-surface and O2−-bulk at
binding energies of 529 eV and 531.6 eV. O2−-bulk can be
attributed to lattice oxygen in the LiCoO2 network while
O2−-surface arises as a consequence of oxygen containing
surface species such as Li2CO3, LiOH and Li2O25. The
Li 1s signal of the LiCoO2 surface in Fig. 6(c) occurs
at a binding energy of 55 eV while the Li 1s photoelec-
tron of LiCoO2 is expected to arise at binding energies
of approximately 54 eV26,27. As already described for
the O 1s signal, species Li2CO3, LiOH and Li2O can be
obtained within the Li 1s signal in the surface region of
the thin film, shifting the signal to higher binding ener-
gies. For the C 1s spectrum of the analyzed film three
different types of carbon-containing species can be ob-
served. A strong peak arises due to the contamination
of the surface by aliphatic compounds at 284.8 eV. Fur-
thermore a contamination of esters as well as the already
specified compound Li2CO3 are observed at binding ener-
gies of 288.9 eV and 289.6 eV, respectively. In summary
the LiCoO2 thin films posses surface contaminations of
Li2CO3, LiOH and Li2O which are still detectable af-
ter 360 s of Ar+ etching, implying that just a few nm
of the thin film were removed by the etching process.
These circumstances hinder a meaningful evaluation of
the atomic concentration of Li, Co and O in the LiCoO2

thin film. Nevertheless, mass spectrum of the thin film
was recorded via SIMS in order to obtain the atomic re-
lation between Co and Li, revealing a homogeneous dis-
tribution of Li and Co through the entire depth profile
of the sample (not shown here).

C. Electrochemical characterization

The measured cyclovoltammogram of the electrochem-
ical half cell containing the optimized LiCoO2 thin film
as a positive electrode is shown in Fig. 7. The character-
istic oxidation peak during charging can be observed at a
voltage of 3.92 V vs. Li/Li+. The reduction peak during
the discharge occurs at 3.88 V, which yields a peak sep-
aration of about 40 mV characteristic for HT-LiCoO2

28.

FIG. 7. Cyclovoltammogram of the optimized LiCoO2 thin
film. The cyclovoltammogram was recorded using a sweep
rate of 1 mV/s.

The charge and discharge capacities of the electrochem-
ical half cell containing the optimized LiCoO2 thin film
are shown in Fig. 8. For calculating the mass of the
524 nm thick LiCoO2 film, the gravimetric density was
estimated to be approximately 4.5 g/cm3 (90 % of the
literature value). Consequently the used specific cur-
rent of 11,6 µA/cm2 corresponded to a charge rate of
0.35. Fig. 8(a) displays the charge curves of the cell
for the first 20 cycles. The charge plateau is found to
be at 3.9 V. The charge capacities reached for the dif-
ferent cycles can be read of at the intersections between
curves and the upper axis of abscissae in units of mAh/g.
While upon the first charge, a capacity of 72 mAh/g or
32.4 µAh cm−2µm−1 can be observed, the capacity con-
tinuously faded by 0.7 % per cycle down to a value of
62 mAh/g or 27.9 µAh cm−2µm−1 for the 20th cycle.
Discharging the cell for the first time delivered a dis-
charge capacity of 70 mAh/g or 31.5 µAh cm−2µm−1.
Cycling of the cell delivered a capacity fading of 0.7 %
per cycle, similar to the behavior of the charge capacity.
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FIG. 8. Charging (a) and discharging (b) curves of an electrochemical half cell including the optimized LiCoO2 thin film. The
cell with the sequence LiCoO2

∣∣seperator + LiPF6 in EC/DMC
∣∣Li was cycled over the voltage range of 3.5 - 4.2 V at a specific

current of 11.6 µA/cm2 or rather 0.35 C.

The corresponding coulomb efficiency is roughly 93% for
every charge/discharge cycle. The obtained discharge ca-
pacities of the first cycle are higher than for a sputter
power optimized LCO thin film like it is shown in Jan et
al.29. Altough the discharge capacities in Zhu et al. are
quite higher than for the thin films presented in this work,
the coulombic efficiency of 93 % is higher in this case13.
However, the capacity fading in the publication of Zhu et
al. is even bigger (≈ 3.7 %)13 than for the films reported
in here (≈ 0.7%). Most likely, this capacity fading is re-
lated to a degradation of the electrolyte used and might
be further reduced by lowering this degradation. Addi-
tionally to the discharge curves of the optimized LiCoO2

thin film, Fig. 8(b) contains an inset showing the dis-
charge curves of LiCoO2 sputtered under different sub-
strate temperatures as well as a post-annealed LiCoO2

film. One can observe that the substrate temperature
leads to an increase in the discharge capacity. This can
most likely be understood in terms of the higher crys-
tallinity of these films, wich allows a more efficient in-
tercalation and deintercalation of Li+ within the LiCoO2

network. The highest discharge capacity of 93 mAh/g or
41.85 µAh cm−2µm−1 can be found for the electrochem-
ical cell including the post-annealed LiCoO2 thin film.
By post annealing a further increase of discharge capac-
ity due to a almost higher cristallinity of the deposited
films can be observed. So one has to decide if a higher de-
position temperature or a post annealing step is suitable
for production of high discharge capacity LCO material.
Regarding the review on rf sputtered LCO thin films by
Julien et al. a new substrate/thin film combination at

different substrate temperatures and Ar/O2 ratios was
tested obtaining a moderate discharge capacity of about
32.4 µAh cm−2µm−1 for the films deposited at substrate
temperature of 454 ◦C and 41.85 µAh cm−2µm−1 for the
post annealed films12. The experimental conditions and
results are finally listed in the following table (Tab. II).

IV. CONCLUSION

The rf-magnetron sputter deposition of LiCoO2 thin
films was successfully optimized by adjusting the depo-
sition parameters such as substrate temperature and the
oxygen-to-argon ratio in the plasma. By using a sub-
strate temperature of 454 ◦C and adding oxygen as a
reactive gas to the deposition, the formation of rhom-
bohedral HT-LiCoO2 as well as (104)-orientated LiCoO2

grains could be established. Best results were obtained
for an O2/Ar partial pressure ratio of 1:1 and a substrate
temperature of 454 ◦C, in terms of the most intense A1g

and Eg modes in Raman spectra and an increased propor-
tion of (104)-orientated grains. Based on SEM images of
the cross section of the samples, a Volmer-Weber growth
of LiCoO2 on platinum was detected. As a result of this
growth mechanism particle agglomerations with diame-
ters of up to 400 nm on the sample surfaces were ob-
served. The average surface roughness was calculated to
be 8.9 nm via AFM. XP spectra revealed impurity phases
in the surface region such as Li2CO3, Li2O and LiOH. Af-
ter surface etching with Ar+ ions, however, the signal Li
1s could be clearly assigned to LiCoO2. Electrochemi-
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p(O2) : p(Ar) P (W/cm2) dLCO (nm) T (◦C) Substrate Discharge capacity Structure
1:1 2.2 524 454 Al2O3/Pt 32.40 µAh cm−2µm−1 favorable (104)-orientation
1:1 2.2 524 700 (post annealed) Al2O3/Pt 41.85 µAh cm−2µm−1 favorable (104)-orientation

TABLE II. Deposition parameter and properties of the LCO thin films obtained in this work.

cal half cells with the layer sequence LiCoO2||LiPF6 in
EC:DMC 1:1||Li were produced and successfully charged
and discharged in a voltage range of 3.5 -4.2 V vs.
Li/Li+. While CV measurements approved the presence
of HT-LiCoO2, cycling the cell at a specific current of
11.6 µA/cm2 or rather 0.35 C led to discharge capaci-
ties of 70 mAh/g or 31.5 µAh cm−2µm−1. A fade of the
capacity of 0.7 % per cycle was observed leading to a
remaining capacity of 60 mAh/g or 27 µAh cm−2µm−1

after 20 cycles. Coulombic efficiency was observed to be
constant at around 93 %.
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