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Kurzfassung

Festkorperbatterien gelten als eine der vielversprechendsten Moéglichkeiten,
um Energiedichte, Ladegeschwindigkeit und Sicherheit von Lithium-lonen
Batterien zu verbessern und dadurch weitere Anwendungsgebiete fiir diese
Technologie zuginglich zu machen. Eine Schliisselkomponente hierfiir ist
die Entwicklung eines ionenleitenden Festkérpermaterials.

In dieser Arbeit wird das oxidische Material Li1+xAlxTizx(PO4)3 (LATP) im
Detail auf seine Eignung als Festkorperelektrolyt untersucht. Ausgehend
von der Rohmaterialherstellung von LATP mittels Sol-Gel-Methoden iiber
die Pulveraufbereitung bis zur Sinterung vollkeramischer Proben wird der
vollstandige Herstellungsprozess von LATP abgebildet und analysiert. Dabei
werden die Struktur und die Phasenzusammensetzung iiber Réntgen- und
Neutronenbeugung bestimmt, die Mikrostruktur wird iiber SEM, EDX und
EBSD untersucht und die ionischen Transporteigenschaften werden {iber
Impedanzspektroskopie ermittelt.

Insbesondere der Zusammenhang zwischen Herstellungsprozess und ioni-
scher Leitfahigkeit wird ausfiihrlich beleuchtet. Dabei zeigt sich, dass die
ionische Leitfdhigkeit durch Einfliisse der Mikrostruktur dominiert wird
und dass es eine starke Korrelation zwischen Sinterprozess, Mikrostruktur,
Mikrorissbildung und ionischer Leitfahigkeit gibt. Die Mikrostruktur kann
durch die Kontrolle von entstehenden Zweitphasen sowie durch geeignete
Sinterparameter so modifiziert werden, dass eine Gesamtleitfahigkeit von
1E-3 S/cm erreicht wird.

Auflerdem wird die elektrochemische Stabilitit von LATP gegeniiber
metallischem Lithium untersucht. Insbesondere Titan wird bei Kontakt mit
Lithium leicht reduziert. Die elektrochemische Stabilitit kann durch
Substitution von Titan durch Elemente wie Germanium oder Zirkonium
erhoht werden. In diesem Zusammenhang wird auch der Einfluss dieser
Substitutionen auf die Leitfahigkeit betrachtet.






Abstract

The solid state battery is considered to be one of the most promising
concepts to increase energy density, rate capability and safety of lithium ion
batteries, enabling the spreading of this technology to even more areas of
application. One key component for such batteries is the development of
ionically conductive solid state material.

In this thesis, the oxide material Li1+xAlxTi2x(PO4)3 (LATP) is extensively
investigated with the scope of using it as a solid state electrolyte. Starting
with the synthesis of raw LATP material by sol-gel process, the whole
production process of LATP is analyzed, including powder conditioning and
sintering of ceramic samples. Structure and phase composition are deter-
mined using x-ray and neutron diffraction. SEM, EDX and EBSD are used for
analyzing the microstructure while impedance spectroscopy is used for
investigating ionic transport properties.

Especially the effect of production process on the ionic conductivity is
studied in detail. It is found that ionic conductivity is dominated by
influences originating from microstructure and that there is a strong
correlation between sintering process, microstructure, microcracking and
ionic conductivity. By controlling secondary phases and applying suitable
sintering conditions, the microstructure can be modified in such way that a
total conductivity of 1E-3 S/cm is obtained.

Besides ionic conductivity, the electrochemical stability of LATP vs. metallic
lithium is examined. Titanium is easily reduced during contact with lithium.
The electrochemical stability can be improved by substituting titanium with
elements like germanium or zirconium. In this context, the influence of
these substitutions on ionic conductivity is also investigated.
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1 Einleitung

Die Verbreitung der Li-lonen-Batterietechnik steigt stetig an. Grund dafiir
ist der Wunsch nach einem effizienten und leichten Energiespeichersystem,
gerade im Hinblick auf mobile Endgerate. Mit zunehmender Forcierung der
Elektromobilitat aus Umweltaspekten werden Forschung und Entwicklung
von Li-lonen-Batterien fiir leistungsstarkere Anwendungen vorangetrieben.
Dabei sind neben der spezifischen und volumetrischen Kapazitit auch
Sicherheitsaspekte ausschlaggebend fiir eine erfolgreiche Implementierung.

Die Kapazitit einer Batterie, d.h. die speicherbare Menge an Energie, wird
durch die vorhandene Menge an Aktivmaterial sowie der erreichbaren
Zellspannung bestimmt. Daher zielen viele Forschungsprojekte auf eine
Verbesserung der Elektrodenmaterialien ab. Die hochste Energiespeicher-
dichte auf Anodenseite bietet metallisches Lithium. Da metallisches Lithium
jedoch hochreaktiv ist, insbesondere in Verbindung mit Wasser, ergeben
sich Probleme sowohl bei der Handhabung als auch im Betrieb. Durch die
Lade- und Entladezyklierung kénnen sich aufRerdem Lithiumdendriten bil-
den, die den Elektrolyten durchdringen und so zu einem Kurzschluss und
einer Entziindung des Lithiums fithren konnen. Sichere Alternativen dazu
sind Interkalationsmaterialien wie Graphit, die allerdings die spezifische
Kapazitat sowie die Zellspannung verringern. Auf Kathodenseite wird die
Entwicklung sogenannter Hoch-Volt-Materialien vorangetrieben, um die
Energiedichte zu erh6hen. Dadurch kénnen Zellspannungen von etwa 5 Volt
gegen Lithium erreicht werden. Die Verwendung dieser Materialien wird
durch die elektrochemische Stabilitit des Elektrolytmaterials begrenzt.
Kommerziell verfiigbare organische Fliissigelektrolyte sind bis ca. 4.5 Volt
stabil, wodurch das volle Potential der Hoch-Volt-Kathoden noch nicht aus-
geschopft werden kann.

Eine enorm wichtige Rolle in einer Batterie spielt der Elektrolyt. Dieser ge-
wahrleistet den Li-lonen-Transport zwischen den Elektroden. Die ionische
Leitfahigkeit des Elektrolyten ist limitierend fiir die Geschwindigkeit des
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Ladungstransports, d.h. fiir die Lade- und Entladerate einer Batterie. Die
elektrochemische Stabilitat des Elektrolyten limitiert die maximal mogliche
Zellspannung. Zudem gibt die thermische Stabilitdt des verwendeten Elekt-
rolyten die maximal moégliche Einsatztemperatur vor. Die Entwicklung von
Elektrolytmaterialien mit Eigenschaften, die zu einer Verbesserung der auf-
gezdhlten Aspekte fithren, wiirde den Einsatzbereich von Li-lonen-Batterien
wesentlich erweitern, insbesondere im Bereich der Hochleistungsbatterien
fir die Elektromobilitiat und fiir die stationdre Zwischenspeicherung von
Energie aus diskontinuierlicher Stromerzeugung.

Besonders vorteilhaft wére die Realisierung eines monolithischen Keramik-
Elektrolyten. Zum einem ist durch die feste Struktur ein Auslaufen der Bat-
terie ausgeschlossen, zum anderen kann das Elektrolytmaterial selbst auch
nicht von Lithiumdendriten durchstofien werden. Somit ware der Einsatz
von metallischem Lithium als Anode mdglich. Des Weiteren nimmt die ioni-
sche Leitfahigkeit eines Festkorperelektrolyten mit der Temperatur zu,
ohne dass dabei die Gefahr der thermischen Zersetzung fiir den Elektrolyten
besteht, was eine aufwendige und energieintensive Batteriekiihlung iiber-
fliissig macht. Dadurch kénnen auch hohe Ladestrome realisiert werden
ohne den Elektrolyten zu beschadigen.



2 Aufgabenstellung

Im Hinblick auf das Einsatzpotential von Festkorperelektrolyten mit NZP-
Struktur sollen Derivate von Lii+xAlxTi2x(PO4)3 (LATP) hergestellt und
eingehend charakterisiert werden. Besonderes Augenmerk liegt auf der
Untersuchung des Zusammenhangs aus Herstellbedingungen, ausgebildeter
Kristall- sowie Mikrostruktur und der ionischen Leitfahigkeit.

Herausforderungen sind hierbei einerseits die Herstellung hochgradig
kristallinen Materials mit hoher Phasenreinheit und andererseits die
Verdichtung des Pulvers, weshalb geeignete Sinterparameter identifiziert
werden miissen. Durch den Einsatz des Sol-Gel-Verfahrens zur Material-
herstellung sollte eine bessere Kontrolle der Ausscheidungen und Korn-
grenzen im Vergleich zum iiblichen Oxid-Schmelz-Verfahren méglich sein,
da temperaturbedingte Loslichkeitsunterschiede umgangen werden. Da die
Korngrenzen hinsichtlich der Beweglichkeit der lonen normalerweise eine
Barriere darstellen, soll ein besonderes Augenmerk auf dem Zusammen-
hang zwischen Mikrostruktur und Leitfdhigkeit gelegt werden und heraus-
gearbeitet werden, ob und wie iiber eine gezielte Modifikation der Mikro-
struktur Einfluss auf die Leitfahigkeit genommen werden kann.

LATP-basierte Systeme bieten zusitzlich eine Vielzahl von Substitutions-
moglichkeiten, sowohl hinsichtlich der Kationen als auch der Anionen. Bei
der Ionen-Substitution treten dabei mehrere Effekte auf. Zum einen kann
die Grofie der Leitungskandle modifiziert werden, wobei deren Abstimmung
auf den Durchmesser des Li-lons ausschlaggebend ist. Zum anderen kénnen
durch eine Kationensubstitution weitere kritische Randbedingungen ver-
bessert werden, wie z.B. die Erh6hung des Li-Gehalts in der Verbindung und
die Verbesserung des Sinterverhaltens durch Al auf Ti Platzen. Ein vielver-
sprechender Ansatz ist die Substitution der Anionen. Eine teilweise Substi-
tution des Phosphat-Geriists durch Silikate konnte den Ladungstransport
weiter steigern und zugleich fiir eine erhdhte Korrosionsbestidndigkeit sor-
gen. So ist beispielsweise bekannt, dass der Einbau von Silizium in die
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Grundstruktur, also der partielle Ersatz von POs- durch SiOs-Tetraeder, die
Geriiststabilitiat und die Li-lonenleitfahigkeit erhoht.

Ein weiterer wichtiger Aspekt, insbesondere im Hinblick auf den Einsatz
von LATP-basierten Materialien in Batterien, ist die Charakterisierung der
chemischen Stabilitdt gegeniiber metallischem Lithium. Gerade durch die
zahlreichen Substitutionsmoglichkeiten in LATP-basierten Materialien, bie-
ten sich hier viele Moglichkeiten, die Korrosionsstabilitdt zu modifizieren.



3 Grundlagen

3.1 Die NZP Struktur

Die Grundlagen zur Aufklarung der NZP Struktur wurden von Goodenough
et al. [1] bei deren Untersuchung von Wirtsgitterstrukturen mit guten
Transporteigenschaften fiir Na+ gelegt. Insbesondere NaZr:(PO4)3 zeigte
dabei eine hohe ionische Leitfahigkeit. Von Subramanian et al. [2] wurde
gezeigt, dass sich die Struktur iiber eine Substitution der Atome im Wirts-
gitter auch so anpassen lasst, dass ein Li*-Transport moglich wird. Systema-
tisch wurden zahlreiche Substitutionsmoéglichkeiten von Aono et al. [3]
untersucht, verstarkt auch im Bereich der Substitution von vierwertigen
durch dreiwertige Atome. Ungeachtet der tatsdchlichen chemischen
Zusammensetzung ist der Begriff ,NZP-Struktur” erhalten geblieben und
wird zur Beschreibung der kristallographischen Struktur verwendet. Es
handelt sich hierbei um eine rhomboedrische Struktur mit Symmetrie R-3c,
d.h. Raumgruppe 167.

Die kristallographische Struktur lasst sich durch eine Verkettung von Okta-
edern und Tetraedern beschreiben. In der Mitte der Oktaeder sitzen vier-
wertige Kationen, z.B. Zr*+ oder Ti**, umgeben von sechs Sauerstoffatomen.
Die Oktaeder werden durch Tetraeder verkniipft, in deren Zentrum ein
fiinfwertiges Kation wie z.B. P5+ sitzt, jeweils umgeben von vier Sauerstoft-
atomen. Die verschiedenen Polyeder sind liber die Sauerstoffatome an den
Ecken verbunden. Durch die Kombination von je zwei Oktaedern mit drei
Tetraedern ergibt sich ein charakteristischer Aufbau in Laternenform. Eine
Darstellung einer solchen Laterne ist in Abbildung 1 gezeigt, die kristallo-
graphischen Achsen sind dort ebenfalls mit angegeben. Die Summe aus
positiv geladenen, vierwertigen Kationen (A**) und fiinfwertigen Kationen
(B5*) sowie aus den negativ geladenen Sauerstoffionen (0%) ergibt ein
negativ geladenes Wirtsgitter. Die negative Ladung dieser ,Laterne“ wird
durch ein positiv geladenes Alkalimetall-Ion (M*) wie z.B. Li* oder Na*
ausgeglichen, sodass sich eine neutrale Verbindung mit der Formel
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M+1A*4,(B*50-24)3 bildet. Das Metallion (M*) ist nicht starr mit der Wirts-
struktur verbunden sondern befindet sich in Gitterliicken, die entlang der
c-Achse Uber und unter jeder Laterne vorhanden sind.

a-Achse

Abbildung 1: Schematischer Aufbau der NZP-Kristallstruktur. Die rémischen Zahlen geben die
Wertigkeit der beteiligten Atome an. Die Sauerstoffatome sind durch rote Kugeln dargestellt. Fiir
eine bessere Ubersichtlichkeit wurden einzelne Sauerstoffatome weggelassen sowie die Wertig-
keit aller Sauerstoffatome (-1I). Eine Bewegung der Alkalimetall-Ionen ist durch eine Vernetzung
von Gitterliicken maglich.

Durch die Verkettung von Laternen-Einheiten ergibt sich schliefilich die
komplette NZP-Struktur. Ein wesentlicher Aspekt ist hierbei die Verkniip-
fung der Gitterliicken, die von M* Ionen besetzt werden koénnen, da dies
mafigeblich fiir die Leitfahigkeit des Materials ist. Die oben beschriebene
Position fiir M* Ionen ist der energetisch giinstigste Aufenthaltsbereich und
wird auch als M1-Platz bezeichnet. Diese M1-Pldtze sind allerdings nicht
direkt miteinander verkniipft, sondern durch eine weitere Gitterliicke, auch
M2 genannt (Abbildung 1), untereinander verbunden. Dieser M2 Platz kann
ebenfalls von M+ besetzt werden, was allerdings energetisch ungiinstiger im
Vergleich zum M1-Platz ist. Folglich ergibt sich hieraus eine Energiebarriere
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fiir den Wechsel von M* zwischen zwei M1-Platzen. Diese Energiebarriere
hdngt u.a. von der Sorte der beteiligten Ionen im Wirtsgitter sowie in der
Gitterliicke, deren Ladung, den Gitterparametern und der lokalen Ladungs-
verteilung ab und wirkt sich direkt auf die Aktivierungsenergie der
ionischen Leitfahigkeit aus. Eine sehr detaillierte Beschreibung der
NZP-Struktur ist in [4] zu finden.

Neuere an LATP durchgefiihrte Untersuchungen mittels Neutronenbeugung,
wie z.B. von Arbi et al. [5] , zeigen, dass Aufbau und Besetzung der Gitterlii-
cken komplexer sind, als am obigen Model beschrieben. Durch externen
Einfluss, wie z.B. Temperatur, kommt es zur Auslenkung der M+*-lonen vom
Zentralplatz der jeweiligen Gitterliicke auf weitere Plitze im Zwischen-
bereich der beiden Gitterliicken M1 und M2. Diese Plitze werden als M12
bzw. M3 bezeichnet und deren Besetzung zeigt laut Literatur einen erhebli-
chen Einfluss auf die ionische Leitfahigkeit, wie in [6] dargestellt.

Neben der ionischen Leitfahigkeit beeinflusst die Besetzung der Gitter-
liicken auch die thermische Ausdehnung, wie von Woodcock und Lightfoot
[7] beschrieben. Insbesondere fiir LiTi2(PO4)s wird mit steigender Tempera-
tur eine zunehmende Umlagerung von Li* von M1-Platzen auf M2-Plaitze
festgestellt. Die fehlende positive Ladung auf dem M1-Platz fiihrt zu einer
elektrostatischen Abstoflung zwischen den negativ geladenen Oktaedern
und somit zu einer Ausdehnung in Richtung der c-Achse, wahrend es durch
die zusatzliche positive Ladung auf dem M2-Platz zu einer elektrostatischen
Anziehung in Richtung der a-Achse kommt, die der thermischen Ausdeh-
nung entgegenwirkt. Dieses Phdnomen resultiert in einer entsprechend
stark ausgepragten Anisotropie der thermischen Ausdehnungskoeffizienten
entlang der kristallographischen Achsen.

Ein hoher Unterschied der thermischen Ausdehnungskoeffizienten entlang
verschiedener kristallographischer Achsen geht mit hohen mechanischen
Spannungen bei Temperaturdnderungen einher, siehe [8]. Da Keramiken bei
sehr hohen Temperaturen gesintert werden, kann es wéahrend des Abkiihl-
prozesses zum Abbau dieser Spannungen durch Rissbildung kommen. Wie
hoch die dabei auftretenden Spannungen sind, hangt stark von der Korn-
grofde des Materials ab. Je grofier die Korner, desto grofer auch die absolute
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Langenanderung eines Korns wahrend der Temperaturdnderung. Somit
kann eine kritische mittlere Korngrofie definiert werden, unterhalb derer
die Festigkeit des Materials fiir die bei Temperaturanderung auftretenden
Spannungen ausreicht und eine Rissbildung vermieden werden kann. Diese
kritische Korngrofde korreliert stark mit dem Unterschied der thermischen
Ausdehnungskoeffizienten entlang der Kristallachsen. Je grofRer der Unter-
schied, desto kleiner die kritische Korngréfde. Der Langendnderung des
Korns wirkt die Adhédsion an den Korngrenzen entgegen, insbesondere
wenn es sich um eine Reduzierung der Temperatur und somit um negative
Langendnderungen handelt. Werden die Spannungen zu grofd, kommt es
zum Spannungsabbau durch Rissbildung. Je nach Festigkeit von Korngrenze
und Bulkmaterial kommt es zu inter- oder intragranularer Rissbildung.

Eine Moglichkeit zur Modifikation der NZP-Struktur zur Anpassung von
elektrischen sowie chemischen Eigenschaften ist die Substitution von vier-
wertigen Atomen der Wirtsstruktur. Als Substituenten eignen sich sowohl
Atome mit gleicher Wertigkeit als auch Atome mit dreifacher Wertigkeit.
Diese erfordern zudem einen zusatzlichen Einbau von M+*-Ionen, um die
Ladungsneutralitit der Verbindung zu gewahrleisten. Dadurch ergibt sich
eine erhohte Ladungstragerdichte. Der Einbau der zusatzlichen M+*-lonen
muss auf den M2-Plitzen erfolgen. Die permanente Besetzung dieser met-
astabilen Platze fithrt zu einer erhohten Beweglichkeit der M*-lonen im
Kristallgitter, wie von Arbi et al. [9] am Beispiel von LATP gezeigt.

Die NZP-Struktur erlaubt zahlreiche Substitutionen der vierwertigen Wirts-
gitteratome, ohne, dass es zu einem Wechsel der Kristallstruktur kommt,
allerdings gibt es auch Grenzen. Besonders wenn sich die lonenradien der
Substitutionsatome zu stark von denen der Wirtsgitteratome unterscheiden,
kann es zu keinem oder nur unvollstindigem Einbau und somit zu Aus-
scheidungen kommen. Ein zu grofder Gréfienunterschied von M+* zu den
Ionen des Wirtsgitters kann wiederum dazu fithren, dass sich die
NZP-Struktur nicht ausbildet oder nur bei hohen Temperaturen erreicht
werden kann, wie z.B. bei der Verbindung LiZr2(PO4)3. Des Weiteren verur-
sacht die Substitution in der Regel eine Anderung der Gitterparameter so-
wie der Gitterliicken, was unter Umstinden eine andere Aktivierungs-
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energie fiir den Platzwechsel der M*-lonen und somit auch eine verdnderte
Beweglichkeit dieser Ionen nach sich ziehen kann.

Ein besonders prominentes Beispiel fiir die Substitution von Wirts-
gitteratomen ist die partielle Substitution von Ti** durch Al3* in der Verbin-
dung Li1+xAlTizx(P0O4)3, mit x von 0 bis 0.5 [10,11]. Durch diese Substitution
lasst sich die Leitfahigkeit der Verbindung um ca. drei Gréfienordnungen
steigern, wobei die maximale Leitfahigkeit fiir x = 0.3 erreicht wird, weshalb
in dieser Arbeit ausschliefdlich Material mit einem Aluminiumgehalt von 0.3
hergestellt und charakterisiert wird. Allerdings wird diese Steigerung der
Leitfahigkeit nicht nur der Veranderung des Kristallgitters zugeschrieben,
sondern auch einer Verbesserung der Sinterfihigkeit und der daraus resul-
tierenden hoheren Dichte. Als Grund dafiir wird die AIPO4-Zweitphase an-
genommen. Wie von Arbi et al. [9] gezeigt, kommt es ab x > 0.2 nicht mehr
zu einem vollstdndigem Einbau von Al3* in die NZP Gitterstruktur. Ein mit x
steigender Anteil liegt daher als Zweitphase im System vor und soll fiir die
beobachtete, verbesserte Verdichtung verantwortlich sein.

Obwohl bereits seit der Herstellung von Li1+xAlxTiz2x(PO4)3 durch Aono et al.
[3,12] die Korngrenzleitfahigkeit als limitierend fiir die Gesamtleitfahigkeit
angesehen wird, gibt es zahlreiche weitere Publikationen zur Substitution
von Atomen [13-16], aber nur wenige Veroffentlichungen zum Einfluss der
Mikrostruktur auf die Leitfahigkeit, insbesondere in Anbetracht der Rissbil-
dung durch thermische Spannungen, wie oben beschrieben [17].

3.2 Kristallstrukturaufklarung

Mittels Rontgen- oder Neutronenbeugung lasst sich ein eindeutiges Diffrak-
togramm von Kkristallinem Material erzeugen. In dieses Diffraktogramm
flief3en alle kristallographischen Eigenschaften des Materials ein. Genau
genommen handelt es sich bei einem Diffraktogramm um die Fourier-
Transformation des raumlichen Kristallgitters. Entsprechend lassen sich aus
einem Diffraktogramm Riickschliisse auf die Kristallstruktur treffen. Dies
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erlaubt u. a. die Aufklarung von Kristallstrukturen und die Identifikation von
kristallinen Phasen. Hierzu werden die gemessenen Diffraktogramme mit
Referenzen aus einer Datenbank verglichen. Oft gehen die wissenschaftli-
chen Fragestellungen tber eine reine Identifizierung hinaus und es besteht
Bedarf an praziseren Informationen zu Atombesetzung, Gitterabstdnden,
Gitterverzerrung etc. Um diese Informationen zu ermitteln, wird eine Struk-
turverfeinerung iiber das Rietveld-Verfahren durchgefiihrt [18]. Dabei wird
das aus dem Model einer Kristallstruktur resultierende Diffraktogramm
berechnet und mit einem gemessenen Diffraktogramm verglichen. Durch
eine Anpassung des Kristallmodels wird das berechnete Diffraktogramm
soweit verdndert, bis es mit den Messdaten moglichst iibereinstimmt.
Die Anpassung wird durch numerische Berechnungen unterstiitzt.

Um das Rietveld-Verfahren anwenden zu kénnen, muss die Kristallsym-
metrie bekannt sein. Eine Strukturverfeinerung an ganzlich unbekannten
Materialien ist mit diesem Verfahren nicht méglich. Die Qualitét der Verfei-
nerung ist zudem von der Qualitit der Messdaten abhangig. Insbesondere
muss beriicksichtigt werden, dass auch das Messgerit stets einen Einfluss
auf das Diffraktogramm hat und daher die Messqualitét nicht beliebig durch
langere Messzeiten gesteigert werden kann.

Zwei wichtige materialseitige Einflussfaktoren auf die Halbwertsbreite von
Beugungsreflexen sind die Verspannung, die im Material vorherrscht, sowie
die Partikelgrofde. Hohe inhomogene Verspannungen des Kristallgitters
sowie geringe Partikelgrofen fithren zu einer Vergrofierung der Halbwerts-
breite Bgesamt der Beugungsreflexe. Um diese beiden Faktoren trennen zu
konnen, kann deren unterschiedliche Abhangigkeit vom Beugungswinkel 6
genutzt werden. Dabei tragt die Kristallitgrofie L mit

_ KA
" Lcos6

B

Formel 1: Verbreiterung der Halbwertsbreite in Abhdngigkeit der Kristallitgrofie
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zur Gesamthalbwertsbreite bei. Dabei steht A fiir die Wellenlange der Strah-
lung und K fiir den Formfaktor der Partikel, der etwa 0.9 fiir anndhernd
runde Partikel bis etwa 1 fiir wiirfelféormige Partikel [19] betragt. Somit
sinkt mit steigender Kristallitgrofle der Beitrag zur Halbwertsbreite.
Typischerweise kommt dieser Effekt nur zum Tragen fiir Kristallitgrofden
deutlich kleiner 1 um.

Der Einfluss von Verspannungen auf die Halbwertsbreite lasst sich folgen-
dermafden formulieren:

Be = 4 € tanf

Formel 2: Anderung der Halbwertsbreite in Abhingigkeit der Verspannung

Hierbei steht € fiir die mittlere Verspannung des Gitterparameters.

Durch die Kombination der beiden Formeln, unter der Annahme, dass sich
die Gesamthalbwertsbreite durch eine Summe der einzelnen Halbwerts-
breiten darstellen ldsst (Beesamt = PL + Be), ergibt sich nach entsprechender
Umstellung die Gleichung:

K
Beesamt €06 = 4 € sinf + T

Formel 3: Kombinierte Halbwertsbreite in Abhdngigkeit von Kristallitgréfse und Verspannung

Tragt man nun das Produkt aus Halbwertsbreite und cos 6 gegen sin 6 auf,
ergibt sich eine lineare Gerade, deren Steigung durch die Verspannung und
deren Schnittpunkt mit der y-Achse durch die Partikelgréfe bestimmt wird.
Diese Auftragung bezeichnet man als Williamson-Hall-Plot [20].

Unter Einbeziehung der Bragg-Gleichung und fiir die Annahme von K=1
kann die Formel weiter vereinfacht werden:

11
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ﬁ(;esamtcose 1
LA 2 * _
B n ed" + I

Formel 4: Alternative Darstellung der Williamson-Hall-Beziehung,
mit d* = inverser Netzebenenabstand

Kommt es entlang verschiedener kristallographischer Achsen zu unter-
schiedlichen Verspannungen, so ist dies auch im Williamson-Hall-Plot zu
sehen. Verbindet man die Datenpunkte dquivalenter kristallographischer
Richtungen zu je einer Gerade pro Richtung, so bekommt man entsprechend
Geraden mit unterschiedlicher Steigung, die Aufschluss tiber die Richtungs-
abhéngigkeit der Verspannung im Material geben. Eine Skizze eines
Williamson-Hall-Plots ist in Abbildung 2 zu sehen.

Die Williamson-Hall Methodik bedient sich einiger vereinfachender Annah-
men und dient vor allem zur qualitativen Abschédtzung von Spannungen und
erlaubt somit Aussagen zur Spannungsentwicklung.

B* [A"] A
hkl

2€

1L |

>
4" [A]

Abbildung 2: Skizze eines Williamson-Hall-Plots.
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3.3 Elektrische Charakterisierung

Fiir den Einsatz eines Elektrolyten in einer Batterie ist die ionische Leit-
fahigkeit eine der mafigeblichen Eigenschaften. Dies gilt sowohl fiir fliissige
als auch fir feste Elektrolyten. Daher ist die Charakterisierung dieser Leit-
fahigkeit ein zentraler Bestandteil dieser Arbeit.

Bei der Verwendung in einer Batterie wird dem Elektrolyten Gleichspan-
nung und somit auch Gleichstrom aufgepragt. Eine Charakterisierung mit-
tels Gleichspannung wire daher naheliegend. Da es sich bei Elektrolyten
idealerweise um reine Ionenleiter handelt, liefSe sich dies allerdings nur
durchfihren, wenn auf beiden Seiten der zu messenden Probe Elektroden
vorliegen, die einen Austausch von Ladungstragern, in Fall von Li-lonen-
Batterien entsprechend Li*-Ionen, zulassen.

Im Gegensatz dazu ist bei der Verwendung von blockierenden Elektroden
kein Austausch dieser Ladungstrager moglich. Ein Anlegen von Gleichspan-
nung fiihrt in diesem Fall zu einer Verschiebung der Ladungstriager im
Elektrolytmaterial und zur Ausbildung eines elektrischen Gegenfelds zum
von aufien angelegten Feld. Ein stetiger Fluss von ionischen Ladungstragern
kann hierbei nicht zustande kommen, aber aus der Dynamik des Feldauf-
baus lassen sich Riickschliisse auf die Ladungstragertransporteigenschaften
des Materials ziehen.

Gerade bei Li*-lonen leitenden Festkorpern ist allerdings ein Messaufbau
mit nicht-blockierenden Elektroden nicht praktikabel, da eine Elektrode aus
metallischem Lithium sowohl zu Reaktionen mit Luft als auch mit dem
Elektrolytmaterial neigt. Dies wiirde zur Ausbildung von undefinierten
Grenzschichten mit unbekannter Leitfahigkeit fiihren und die Messdaten
stark beeinflussen. Aufierdem ist die Kontaktierung zweier Festkorper nie
homogen flachig realisierbar, sondern gepragt von Punktkontakten, selbst
im Fall von weichen Materialien wie metallischem Lithium. Daher ist die
Kontaktflache nicht bestimmbar, was zu weiteren Schwierigkeiten bei der
Interpretation der Daten fithren wiirde.

13
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Um die oben beschriebenen Probleme zu umgehen, wird auf die Messung
der ionischen Leitfahigkeit mittels Gleichspannung verzichtet und stattdes-
sen ein auf Wechselspannung basierendes Verfahren angewandt, fiir wel-
ches blockierende Elektroden gut einsetzbar sind. Durch die stindige
Umkehr der Spannung, und somit des elektrischen Feldes, kommt es zu ei-
ner lokalen Ionenbewegung, aber zu keiner stetigen lonenmigration, wes-
halb der Einsatz von Lithium als Elektrode bei diesem Messverfahren nicht
erforderlich ist. Gemessen werden dabei Dampfung sowie Phasenverschie-
bung des aufgeprigten Feldes durch die Probe. Zusammengefasst werden
diese beiden Informationen unter dem Begriff Impedanz (Z). Fiir eine
vereinfachte Interpretation wird die Impedanz als komplexe Grofie darge-
stellt. Der Realteil (Z) spiegelt dabei den ohmschen Widerstand wider,
der Imaginarteil (Z“) beschreibt dagegen den kapazitiven Einfluss.
Die Anteile von Real- und Imaginérteil an der Gesamtimpedanz ist {iber die
Phasenverschiebung (¢) erkennbar. Somit ergeben sich folgende Zusam-
menhange fiir eine bestimmte Frequenz (w):

Z(w) = |Z(w)] - e
Realteil: Z' = |Z(w)| - cos(¢)
Imaginarteil: Z" = |Z(w)] - sin(¢)

Formel 5: Berechnung von Realteil und Imaginarteil der Impedanz

Eine Visualisierung dieser Zusammenhange ist in Abbildung 3 zu finden.

Wie oben bereits angedeutet, ist die Impedanz abhangig von der Mess-
frequenz. Dieser Effekt beruht auf der Tatsache, dass verschiedene Prozesse
auch verschiedene Zeitkostanten haben. So werden z.B. bei hohen
Frequenzen Prozesse ausgeblendet, die vergleichsweise langsam ablaufen.
Um ein moglichst vollstindiges Bild von den im Material ablaufenden
Prozessen zu bekommen, wird daher ein moglichst grofer Frequenzbereich
untersucht.

14
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Z' = |Z| cos(P)

Abbildung 3: Visualisierung der komplexen Impedanz.
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Abbildung 4: Nyquist-Plot eines idealen RC-Glieds.
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Aus den gemessenen Daten lassen sich zahlreiche Informationen iiber das
Material ableiten, die Interpretation dieser Daten ist allerdings nicht trivial.
Um verniinftige Schliisse aus den Daten ziehen zu kénnen, ist es zielfithrend
sich verschiedener Darstellungsformen zu bedienen. Die in dieser Arbeit
verwendeten Darstellungsformen werden im Folgenden erldutert.

Wie bereits in Abbildung 3 gezeigt, lasst sich die Impedanz in der komple-
xen Ebene visualisieren als Zusammensetzung aus Realteil und Imaginarteil.
Wenn man in dieses Diagramm nun die Impedanzen aller gemessenen
Frequenzen eintragt, bekommt man das sogenannte Nyquist oder Cole-Cole
Diagramm [21]. Anhand dieser Darstellung lassen sich resistive und kapazi-
tive Komponenten sowie deren Zusammenspiel gut erkennen. Insbesondere
im Vergleich mit dem frequenzabhdngigen Verhalten von elektrischen
Schaltungen lassen sich Riickschliisse iiber parallele und serielle Verschal-
tung von Prozessen ziehen.

So lasst sich z.B. ein Halbkreis im Nyquist-Diagramm durch eine Parallel-
schaltung eines ohmschen Widerstandes mit einem Kondensator darstellen,
siehe Abbildung 4. Bei niedrigen Frequenzen (wnr) ist durch den Kondensa-
tor kein Stromfluss moglich, der Widerstand ist bestimmend fir das
Gesamtsystem und es zeigt sich somit keine Frequenzabhiangigkeit.
Mit steigender Frequenz nimmt der Einfluss des Kondensators zu bis zu
einem Maximalwert (wmax), an dem die Messfrequenz der Resonanzfrequenz
des Kondensators entspricht. Bei sehr hohen Frequenzen (wur) dagegen ist
die zuriickgelegte Strecke der Ladungstrager so gering, dass es zu keiner
Aufladung des Kondensators kommt. Daher verhilt sich der Kondensator als
wiare er widerstandlos leitfahig. Entsprechend sinkt die Impedanz des
RC-Glieds mit steigender Frequenz in Richtung Ursprung des Koordinaten-
systems.

Aus dem Durchmesser des Halbkreises ldsst sich direkt der Wert des Wider-
standes ablesen, durch Kombination des Widerstandes mit der Resonanz-
frequenz lasst sich die Kapazitit berechnen. Werden diese Werte mit der
Probengeometrie kombiniert, ergeben sich aus dem Widerstand die reale
Leitfahigkeit 0 und aus der Kapazitat die relative Permittivitit & des
Materials. Die zugehdrigen Formeln werden weiter unten erlautert.

16



3.3 Elektrische Charakterisierung

Oftmals schlief3t sich bei sehr geringen Frequenzen ein mit abnehmender
Frequenz linear ansteigender Bereich an, der auf eine Diffusion zuriickzu-
fithren ist und als Warburg-Impedanz bezeichnet wird. Der Nachteil der
Darstellung von Impedanzdaten im Nyquist-Diagramm ist das Fehlen von
Informationen zur Frequenzabhangigkeit. Eine ausfiihrliche Beschreibung
der Auswertung von Nyquist-Diagrammen ist in [22] zu finden.

Eine weitere, weit verbreitete Darstellungsform der Impedanzdaten ist der
sogenannte Bode-Plot (Abbildung 5). Hierbei wird die reale Leitfahigkeit o’
direkt iiber der Messfrequenz aufgetragen. Die reale Leitfahigkeit wird da-
bei iiber die Phase direkt aus den Impedanzdaten berechnet. Im idealen Fall
sollte in dieser Auftragung ein Plateau sichtbar sein, in dem die Leitfahigkeit
von der Frequenz unabhangig ist. Der Wert der Leitfahigkeit in diesem Pla-
teau entspricht dann der Leitfahigkeit im Gleichstromfall und kann als Ma-
terialkennwert angenommen werden. Reale Messungen zeigen in der Regel
allerdings auch im Plateau-Bereich eine gewisse Frequenzabhangigkeit,
sodass das Ablesen der Leitfidhigkeit fehleranfillig ist. Vorteilhaft ist jedoch,
dass die Frequenzen, bei denen ein Wechsel des gemessenen Prozesses
stattfindet sowie deren Verschiebung durch z.B. Temperatur, klar ersichtlich
sind. Oft wird die Leitfahigkeit in Kombination mit der Phasenverschiebung
gezeigt, um diese Frequenzen zu verdeutlichen.

Eine dritte Art der Darstellung bietet sich an, um Prozesse anhand ihrer
Zeitkonstante separieren zu konnen. Jeder Prozess besitzt eine Zeitkonstan-
te To, die invers zur Resonanzfrequenz wo ist. Wie im Nyquist-Diagramm
bereits ersichtlich, ist der Imaginarteil der Impedanz stark abhéngig von der
Frequenz. Diese Abhédngigkeit kann genutzt werden, um die Zeitkonstanten
von Prozessen zu identifizieren, indem man Z“ iber der Frequenz auftragt.
Bei der Resonanzfrequenz bildet sich ein Peak aus, dessen Hohe genau der
Hélfte des realen Widerstandes entspricht. Dies lasst sich aus Formel 5 fiir
@ = 45° ableiten.
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Abbildung 5: Exemplarischer Bode Plot. Der schwarze Pfeil kennzeichnet das Plateau, an dem
die Gleichstromleitfahigkeit abgelesen werden kann. In diesem Bereich befindet sich ebenfalls
das Minimum der Phasenverschiebung. Die beiden roten Pfeile kennzeichnen die Maxima der
Phasenverschiebung. Hier wechselt jeweils der messbare Prozess und die Leitfahigkeit zeigt
daher eine starke Frequenzabhangigkeit.

Neben Z“ lasst sich auf identische Weise der Imaginarteil des Modulus M*
iiber die Frequenz plotten. Der Unterschied zu Z“ liegt darin, dass M* auf
dem Inversen der Kapazitét basiert und nicht auf dem Widerstand. Dadurch
lassen sich Prozesse visualisieren, die sowohl kleine Widerstiande als auch
kleine Kapazitdten haben. Der mathematische Zusammenhang der Darstel-

lung ist wie folgt:
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wTy
"1+ (w0)?]

' =(2) it

7" =R

Formel 6: Berechnung von Z" und M" aus Widerstand bzw. Kapazitat des Systems

Dabei stehen Rp und C fiir Widerstand und Kapazitdt eines RC-Glieds.
Sind mehrere RC-Glieder vorhanden, addieren sich deren Z“ und M“ Terme
zu einem Gesamtspektrum. Da sowohl R als auch C und to unbekannte
Grofien sind, missen Z“ und M“ direkt aus den Impedanzdaten abgeleitet
werden. Die Berechnung von Z* ist bereits in Formel 5 beschrieben. M“ kann
aus Z‘ abgeleitet werden gemafs der Formel:

M” = wCOZ,

Formel 7: M" abgeleitet aus Z

Dabei steht Cy fiir die Leerkapazitit des Systems und beinhaltet die elektri-
sche Feldkonstante g9 sowie die Geometrie des Messaufbaus und kann daher
als Konstante behandelt werden. Eine ausfiihrliche Beschreibung dieser
Methodik ist in [23] zu finden.

Die Auswertung der Impedanzspektroskopie gewdhrt Zugang zu zahl-
reichen wichtigen Materialkennwerten. Uber die Geometrie der Probe lasst
sich aus einem realen Widerstand die reale Leitfahigkeit des Materials be-
rechnen tiber die Formel:

1 Dicke [cm]
*
[2] Flache [cm?]

o[S/cm] = R

Formel 8: lonische Leitfahigkeit als Funktion des gemessenen Widerstands R und der Geometrie
der Probe
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Auch die Kapazitiat beinhaltet wichtige Informationen tber das Material.
Zum einem lasst sich am Wert der Kapazitat in etwa Abschatzen, welcher
Natur der beobachtete Prozess ist. So liegen z.B. die Kapazitaten von Korn-
grenzen etwa im Bereich 1-10 nF. Zum anderen lasst sich die Kapazitat
iiber die Geometrie der Probe, ahnlich wie die Leitfahigkeit, in einen Materi-
alkennwert umrechnen. Unter der vereinfachenden Annahme, dass sich die
Probe im Messaufbau wie ein Plattenkondensator verhalt, 1asst sich die rela-
tive Permittivitat auf folgende Weise berechnen:

C [F] Dicke [cm]

&l-l= g [F/cm] * Flache [cm?]

Formel 9: Relative Permittivitat als Funktion von Kapazitit und Geometrie der Probe

Die Resonanzfrequenz w bzw. die Zeitkonstante t ermdglichen die Einord-
nung von Prozessen basierend auf deren Geschwindigkeit.
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4.1 Ubersicht iiber die verschiedenen
verfiigbaren Elektrolytmaterialien

Kommerzielle Batterien werden nach wie vor mit organischen Fliissig-
elektrolyten betrieben, da diese eine Reihe von Vorteilen mit sich bringen.
Die ionische Leitfahigkeit ist mit ca. 1 x 10-2S/cm sehr hoch, wahrend die
elektronische Leitfahigkeit sehr gering ist. Der fliissige Aggregatszustand
erlaubt zudem eine relativ einfache Befiillung von Batteriezellen und garan-
tiert eine vollstindige Kontaktierung der Elektrodenmaterialien. Ublicher-
weise wird ein Leitsalz, z.B. LiPFs, gelost in organischen Ldsemitteln, als
Elektrolytmaterial verwendet [24]. Nachteil dieser Art von Elektrolyt ist vor
allem die Gefahr, dass es im Falle einer Beschadigung der Zelle zum Auslau-
fen des Elektrolyts kommt. Da die organischen Losemittel sowohl giftig als
auch leicht entziindlich sind, ergibt sich hierdurch ein erhebliches Sicher-
heitsrisiko. Diese Problematik des Auslaufens kann durch den Einsatz von
Polymerelektrolyten [25,26] vermieden werden; das Risiko der Brennbar-
keit ist allerdings nach wie vor vorhanden. Neben den Sicherheitsaspekten
gibt es noch einen weiteren, gravierenden Nachteil von organischen Elektro-
lyten. Um die Energiedichte von Batterien weiter erhéhen zu kénnen sind
hohere Zellspannungen notwendig. Die maximale Spannungsstabilitdt von
organischen Elektrolyten liegt aktuell bei ca. 4.5V und begrenzt dadurch
den Einsatz von Kathodenmaterialien mit hoheren Potentialen. Daher geht
der Trend in der Entwicklung von Elektrolytmaterialien in Richtung einer
hoheren Spannungsstabilitidt. Als potentiell geeignete Kandidaten werden
anorganische Elektrolyte angesehen.

Ein Vertreter der anorganischen Elektrolyte ist LiPON (Lithium Phosphor
Oxynitrid) [27,28]. Dieses Material wurde bereits erfolgreich in Batteriezel-
len getestet. Die ionische Leitfdhigkeit des Materials ist allerding so gering
(3x10¢S/cm [28]), dass eine Abscheidung als diinner Film notwendig ist,
um die Funktionsfahigkeit der Zelle zu gewdhrleisten. Die Abscheidung
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erfolgt in einem Hochvakuum-Prozess und ist daher aus wirtschaftlichen
Griinden fiir eine flichendeckende Kommerzialisierung nicht einsatzreif.

Neben LiPON gibt es eine Reihe von anorganischen, oxidischen Festkorper-
elektrolyten, die aus dem Bereich der Keramiken kommen und daher eher
fir den Einsatz als vergleichsweise dicke Schicht pradestiniert sind.
Die Klassifizierung der keramischen Elektrolyte erfolgt iiblicherweise iiber
die Kristallstruktur. Die drei dominierenden Strukturtypen sind dabei die
Granat-, die Perowskit- und die NZP-Struktur. Da ausfiihrliche Gegeniiber-
stellungen in [25,28-31] zu finden sind, wird an dieser Stelle nur kurz auf
die einzelnen Systeme eingegangen.

Festkorperelektrolyte basierend auf der Granatstruktur mit der Verbindung
LizLasZr2012 zeigen in Kontakt mit metallischem Lithium keine Reaktionen
und werden daher als vielversprechend gehandelt [32,33]. Allerdings gibt es
massive Stabilitatsprobleme bei der Synthese des Materials durch Kontakt
des Materials mit Umgebungsatmosphare, d.h. sowohl Wasser als auch COx.
Auflerdem ist die Sinteraktivitit sehr gering, so dass stets eine gewisse
Restporositét bleibt, die bei entsprechender Perkolation die Durchdringung
des Materials mit Li-Dendriten erlaubt. Eine Dotierung des Materials,
z.B. mit Al, ist unerlasslich, um die Stabilitdt zu erhéhen.

Die Perowskit-Materialien zeichnen sich durch eine sehr robuste Herstel-
lungsmethode aus. Die konventionelle Herstellungsroute fiir Keramiken
iiber das Mischoxidverfahren kann problemlos angewandt werden.
Die lonenleitung erfolgt in dieser Kristallstruktur iiber die Migration von
Leerstellen. (Li, La)TiOs ist das gangige Beispiel fiir ionenleitende
Perowskite. Die Anzahl an Ladungstragern kann iiber eine Modifikation des
Lanthan-Gehalts variiert werden. Die Bulk-Leitfahigkeit des Materials ist mit
ca.1x103S/cm ausreichend hoch, die Gesamtleitfahigkeit wird jedoch
durch die Leitfahigkeit der Korngrenzen je nach Mikrostruktur auf
ca. 1 x10+#S/cm begrenzt. Durch die Anwesenheit von Titan ist dieses Mate-
rial nicht stabil im Kontakt mit metallischem Lithium. Es kommt zur Reduk-
tion von Ti** zu Ti3* und somit zu einer Korrosion des Elektrolytmaterials.
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4.1 Ubersicht iiber die verschiedenen verfiigbaren Elektrolytmaterialien

Materialien mit NZP-Struktur, insbesondere LATP, unterscheiden sich
deutlich von den vorher genannten Materialien durch einen anderen Ionen-
transportmechanismus. Dies liegt an der Kristallstruktur und bedingt eine
besonders hohe ionische Leitfahigkeit des Bulk-Materials. Die Gesamtleit-
fahigkeit des Materials ist stark von der Herstellungsmethode abhangig und
liegt im Bereich von 1x 104bis 1x 103 S/cm. Da Titan eine der wesentli-
chen Komponenten des Systems ist, ist es in Kontakt mit metallischem
Lithium [34], vergleichbar zu (Li, La)TiOs, anfallig fiir Korrosion. Beide Sys-
teme, LATP sowie (Li, La)TiOs, sind jedoch an der Atmosphére und in Kon-
takt mit Wasser langzeitstabil, was gravierende Vorteile fiir Handhabung
und Verarbeitung der Materialien mit sich bringt [35].

Neben den oxidischen, anorganischen Elektrolyten gibt es auf Schwefel
basierende Elektrolyte. Diese versprechen neben einer hohen ionischen
Leitfahigkeit ebenfalls eine hohe Stabilitdt gegen metallisches Lithium [36],
konnen allerdings nur unter Schutzatmosphére hergestellt und verarbeitet
werden, da sie hochempfindlich gegen Feuchtigkeit sind. Auch die chemi-
sche Stabilitat gegen kathodisches Aktivmaterial ist gering. Eine Erh6hung
der Stabilitat kann durch eine Anderung der Stéchiometrie erreicht werden
oder durch eine Beschichtung des Aktivmaterials. Beides ist 6konomisch
von Nachteil. Vorteilhaft ist dagegen, dass die auf Schwefel basierenden
Elektrolyte ein teilweise plastisches Verhalten zeigen. Dadurch kdénnen
diese Materialien bereits bei Raumtemperatur durch Pressen verdichtet
werden [37]. Ein Hochtemperatur-Sinterprozess, wie er fiir die Verdichtung
der oxidischen Elektrolyte notwendig ist, ist hierfiir nicht notig.

Eine der vielversprechendsten Neuentwicklungen von Li*-leitendem Mate-
rial ist ein Li3ClO-Glas [38]. Dieses Glas zeigt sowohl hohe Leitfahigkeit als
auch hohe chemische und elektrochemische Stabilitit. Die Abwesenheit von
Ubergangsmetallen garantiert, dass es zu keinem Wertigkeitswechsel bei
Kontakt mit metallischem oder ionischen Lithium kommen kann. Entspre-
chend wurde eine elektrochemische Stabilitit gegen Lithium bis zu 8V
gezeigt. Das Material wird iiber einen hydrothermalen Prozess bei 220 °C
bis 240 °C hergestellt und anschliefend getrocknet. Allerdings muss das
fertige Material aus Stabilitatsgriinden weiterhin in trockener Atmosphére
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gehandhabt werden. Die chemische Stabilitdt bei Kontakt mit Aktivmaterial
ist bisher noch nicht untersucht. Ebenfalls gibt es bisher noch keine detail-
lierten Informationen dariiber, wie das Material fiir den Einsatz in Batterie-
zellen prozessierbar ist. Vermutlich wird die Verdichtung &hnlich wie bei
den schwefelbasierten Elektrolyten realisiert werden kénnen.

4.2 Die NZP-Struktur

Der Grund fiir die hohe lonenleitfahigkeit von LATP liegt in der Kristall-
struktur. Diese Kristallstruktur wird als NZP-Struktur bezeichnet, abgeleitet
vom ersten bekannten Material mit dieser Struktur, NaZrz(PO4)3 [39]. Eine
ausfiihrliche Beschreibung der Struktur ist in Kapitel 3.1 dargestellt und in
[4] zu finden. Wichtig ist dabei, dass es sich um eine Wirtsstruktur handelt,
in der sich eine lonensorte nicht iiber Leerstellen in der Wirtsstruktur fort-
bewegt, sondern durch davon unabhingige Zwischenrdume. Dies wurde
bereits in [1] festgestellt. Viel Forschungsarbeit wird seitdem darauf
verwendet diese Zwischenrdume genauer zu charakterisieren und durch
Substitutionen die Gitterparameter zu variieren [2,3,11,13-16,40-43].
Trotz intensiver Suche und tieferem Verstandnis zur Gitterstruktur konnte
kein gleichwertiger Ersatz fiir Ti gefunden werden. Lediglich fiir den Aus-
tausch von Ti durch Ge werden vergleichbare Leitfahigkeiten berichtet.
Generell wird angenommen, dass die Gesamtleitfahigkeit stark durch Korn-
grenzleitfahigkeit, Fremdphasen und Dichte beeinflusst wird, wobei eine
klare Trennung von Bulk- und Korngrenzleitfahigkeit oft nicht méglich ist.

4.3 Herstellung und Prozessierung von LATP

Ein wichtiger Einflussfaktor auf die erzielbaren Eigenschaften verbirgt sich
in der Herstellungsmethode. Diese wirkt sich stark auf Dichte, Mikro-
struktur und Phasenreinheit aus und hat damit auch grofden Einfluss auf die
Leitfahigkeit. Urspriinglich wird LATP iiber eine Festphasenreaktion herge-
stellt, indem oxidische Ausgangsmaterialien wiederholt gemahlen und kal-
ziniert werden [12]. Die hohe Anzahl an Iterationen ist notwendig, um eine
ausreichend gute Durchmischung zu erzielen und dadurch die Menge an

24



4.4 Mikrostruktur von LATP

sekundaren Reaktionsprodukten zu reduzieren. Dies fiihrt allerdings zu
einem hohen Zeit- und Energiekonsum.

Eine weitere Methode zur Herstellung von LATP ist die Herstellung iiber die
Glasroute [44,45]. Dabei werden die Ausgansstoffe aufgeschmolzen und
abgeschreckt. Dadurch ergibt sich eine homogene Verteilung der Bestand-
teile im amorphen Glas. Um eine hohe Leitfahigkeit zu erreichen, muss das
Glas vollstandig auskristallisiert werden. Ubrig bleibende Bereiche amor-
pher Phasen tragen allenfalls marginal zur Leitfdhigkeit bei [43,46-50].

Als dritte Methode hat sich die Herstellung liber das Sol-Gel-Verfahren
etabliert. Hierbei werden l6sliche Verbindungen der Materialbestandteile in
einem Medium geldst, vermischt und geliert. Die Mischung geldster Stoffe
erfolgt quasi auf atomarer Ebene, wobei die homogene Verteilung auch
wahrend der Gelbildung, dem Trocknen und Kalzinieren erhalten bleibt.
Dadurch entsteht ein Material mit sehr hoher Reinheit. Das Sol-Gel-
Verfahren lasst sich durch die Wahl der Ausgangsstoffe, des Mediums und
des Trocknungsverfahrens stark modifizieren, entsprechend sind in der
Literatur viele verschiedene Syntheserouten zu finden [51-67].

Unabhéngig vom Herstellungsverfahren des Rohmaterials gibt es verschie-
dene Methoden zur Verdichtung des Materials. Neben dem konventionellen
Sintern gibt es viele Ansatze zur Verdichtung unter Druck, um moglichst
hohe Dichten zu erreichen, sog. FAST oder SPS-Verfahren [51,54,62,68-70].

4.4 Mikrostruktur von LATP

Durch die Vielzahl an verschiedenen Herstellungs- und Verdichtungs-
verfahren fiir LATP gibt es starke Unterschiede in der Mikrostruktur der
resultierenden Proben. Trotzdem sind in der Literatur nur vereinzelt
Betrachtungen der Mikrostruktur auffindbar, welche aufgrund verschiede-
ner Herstellungsverfahren nur bedingt vergleichbar sind. Des Weiteren ist
die Analyse der Mikrostruktur, insbesondere im Hinblick auf die Korngrofie,
selten eindeutig, da Korngrenzen in der Regel kaum erkennbar sind.
Beispiele fiir Publikationen zur Mikrostruktur von konventionell gesinterten
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Proben sind in [57,58,62,67,71] zu finden. Zur Mikrostruktur in Proben, die
iiber die Glas-Route hergestellt wurden, sind Informationen in [46,47] zu
finden. Mit der Mikrostruktur von Proben, die Uber den FAST-Prozess
hergestellt wurden, haben sich [51,54,68,70] beschaftigt.

Obwohl die Mikrostruktur als wichtiger Einflussfaktor betrachtet wird, gibt
es wenige systematische Untersuchungen zum Zusammenhang zwischen
Mikrostruktur und Leitfahigkeit. So ist z.B. die Mikrorissbildung ein bekann-
tes Problem in der NZP-Familie [8] und in etlichen Publikationen zeigen sich
Hinweise auf diese Problematik [43,44,54,62,71], aber nur vereinzelt wird
auf den Zusammenhang zwischen Rissbildung und Korngréfie sowie den
Einfluss auf die Leitfahigkeit bei LATP eingegangen [17,51].

4.5 Li-Interkalation in die NZP-Struktur

Neben der Verwendung von LATP als Elektrolytmaterial gibt es auch Unter-
suchungen zur Eignung von LTP bzw. LATP als Elektrodenmaterial [72].
Grund dafur ist die relativ einfache Reduktion von Ti4* zu Ti3*, was den
Einbau von zusatzlichen Li* in die Struktur erlaubt. Insgesamt wird dabei
fiir jedes Titan-Atom, das seine Wertigkeit dndert, ein Li+ eingebaut, um die
Ladungsneutralitat zu gewdahrleisten. Somit ist eine maximale Stochiometrie
bis LizTiz(PO4)3 moglich [73]. Die genaue Position, auf der das zusatzliche Li*
eingebaut wird, ist in [74,75] beschrieben. Gleichzeitig ist die einfache Re-
duktion von Ti** auch der Grund fiir die Instabilitidt des Materials bei direk-
tem Kontakt mit metallischem Lithium. Hierbei findet ebenfalls die
Reduktion des Ti** statt, allerdings als lokale Redox-Reaktion. Ein externer
Stromfluss ist dabei nicht messbar. Infolge der Titan-Reduktion steigt auch
die elektrische Leitfahigkeit, was fiir einen Elektrolyten unerwiinscht ist.
Eine ausfiihrliche Beschreibung der Problematik ist in [31] zu finden.
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4.6 Zukiinftige Einsatzmoglichkeit
fiir NZP-Material

Parallel zum Kklassischen Batteriekonzept gibt es Ansitze fiir neuartige
Kathodenkonzepte, wie z.B. die Li-Luft-Batterie. Dabei sollen Lithium-Ionen
an der Oberflache des Elektrolyten mit Sauerstoff aus der Luft reagieren und
sich als Oxid abscheiden. Dieses Konzept hat sehr hohes Potential sowohl
hinsichtlich der gravimetrischen als auch der volumetrischen Energiedichte,
bendtigt aber noch sehr viel Forschungsarbeit. Ein wichtiger Punkt bei die-
sem Konzept ist das Elektrolytmaterial. Es muss auch als diinne Folie
zuverldssig gasdicht sein, um die Anode gegen die Luft abzuschirmen.
Gleichzeitig muss das Material selbst stabil in Luftatmosphare sein. Hier
wird viel Hoffnung auf die oxidischen Festkorperelektrolyte, wie beispiels-
weise LATP, gesetzt [76-78].
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5 Experimentelle Durchfiihrung

5.1 Materialsynthese

Die Herstellung des Ausgangspulvers erfolgt liber einen Sol-Gel-Prozess wie
er bei Bucharsky et al. beschrieben wird [51]. Hergestellt wird
Li13Alo3Ti17(PO4)3, welches sich in der Literatur und in Vorversuchen als
Zusammensetzung mit der hochsten ionischen Leitfahigkeit herausgestellt
hat. Als Ausgangstoffe werden Lithiumacetat (Li(C2H30):2H20, 99 %, Alfa
Aesar), Aluminiumnitrat (AI(NO3)3:9H20, 99 %, Merck) und Titan-
Isopropoxid (Ti[OCH(CHz)2]s, 98 %, Alfa Aesar) als Kationenquellen
verwendet sowie Phosphorsaure (H3POs4, 85 %, Merck) als Anionenquelle.
Lithiumacetat und Aluminiumnitrat werden getrennt und unter stindigem
Rithren auf einer Heizplatte in der minimal mdglichen Menge Wasser in
Losung gebracht und anschliefdend vermischt. Zu dieser Vorlage wird Titan-
Isopropoxid, weiterhin unter stidndigem Riihren, tropfenweise hinzu-
gegeben. Bei Kontakt mit Wasser reagiert Titan-Isopropoxid unverziiglich
zu TiO2, welches als weifder Niederschlag ausfallt. Da der Prozess exotherm
ist, wird die Beimischung von Titan-Isopropoxid im Wasserbad durchge-
fithrt. Sobald das ausgefallene TiO2 homogen verteilt ist, wird Phosphor-
saure zugegeben und durch Rithren gleichmafig verteilt. Es bildet sich ein
homogenes, weifdes Gel aus dem sich mit der Zeit weifler Niederschlag
absetzt. Dieses Gel ruht anschlief;end bei Raumtemperatur fiir mindestens
72 Stunden, um den ablaufenden chemischen Reaktionen genug Zeit zur
vollstindigen Umsetzung zu gewdhren. Hauptreaktionen in dieser Phase
sind die vollstindige Disproportionierung der Ausgangssalze sowie die
Kondensationspolymerisation von Phosphaten und die Anlagerung von
Kationen an diese Ketten. Dadurch wird eine homogene Durchmischung der
Ausgangsstoffe auf atomarer Skala erreicht.

Nach der Ruhezeit folgt eine zweistufige Warmebehandlung. Die erste Stufe
bei 400 °C fiir 8 Stunden dient der Bildung des Precursor-Materials. Dabei
kommt es zur Pyrolyse der organischen Bestandteile der Ausgangsstoffe
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sowie zum Abdampfen von Wasser und anderen Kondensationsprodukten.
Das Precursor-Pulver selbst bleibt amorph. Erst durch die zweite Warme-
behandlung bei 900 °C fiir ebenfalls 8 Stunden bildet sich eine kristalline
Struktur aus. Zwischen den beiden Warmebehandlungen wird das Pulver
gemorsert, um harte Agglomerate, die ansonsten nach der zweiten Warme-
behandlung vorliegen, moglichst zu vermeiden.

Mittels optischer Emissionsspektroskopie (durchgefiihrt von Dr. Bergfeldt,
Chemische Analytik, KIT-IAM-AWP) wird der Lithiumgehalt nach der War-
mebehandlung kontrolliert.

Die Untersuchungen zum Einfluss der Kristallstruktur auf die Leitfahigkeit
erfordern eine Substitution bestimmter Bestandteile. Hierfir kommt
Zirkoniumchlorid (ZrCls, 99.99 %, Sigma-Aldrich) als Zirkoniumquelle,
Germaniumoxid (GeOz, 95 %, Acros Organics) als Germaniumquelle und
Tetraethylorthosilikat (CsH2004Si, 99 %, Merck) als Siliziumquelle zum Ein-
satz. Der Herstellungsprozess wird auch bei unterschiedlichen Ausgangs-
stoffen unverandert ibernommen.

Im Anhang sind die eingewogenen Precursormengen fiir alle in dieser
Arbeit verwendeten Materialzusammensetzungen aufgelistet.

5.2 Pulveraufbereitung

Um harte Agglomerate aufzubrechen, die ein dichtes Sintern des Pulvers
verhindern wiirden, wird das kristalline Pulver in einer Planetenkugelmiihle
(Pulverisette, Fritsch) aufbereitet. Dabei kommen SisNs Mahlkugeln mit
einem Durchmesser von 1 mm sowie Mahlbecher aus Polyurethan zum
Einsatz. Als Mahlmedium wird n-Heptan (C;7His, Merck) verwendet, da es
stark unpolar ist und somit Agglomerationen vermieden werden. Um eine
moglichst hohe Sinteraktivitit durch eine geringe Partikelgrofie zu erzielen,
wird fir eine Dauer von 16 h gemahlen. Anschlieffend wird das Pulver in
einem Rotationsverdampfer vom Mahlmedium getrennt und fiir mindestens
12h in einem Vakuumschrank bei 60 °C getrocknet. Um Trocknungs-
agglomerationen aufzubrechen wird das trockene Pulver in einem Riittel-

30



5.3 Sintern

sieb mit 180 pm Maschenweite gesiebt. Da durch den Mahlprozess auch
stets Abrieb vom Mahlbecher in das Pulver eingetragen wird, wird das
Pulver nochmals kalziniert bei 650 °C flir 1 Stunde. Eine Temperatur von
650 °C ist ausreichend, um organische Reste zu pyrolysieren, fithrt aber
noch zu keiner wesentlichen Vergroberung der Partikel.

Erhaltene Partikelgroflen nach dem Mahlprozess werden durch BET-
Messungen [79] charakterisiert, Lithiumverluste und Kugelabrieb durch
optische Emissionsspektroskopie.

5.3 Sintern

Fiir alle drucklosen Sinterversuche werden die untersuchten Pulver unab-
hangig von ihrer Geometrie erst uniaxial mit 30 MPa und dann isostatisch
mit 400 MPa zu Griinkérpern vorverdichtet. Die Sintereigenschaften werden
iiber Dilatometrie bestimmt. Hierfiir werden Zylinder mit 7 mm Durch-
messer sowie 10 mm Hohe verwendet. Die geometrische Verdnderung des
Grinkorpers wihrend einer konstanten Aufheizrate von 5 K/min bis
1200 °C wird aufgezeichnet und gibt Aufschluss dariiber, bei welcher
Temperatur der Sinterprozess stattfindet. Basierend auf den Ergebnissen
der Dilatometrie werden tablettenférmige Griinkérper (Durchmesser:
20 mm; Hoéhe: 5mm) im Kammerofen (Nabertherm) an Luft warme-
behandelt. Dabei beeinflussen Temperatur sowie Haltezeit mafdgeblich die
Eigenschaften der Probe.

Neben dem konventionellen Sintern im Kammerofen kann Pulver durch
feldunterstiitztes Sintern (Field Assisted Sintering Technology (FAST), FCT
Systeme GmbH) verdichtet werden. Hierbei wird das Pulver in einer
Graphitmatrize uniaxial mit einer Kraft von bis zu 250 kN beaufschlagt wah-
rend die Matrize von Strom durchflossen und somit geheizt wird. Da Graphit
bei hohen Temperaturen mit Sauerstoff reagiert, wird dies unter Argon-
Niederdruck-Atmosphire von ca. 7 mbar durchgefiihrt. Dieser Prozess
erlaubt hohe Heizraten von bis zu 200 °C pro Minute sowie kontrollierte
Abktuhlraten gleicher Geschwindigkeit durch Wasserkihlung der Kontakt-
stempel. Typischer Weise wird LATP im FAST-Verfahren mit Temperaturen
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zwischen 1000 °C und 1200 °C und einem mechanischen Pressdruck von
50 MPa beaufschlagt. Die Zieltemperatur wird mit 50 K/min angefahren und
fiir 15 min gehalten. Nach der Haltezeit wird die Temperatur mit 50 K/min
reduziert. Ein typischer Verlauf eines FAST-Versuchs ist in Abbildung 6
gezeigt.
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Abbildung 6: Typisches Temperatur- und Kraftprofil eines FAST-Versuchs. Der Verfahrweg des
Pressstempels spiegelt die Hohenreduktion der Probe wider und dient als Indikator fiir die
Probenverdichtung.

Die Kombination von Druck und Temperatur fithrt zu einer hohen Verdich-
tung des Pulvers ungeachtet der vorherigen Pulveraufbereitung. Ein Mahl-
prozess ist somit nicht erforderlich. Der unmittelbare Kontakt des Pulvers
mit stromdurchflossenem Graphit fithrt in der Matrize zu einer reduzieren-
den Atmosphire die zur chemischen Verinderung des Materials an der
Oberflache fiihrt. Insbesondere wenn Titan vorhanden ist, wird dessen
Oxidationsstufe leicht von +4 auf +3 reduziert, was sich durch eine Blau-
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farbung bemerkbar macht. Daher muss die Oberfliche dieser Proben erst
mechanisch abgetragen werden, bevor eine weitergehende Charakterisie-
rung durchgefiihrt werden kann. Durch den Verzicht auf eine Pulver-
aufbereitung in Kombination mit dem hohen Druck ist der Einfluss des
Prozesses auf die Mikrostruktur der Proben enorm und stark inhomogen.
Daher werden Proben, die mittels FAST hergestellt werden, nicht zur
Analyse der Mikrostruktur herangezogen. Der FAST-Prozess dient vor allem
zur Herstellung von Probenreihen mit Stochiometrievariationen, fiir die die
prinzipielle Herstellbarkeit getestet wird und fiir die noch kein Verfahren
zur Aufbereitung ausgearbeitet ist.

Um zu iberpriifen, ob der Sinterprozess erfolgreich war, wird die Dichte
nach Archimedes’ Prinzip des Auftriebs gemessen.

5.4 Kristallographische
Strukturcharakterisierung

Die Ausbildung der kristallinen Struktur wird mittels Rontgen-
diffraktometrie untersucht. Dabei kommt ein Gerat vom Typ D500 (Bruker)
mit einer 8/20 Konfiguration nach Bragg-Brentano [80] und einem rotie-
renden Probenhalter zum Einsatz. Rontgenstrahlung wird mittels einer
Kupferanode erzeugt und durch einen Monochromator auf die Cu-Koau
Wellenldnge von 1.540590 A beschrinkt, bevor sie auf die Probe trifft. Die
Intensitat des gebeugten Strahls wird durch einen Szintillationszadhler auf-
gezeichnet. Typischerweise wird ein 20 Winkelbereich von 12° bis 75° mit
einem Inkrement von 0.02° und einer Integrationszeit von 5 s abgefahren.

Die resultierenden Beugungsmuster werden mit Datensatzen aus der pdf-2-
Datenbank [81] des ICDD (International Center for Diffraction Data) abge-
glichen, um die vorhandenen Phasen zu identifizieren. Des Weiteren werden
aus den Diffraktogrammen die wesentlichen Struktureigenschaften mittels
Rietveld-Verfeinerung ermittelt, siehe auch Kapitel 3.2. Dabei kommt die
Fullprof-Software zum Einsatz [82]. Fiir die Form der Beugungsreflexe wird
die Form einer pseudo-Voigt-Funktion angenommen. Skalenfaktor, Gitter-
parameter, Atompositionen, z-Achsen-Fehler, Parameter der Form-Funktion
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sowie Halbwertsbreite der Reflexe werden nacheinander verfeinert. Eine
Verfeinerung der Besetzung von Atompositionen wird nicht durchgefiihrt,
da die Elektronendichte von Lithium sehr gering ist und somit Lithium
durch Rontgenbeugung nicht ausreichend erfasst werden kann. Entspre-
chend wird auch die Stochiometrie der restlichen Verbindungsbestandteile
fixiert. Eine Verfeinerung dieses Parameters wiirde zu massiven Fehl-
berechnungen der Stochiometrie fithren. Zweitphasen werden nur mitver-
feinert, wenn sie stark ausgepragt sind. Ansonsten werden die Bereiche mit
Zweitphasenreflexen von der Verfeinerung ausgeschlossen, falls moglich.
Die Standardabweichung fiir berechnete Gitterparameter liegt typischer-
weise bei ca. 0.001 A fiir die c-Achse und bei noch geringeren Werten fiir die
a-Achse.

Temperaturabhdngige Rontgendiffraktometrie wird an einem Gerdt vom
Typ D8 (Bruker), das mit einem Kammerofen im Probenraum modifiziert
ist, durchgefiihrt. Durch entsprechende Aussparungen an beiden Seiten des
Ofens konnen die Proben in situ in einem Temperaturbereich bis 1200 °C
untersucht werden. Dazu werden Messungen in definierten Temperatur-
schritten von z.B. 50 °C oder 100 °C durchgefiihrt. Gleichzeitig kann durch
die Verwendung eines Flachendetektors eine geringe Messzeit von
ca. 30 min bei hoher Signalqualitat erzielt werden.

An einigen ausgewahlten Proben wurden Neutronenbeugungsexperimente
durchgefiihrt, um noch prazisere Einblicke in die Kristallstruktur von LATP
zu bekommen. Die Messungen wurden am Forschungsreaktor Garching von
Herrn Monchak durchgefiihrt. Eine detaillierte Beschreibung der Messauf-
bauten ist in [83] zu finden.

5.5 Elektrische Charakterisierung

Fir die elektrische Charakterisierung werden tablettenférmige Proben mit
einem Durchmesser von ca. 20 mm und einer Hohe von 0.5 mm bis maximal
3 mm hergestellt, was einem ausreichend grofiem Aspektverhiltnis von
Durchmesser zu Hohe entspricht, um Randeffekte vernachlassigen zu kon-
nen. Die genauen Dimensionen jeder Probe werden nach der Oberflachen-
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praparation vermessen. Die Tabletten werden nass mittels SiC-Schleifpapier
planparallel geschliffen bis zu einer Kérnung von P4000, was einer mittle-
ren Korngrofde der Abrasivpartikel von etwa 5um entspricht, und mit
Isopropanol gereinigt. Eine sorgfaltige Oberflichenbehandlung ist entschei-
dend fiir die Qualitit der Messergebnisse der Impedanzspektroskopie.
Durch eine raue Oberfliche kommt es zu zusitzlichen, frequenzsensitiven
Effekten, die das Messsignal der Probe iiberdecken und verfalschen kénnen.

Auf beiden Stirnflichen der Tablette wird Gold mittels eines Sputter-
Prozesses abgeschieden in einer Menge, die die homogene elektrische Kon-
taktierung der gesamten Flache gewahrleistet (ca. 10 um). Die durch den
Prozess unvermeidliche Goldbeschichtung der Seitenfliche wird vor der
elektrischen Charakterisierung mechanisch mit einem trockenen Schleif-
papier entfernt, um Kurzschliisse zu vermeiden.

Die beiden beschichteten Seiten der Probe werden elektrisch kontaktiert
und an einen Frequenzganganalysator (Typ 4294A von Agilent bzw.
VersaSTAT 4 von Princeton Applied Research) angeschlossen. Dieser pragt
der Probe eine Wechselspannung mit einer Amplitude von 10 mV auf in
einem Frequenzbereich von 40 Hz bis 5 MHz, bzw. von 1 mHz bis 1 MHz, je
nach verwendetem Gerat. Die elektrische Reaktion der Probe wird in Form
von Impedanz und Phasenverschiebung frequenzabhingig aufgezeichnet.
Aus diesen Werten kann ein Ersatzschaltbild konstruiert werden, welches
die Ermittlung verschiedener Probeneigenschaften erlaubt. Eine detaillier-
tere Erlduterung ist in Kapitel 3.3 zu finden.

Des Weiteren stehen mehrere Temperiereinheiten zur Verfiigung, welche
die Kontrolle der Probentemperatur erlauben. Typischerweise wird im
Temperaturbereich von -40 °C bis 100 °C gemessen, was durch die Verwen-
dung von Peltierelementen an den Probenkontakten realisiert wird.
Fiir Messungen aufderhalb dieses Temperaturbereichs steht eine Tempera-
turkammer zur Verfiigung, die mit einem Anschluss fiir fliissigen Stickstoff
sowie Heizdrahten ausgestattet ist und einen Temperaturbereich
von -150 °C bis 250 °C abdecken kann.
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5.6 Mikrostrukturcharakterisierung

Die mikrostrukturelle Beschaffenheit der gesinterten Proben sowie die
Morphologie der Pulver werden mittels Rasterelektronenmikroskopie
charakterisiert. Von den gesinterten Proben werden hierfiir Schliffe angefer-
tigt. Dafiir werden die entsprechenden Proben zersidgt, um Material frei-
zulegen das frei von Oberflicheneffekten ist, in Epoxidharz eingebettet, plan
geschliffen und mittels Diamantsuspension und Tonerde sukzessive mit
absteigender Partikelgrofde bis 0.03 pm poliert. Da sowohl Proben als auch
Einbettmittel elektrisch nicht leitfahig sind, muss die Probenoberflaiche mit-
tels Kupferklebeband oder Leitsilber elektrisch kontaktiert werden, um die
iiber den Elektronenstrahl eingebrachten Ladungen abfiihren zu kénnen.
Auf eine leitfahige Beschichtung der kompletten Oberflache wird verzichtet,
um Details der Mikrostruktur nicht zu tiberdecken.

Die Untersuchungen werden an einem REM vom Typ Nova NanoSEM450
der Firma FEI durchgefiihrt. Um Aufladungseffekte sowie Schadigungen der
Probe durch die Energie des Elektronenstrahls zu vermeiden, wird bevor-
zugt mit moglichst geringen Spannungen und Strahlstrémen (kleine Spot-
size) gearbeitet. Um dennoch hochqualitative Bilder zu erhalten wird ein
Ringdetektor verwendet, der sowohl Sekundir- als auch Riickstreu-
elektronen detektieren und diese Signale kombinieren kann (Circular Back-
scatter Detector (CBS), FEI). Zusatzlich kann eine elektromagnetische Im-
mersionslinse verwendet werden. Damit sind z.B. bei einer Spannung von
3 kV und Spotsize 3 (entspricht ca. 500 nA Strahlstrom) Vergroéfierungen
von 50.000x erreichbar.

Zusitzlich ist das REM mit Detektoren zur energiedispersiven Rontgen-
spektroskopie (EDX) sowie zur Analyse der Beugung von riickgestreuten
Elektronen an der Probe (EBSD) ausgestattet (XFlash bzw. e-Flash Detektor,
Bruker). Diese Detektoren erlauben die ortaufgeloste chemische sowie
kristallographische Analytik der Probe auf mikroskopischer Skala.

Fir die energiedispersive Rontgenspektroskopie ist zur Anregung der
Elemente eine minimale Strahlbeschleunigung von 10 kV nétig. Fiir die
Beugung von riickgestreuten Elektronen ist zusatzlich auch eine hohe
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Spotsize notig, um geniligend Signalintensitit fiir die Auswertung zu
erzeugen. Da die Proben jedoch nicht elektrisch leitfahig sind, wie oben
beschrieben, kommt es bei diesen Analysen zu starken Aufladungseffekten,
was sich unter anderem durch ein starkes Wandern des Bildes bemerkbar
macht und Probleme bereitet bei hohen Vergréfierungen oder langeren
Messzeiten. Daher wird die Mikroanalytik im Niedrigvakuum-Modus des
Gerats durchgefithrt. Hierbei wird durch die Einleitung von geringen
Mengen Wasser der Druck in der Vakuumkammer auf 0.1 mbar bis 2 mbar
gesenkt. Die Wassermolekiile in der Atmosphare kompensieren die durch
den Elektronenstrahl eingebrachten Ladungen an der Probenoberflache und
verhindern dadurch Aufladungseffekte.

Davon nicht betroffen ist der Energieeintrag des Elektronenstrahls in die
Probe. Dieser Energieeintrag kann zum einem durch die starke, lokale
Erwarmung der Probe zu Rissen fithren, zum anderen kann es zur Reaktion
von Elektronen mit der Probe kommen. Insbesondere wenn der Elektronen-
strahl fiir einige Sekunden an einer Stelle steht, kann es an dieser Stelle zum
Wachstum von nicht identifizierten Kegeln aus der Probe heraus kommen.
Da LATP ein hervorragender Lithium-lonen-Leiter ist, handelt es sich bei
diesen Kegeln vermutlich um metallisches Lithium, das durch die Reaktion
der Lithium-Ionen mit den Elektronen des Strahls entsteht. Eine Bestatigung
dieser Vermutung durch chemische Analytik mittels EDX ist leider nicht
moglich, da Lithium mit dieser Methode nicht nachgewiesen werden kann.
Beide Arten von Strahlschddigung mindern die Qualitit der Mikroanalytik
erheblich und schrianken die Durchfiihrbarkeit auf kurze Messzeiten und
geringe Vergrofierungen ein. Ein Bereich kann auch nur einmal analysiert
werden.
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6 Ergebnisse

6.1 LATP

6.1.1 Herstellung und Charakterisierung von LATP-Pulver

Die Herstellung des LATP Pulvers erfolgt wie in den Kapiteln 5.1 und 5.2
dargestellt. Mittels Rontgenbeugung wird verifiziert, dass die nach dem
Kalzinieren bei 900 °C entstandene Kristallstruktur der angestrebten
Kristallstruktur entspricht und auch nach dem Mahlprozess noch vorhan-
den ist, sieche Abbildung 7. Eine ausfiihrliche Charakterisierung der Kristall-
struktur ist in Kapitel 6.1.3 zu finden.

Die Primarpartikelgrofie des Pulvers wird wahrend der Herstellung durch
Messungen der spezifischen Oberfliche (BET) sowie REM Analysen iiber-
priift, siehe Abbildung 8.

] B AT ]

900 °C kalziniert + gemahlen]

900 °C kalziniert]

L.JJU__._A_.LA_,\_AA_.A_A.M.;

400 °C kalziniert]
_'I. I' llllll | 'I'|.| a I.' |...|'.-

T T T T T M T T T T T T
15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75
20 [deg.]

Intensitat [-]

Abbildung 7: Rontgenbeugung an LATP Pulver. Die roten Referenzreflexe sind aus dem Eintrag
35-0754 der pdf-2 Datenbank entnommen.
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a) 400 °C kalziniert, b) 900 °C kalziniert, vor dem Mahlprozess,
Pulvergréfie nach BET: 75 nm; Pulvergréfie nach BET: 2 um;

¢) 900 °C kalziniert, nach dem Mahlprozess,  d) 900 °C kalziniert, gleiche Stelle wie b) bei
Partikelgrofie nach BET: 150 nm niedrigerer Vergrofierung.

Abbildung 8: REM-Bilder von LATP Pulver.

Zuséatzlich wird wahrend des Mahlprozesses die Verringerung der Agglome-
ratgrofie mittels Laserdiffraktometrie nachverfolgt, siehe Abbildung 9.
Ungemahlenes Pulver besteht laut den gemessenen Werten zu ca. 90% aus
Partikeln, die grofRer als 100 um sind. Dabei handelt es sich grofitenteils um
Agglomerate, die durch den Kalzinierprozess entstehen, wie aus dem
Vergleich der REM-Aufnahmen in Abbildung 8 b) und d) hervorgeht. Beide
Aufnahmen wurden an derselben Stelle, aber mit unterschiedlicher
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VergrofRerung durchgefiihrt. Die Grofle der sichtbaren Primdrpartikel in
Abbildung 8 b) stimmt mit den Daten aus der BET-Messung iiberein, die
Grofde der Agglomerate in Abbildung 8 d) dagegen passt gut zu den Laser-
diffraktogrammadaten.

Bereits durch 10 Minuten mahlen wird die Partikelgrofie deutlich verringert
und ein dso von ca. 3 um wird erreicht. Dies entspricht in etwa der Primér-
partikelgrofie, wie sie durch die BET-Messung ermittelt wurde. Daher kann
davon ausgegangen werden, dass die Verringerung der Partikelgrofie
hauptsichlich dem Aufbrechen der Agglomerate zuzuschreiben ist. Uber die
10 Minuten Mahldauer hinaus ist eine weitere Zerkleinerung der Partikel
deutlich zeitaufwendiger, da hierbei die Primarpartikel selbst aufgebrochen
werden missen. Eine Mahldauer von 16 h ist nétig, um einen dso von 1 pm
zu erreichen.
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Abbildung 9: Partikelgrofienverteilung wahrend des Mahlprozesses, gemessen mittels Laser-
beugung.
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6.1.2 Sinterprozess von LATP

Der Sinterprozess ist der ausschlaggebende Schritt vom Pulver zu einem
keramischen Festkorper. Erst eine gesinterte Probe kann sinnvoll auf ihre
Eigenschaften als Festkorperelektrolyt, insbesondere auf die ionische Leit-
fahigkeit, untersucht werden. Wichtig ist dabei, dass die Probe moglichst
vollstandig verdichtet und somit moglichst wenig Porositat besitzt. Ein
Grund dafir liegt darin, dass Lithiumdendriten durch eine perkolierende
Porositdt hindurch wachsen und dadurch Kurzschliisse verursachen kénnen
wie es z.B. bei den Granaten beobachtet wird [33,84].

Viel wesentlicher ist allerdings, dass durch den Sinterprozess der lose
Kontakt zwischen den einzelnen Partikeln des Pulvers in grof3flichige Korn-
grenzen umgewandelt wird. Diese Korngrenzen bestimmen zum Grof3teil
den Transport der Li-lonen, wie in Kapitel 6.1.6 noch ausfiihrlicher darge-
legt wird. Die relative Dichte ist somit ein Maf$ dafiir, wie gut der Kontakt
zwischen den Kérnern ausgebildet ist. Je hoher die relative Dichte und somit
je geringer die Porositiat, desto mehr Leitfahigkeitspfade existieren
zwischen den Kdrnern. Ab einem gewissen Grenzwert von ca. 85% der
theoretischen Dichte ist allerdings nicht mehr die Anzahl der Leitfahigkeits-
pfade, sondern der Widerstand an den Korngrenzen limitierend fiir die Leit-
fahigkeit, sodass eine weitere Verdichtung keinen wesentlichen Einfluss
mehr auf die Leitfahigkeit hat.

Die Verdichtung wird durch den Sinterprozess gesteuert, d.h. vor allem iiber
die Temperatur. Die bendtigte Temperatur wiederum wird vor allem von
der Sinteraktivitidt des Pulvers bestimmt, welche sowohl von der Partikel-
grofie als auch von der Phasenzusammensetzung abhangt. Um die notwen-
dige Sintertemperatur zu bestimmen, werden Dilatometerexperimente
durchgefiihrt, wie in Kapitel 5.3 beschrieben.

Durch den bereits beschriebenen Mahlprozess wird die Partikelgréfie deut-
lich verringert. Dadurch erhéht sich die Oberfliche und damit auch die
Triebkraft zum Abbau freier Oberflachen, beispielsweise durch die Ausbil-
dung von Korngrenzen. Des Weiteren fiihrt eine kleinere Partikelgrofie
auch zu einer geringeren Grofie von Hohlrdaumen, die durch Diffusion
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6.1 LATP

geschlossen werden miissen. Somit kann eine hohere Enddichte erzielt
werden.

Der Einfluss der Partikelgrofe auf das Sinterverhalten ist in Abbildung 10
gezeigt. Dabei zeigen sich die beiden, oben genannten Effekte: Durch die
Reduktion der Partikelgréfie von 1 pm auf 100 nm und die dadurch erhéhte
Triebkraft sinkt die Sintertemperatur deutlich von ca. 1120 °C auf etwa
1000°C. Erste Anzeichen einer Verdichtung kénnen bei einer PartikelgrofRe
von 100 nm sogar bereits ab 700 °C beobachtet werden. Die Verschiebung
der Sintertemperatur korreliert deutlich mit der Partikelgrofie. Gleichzeitig
wird durch eine geringe Partikelgrofie auch eine héhere Enddichte erreicht.
Dabei zeigt sich kein grofder Unterschied zwischen 500 nm und 100 nm
Partikelgrofie; in beiden Fillen wird eine sehr ahnliche Enddichte erreicht.
Daraus lasst sich schliefen, dass fiir die Erzielung einer hohen Enddichte

Schrumpfung Al/ly [%]

0 1000 1100 1200

o ----1

600 700 800 9
Temperatur [°C]

Abbildung 10: Sinterkurven von LATP in Abhangigkeit der Partikelgrofie.
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vor allem das Aufbrechen von Agglomeraten mafdgeblich ist, welches bereits
nach kurzer Mahldauer erreicht ist. Fiir eine Verringerung der Sintertempe-
ratur ist dagegen eine Zerkleinerung der Primarpartikel notwendig.

6.1.3 Rontgenographische Strukturaufklirung

Die Rontgenbeugungsdiffraktogramme in Abbildung 11 zeigen, dass sowohl
im Pulver, als auch in der gesinterten Probe fast ausschliefdlich kristallines
Material mit der angestrebten NZP Struktur vorliegt. Die gemessenen Dif-
fraktogramme stimmen mit den Vergleichsdiffraktogrammen aus der pdf-2
Datenbank iiberein. Des Weiteren wurde ein Strukturmodell anhand der
gemessenen Beugungsdaten mittels Rietveld-Verfahren verfeinert. Diese
Verfeinerung bestatigt die Kristallstruktur (R-3c) und erlaubt die Berech-
nung der Gitterparameter. Diese stimmen mit 8.50 A fiir die a-Achse und
20.80 A fiir die c-Achse sehr gut mit Daten aus der Literatur iiberein [5].

ELATP

ges:intert: 1056°C ‘

Intensitat [-]

| Pulver

1 : 2 . AT Y i il 1o .
15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75
20 [deg.]

Abbildung 11: XRD Diffraktogramme von LATP Pulver und gesinterter Probe. Die nicht zu LATP
gehorenden Peaks sind durch Pfeile markiert.
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Neben der LATP Hauptphase mit NZP Struktur sind in der Regel auch
Zweitphasen zu beobachten, die wahrend des Herstellungsprozesses
entstehen konnen. Zu den tiblichen Zweitphasen gehoéren AlPO,, TiO2 sowie
LiTiOPO4. Die Zweitphasen entstehen meist nicht unabhangig voneinander,
insbesondere AlPOs und LiTiOPOs beeinflussen sich gegenseitig. Eine
genauere Untersuchung dieser Interaktion ist in Kapitel 6.2 zu finden.

Insbesondere leichte Schwankungen bei der Einwaage von Phosphor zeigen
einen starken Einfluss auf die Bildung von LiTiOPO4 (bei Phosphormangel)
sowie auf die Bildung von TiP:07 (bei Phosphoriiberschuss). In Abbil-
dung 12 ist gezeigt, wie sich ein definierter Phosphormangel bzw. Phos-
phoriiberschuss von jeweils 5 Masse-% auf die Phasenzusammensetzung

) ) ) )
LATP
AIPO,

B .iTioro,
Phosphormangel

A stochlometrlsch

‘ Phosphoruberschuss

auswirkt.

Intensitat [-]

15 20 25 30 35 40
20 [deg.]

Abbildung 12: Einfluss der Phosphoreinwaage auf die Phasenzusammensetzung.
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6.1.4 Thermische Stabilitat des LATP-Systems und
temperaturabhingige Strukturaufklirung

Neben der Entstehung von verschiedenen Phasen bei der Pulverherstellung
ist auch deren Temperaturstabilitat relevant, insbesondere in Anbetracht
des Sinterschritts. Hierfir wurden temperaturabhdngige Rontgen-
experimente an LATP durchgefiihrt. Neben der Hauptphase liegen im getes-
teten Material auch geringe Mengen an AIPO4 und LiTiOPO4 als Zweitphasen
vor, die Daten sind in Abbildung 13 dargestellt.

Dabei zeigt sich, dass die Kristallstruktur von LATP den Versuch unveran-
dert Ubersteht. Es konnen weder reversible Phaseniibergidnge noch ein
Aufschmelzen des Materials beobachtet werden. Die kurzzeitige (<1 h)
Temperaturbelastung mit 1200 °C fiihrt zu keiner erkennbaren Material-
zersetzung.

Im Gegensatz zur LATP-Phase zeigen sich erhebliche Anderungen wahrend
des Versuchs bei den Zweitphasen. Die zu LiTiOPOs gehdrigen Reflexe
verschwinden wahrend der Aufheizphase zwischen 1050 °C und 1100 °C
irreversibel (Abbildung 13).

Sobald der Abkiihlprozess einsetzt wird dafiir ein Reflex bei ca. 27.5°
sichtbar, der hier als TiO: indiziert ist. Diese Beobachtung kénnte durch die
thermische Zersetzung von LiTiOPOs erklart werden, wie sie von [85]
beschrieben wird.

Denkbar ist auch eine Umwandlung der Tieftemperaturphase von LiTiOPO4
zur Hochtemperaturphase. Die Umwandlung sowie eine genauere Betrach-
tung des Einflusses von LiTiOPO4 auf LATP werden im Kapitel 6.2 ausfiihr-
lich betrachtet.
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Abbildung 13: Verdnderung der LATP-Struktur und Ausbildung der Zweitphasen LiTiOPO,,
TiOz und AIPO,4 in LATP in Abhéngigkeit der Temperatur, gemessen mittels Rontgenbeugung;
a) Aufheizprozess von Raumtemperatur bis 1200 °C; b) Abkiihlprozess von 1200 °C bis Raum-

temperatur.
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Um zu iiberpriifen, ob LATP auch bei langeren Haltezeiten bei hoher Tempe-
ratur stabil bleibt, wurden Proben fiir unterschiedliche Zeiten bei 1100 °C
gesintert und rontgenographisch charakterisiert. Bei langeren Haltezeiten
von mehreren Stunden bei dieser Temperatur kommt es durchaus zur
teilweisen thermischen Zersetzung der NZP Struktur, wie in Abbildung 14
gezeigt. Dieser Effekt zeigt sich erst ab einer Haltezeit von mehreren Stun-
den. Bis zu einer Haltezeit von 1 Stunde ist noch keine Verdnderung der
NZP-Struktur erkennbar. Nach 8 Stunden Haltezeit ist nur noch ein geringer
Anteil des Materials in der NZP-Phase verblieben. Diese Zersetzung geht mit
einem Masseverlust einher der vermutlich durch nicht stochiometrisches
Abdampfen von Materialkomponenten verursacht wird. Sofern mit Sinter-
temperaturen unterhalb 1100 °C gearbeitet wird, kann davon ausgegangen
werden, dass keinerlei Anderung der Stéchiometrie durch partielles
Abdampfen einzelner Komponenten stattfindet.

Zusatzlich wurden aus diesen Versuchsdaten die Gitterparameter von LATP
bei unterschiedlichen Temperaturen von Raumtemperatur bis 1200 °C
bestimmt. Die Beugungsbilder der Hochtemperatur-XRD Messungen sind
bereits in Abbildung 13 dargestellt. Die Gitterparameter wurden fiir jede
Temperatur mittels Rietveld-Verfeinerung bestimmt. Dabei zeigte sich, dass
es bei hohen Temperaturen zu einer starken, temperaturabhdngigen Null-
punktverschiebung der Diffraktogramme von bis zu 0.155° bei 1200 °C
kommt. Diese kann z.B. durch eine Anderung der Probenhéhe durch thermi-
sche Dehnung sowie durch thermisch bedingte Hohenanderungen der Pro-
benhalterung hervorgerufen werden. Diese Verschiebung erzeugt den
Effekt, dass sich alle Reflexe mit steigender Temperatur zu hdéheren
20-Winkeln verschieben, ohne dass dies mit einer Anderung der Gitter-
parameter zusammenhdngt. Bei der Rietveld-Verfeinerung wird dieser
Effekt bertcksichtigt und korrigiert. Dies fithrt zu der scheinbaren
Diskrepanz zwischen Abbildung 15 und Abbildung 16.
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a) Beugungsdiagramme von LATP nach verschiedenen Haltezeiten bei jeweils 1100 °C. Es zeigt
sich eine starke Verringerung der Intensitat der Hauptphase nach 8h Haltezeit.
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b) Thermogravimetrie von LATP. Ausgangspulver wurde bei 400 °C kalziniert, daher zeigt sich

ein hoher Gewichtsverlust bis 900 °C durch Pyrolyse organischer Bestandteile. Wahrend dem 8-
stiindigen Kalzinierschritt bei 900 °C ist kein Masseverlust feststellbar. Erst bei hoheren Tempe-
raturen kommt es zu einem Masseverlust.

Abbildung 14: Thermische Stabilitat von LATP.
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Optisch zeigt sich, dass Peaks im Rontgendiffraktogramm mit steigender
Temperatur auseinander laufen und sich mit sinkender Temperatur wieder
vereinigen. Tatsachlich handelt es sich dabei allerdings um mehrere Peaks,
die bei Raumtemperatur unter gleichem Winkel reflektieren, wie in Abbil-
dung 15 exemplarisch gezeigt. Durch die Anderung der Gitterkonstanten
und somit des Netzebenenabstandes mit der Temperatur verschiebt sich
auch der Reflexionswinkel entsprechend. Offensichtlich dndern sich die
Netzebenenabstdnde aber nicht in alle kristallographischen Richtungen
gleich stark, was auf eine starke Anisotropie der thermischen Dehnung hin-
weist. Abbildung 16 zeigt die detaillierte Temperaturabhangigkeit der kris-
tallographischen a- und c-Achse.

Wahrend die c-Achse eine starke Temperaturabhingigkeit von etwa
31-106 K1 zeigt, ist fiir die a-Achse so gut wie keine Temperatur-
abhangigkeit erkennbar. Daraus resultiert ein hoher Unterschied im thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten von etwa 30-10-¢ K-1. Im Vergleich mit den
Ergebnissen von Yamai et al. [8] ist dieser Unterschied der hochste in der
Familie der NZP-Materialien. Dies ist durchaus plausibel, da der Unterschied
stark von der Grof3e der kombinierten Kationen abhingt: Mit abnehmendem
Durchmesser der interstitiellen Kationen steigt der Unterschied der thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten an [86].

In Abbildung 17 ist die Theorie zur Mikrorissbildung von Yamai et al. [8]
graphisch dargestellt; eine genauere Beschreibung ist in Kapitel 3.1 zu
finden. In diesem Graph wird die kritische Korngrofie gegen den maximalen
Unterschied der thermischen Ausdehnungskoeffizienten fiir verschiedenen
Vertreter der NZP-Familie aufgetragen. Der Graph ldsst sich in zwei
Bereiche teilen: oberhalb der durchgezogenen, schwarzen Linie ist die
Korngrofie des Materials grofier als die kritische Korngréfie und es muss
mit der Bildung von Mikrorissen gerechnet werden. Unterhalb der Linie
kann die Rissbildung vermieden werden, da die Korngrofde des Materials
unterhalb der kritischen Korngrofie liegt.
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Abbildung 15: Peakverschiebung und Aufspaltung durch Temperaturvariation.
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Abbildung 16: Ausdehnungskoeffizienten entlang verschiedener kristallographischer Achsen.
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Abbildung 17: Abhingigkeit der maximalen Korngrofie fiir rissfreies Gefiige vom Unterschied
der thermischen Ausdehnungskoeffizienten nach Yamai et al. [8]. Der gemessene Unterschied
der thermischen Ausdehnungskoeffizienten von LATP ist mit ,Aatmax LATP* gekennzeichnet.

Wird LATP anhand des gemessenen Unterschieds der thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten in diesen Graphen eingeordnet, so liegt bei LATP die
kritische Korngrofle, oberhalb derer es zur Rissbildung kommt, bei etwa
1 um. Somit muss die Mdglichkeit der Rissbildung in Betracht gezogen und
es muss Uberprift werden, wie sich Risse auf die Leitfahigkeit auswirken
und wie durch die gezielte Einstellung der Korngrofde dieser Rissbildung
entgegengewirkt werden kann.
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6.1 LATP

6.1.5 Neutronenbeugungsexperimente an LATP

Um genauer zu analysieren, wann Spannungen im Verlauf des Sinterprozes-
ses auf- und abgebaut werden, wurde eine Probe in-situ mittels Neutronen-
beugung untersucht. Dabei wurden vorrangig Daten wahrend des Abkiihl-
vorgangs nach dem Sintern aufgenommen, da die Entstehung der Mikrorisse
wahrend der Abkiihlung des Materials vermutet wurde. Die resultierenden
Diffraktogramme wurden mit Hilfe des Rietveld-Verfahrens verfeinert.
Dabei wurde beriicksichtigt, dass es sich um ein stark anisotropes Kristall-
system handelt. Fiir jedes aufgenommene Diffraktogramm ergibt sich
dadurch ein Williamson-Hall-Plot wie in den Grundlagen (Kapitel 3.2)
beschrieben. Abbildung 18 zeigt einen solchen Williamson-Hall-Plot.
Es zeigt sich deutlich, dass die maximale bzw. die minimale Verspannung im
System entlang der c-Achse (001) bzw. in der a/b-Ebene (hk0) vorliegt.

02 04 06 08 10 12 14
d*[A-l]

Abbildung 18: Williamson-Hall-Plot basierend auf Daten aus der Neutronenbeugung.
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Abbildung 19: Verspannung verschiedener kristallographischer Richtungen wahrend des Ab-
kiihlprozesses. Die durchgezogenen Linien dienen lediglich der besseren Visualisierung, die
gestrichelte Linie zeigt die zu Beginn vorliegende Spannung in der a/b-Ebene.

Um den Abkiihlprozess nach dem Sintern abzubilden wurden Diffrakto-
gramme ausgehend von einem gepressten Griinkorper aufgenommen.
Dieser wurde auf eine Sintertemperatur von 1100 °C gebracht. Da die Auf-
nahmedauer fiir ein Diffraktogramm bis zu 4 Stunden dauert, wurde die
Aufnahme erst nach einer Sinterdauer von 1 Stunde gestartet. Dadurch lief3
sich sicherstellen, dass sowohl die Verdichtung als auch ein signifikanter
Teil des Kornwachstums bereits abgeschlossen sind und die Messdaten
dadurch moglichst wenig verfalscht werden. Fiir die Effekte, die bei diesem
Versuch beobachtet werden sollen, ist eine moglichst grofie Korngrofle
zudem sehr vorteilhaft.

Anschliefend wurde die Probe schrittweise abgekiihlt, wobei bei 900 °C,
500 °C, 200 °C sowie bei Raumtemperatur weitere Diffraktogramme aufge-
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nommen wurden. In Abbildung 19 sind die mittleren Verspannungen ent-
lang der c-Achse sowie in der a/b-Ebene wahrend des Abkiihlprozesses
aufgetragen.

Dabei zeigt sich, dass bereits im Griinkorper starke Verspannungen vorhan-
den sind. Vor allem entlang der c-Achse ist die Verspannung deutlich ausge-
pragt. Diese Verspannung lasst sich dadurch erklaren, dass die Ausbildung
der Kristallstruktur bei 900 °C wahrend der Kalzinierung stattfindet. Dabei
entsteht zunichst eine spannungsfreie Kristallstruktur. Durch den Abkiihl-
prozess kommt es in Folge der Anisotropie der thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten zum Aufbau von Gitterverspannungen der einzelnen Kristalli-
te. Wahrend der Kalzinierung ist anzunehmen, dass die Gréfe der Kristallite
noch unterhalb der kritischen Grofie fiir Rissbildung liegt. Dadurch kommt
es zu keinem Spannungsabbau durch Rissbildung und die Gitterspannungen
bleiben auch bei Raumtemperatur bestehen.

Durch Aufheizen auf 1100 °C reduzieren sich sdmtliche Verspannungen im
Material erheblich. Der Abstand zur Herstellungstemperatur von 900 °C, bei
dem das Material spannungsfreies vorliegt, ist relativ gering, dadurch sind
auch die durch thermische Dehnung entstehenden Spannungen entspre-
chend gering. Zusatzlich ist durch die hohe Temperatur der Materialtrans-
port vermutlich schnell genug damit Spannungen dadurch abgebaut werden
konnen. Wahrend des Abkiihlvorgangs von 1100 °C auf 900 °C erreichen die
Verspannungen ein Minimum, da hier exakt die Herstellungstemperatur und
somit auch der spannungsarmste Zustand erreicht wird.

Bei weiterem Abkiihlen kommt es dann zu einem starken Anstieg der Gitter-
verspannung. Die Verspannung in der a/b-Achse steigt stetig und linear an
und erreicht ihren Maximalwert bei Raumtemperatur. Dieser Maximalwert
entspricht zudem gleichzeitig dem Startwert im Pulver (gekennzeichnet
durch die gestichelte Linie). Durch die Temperaturbehandlung kommt es
somit zu keiner irreversiblen Anderung der Gitterverspannung in der
a/b-Ebene.

Im Gegensatz dazu zeigen die Verspannungen in Richtung der c-Achse einen
deutlich steileren Anstieg infolge der Abkiihlung unterhalb 900 °C.
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Dieses Verhalten passt zum deutlich héheren Wert des thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten entlang der c-Achse. Durch die stiarkere thermische
Dehnung kommt es zu héheren thermischen Spannungen und somit auch zu
héheren Verspannungen des Gitters. Diese Verspannungen kdnnen nicht
mehr durch Umlagerungen von Material ausgeglichen werden, da die Tem-
peratur zu gering ist. Bei 200 °C zeigt sich ein Maximum der Verspannung
gefolgt von einem entsprechenden Abfall bei Abkiihlung auf Raumtempera-
tur. Dieser Abbau der Verspannungen koénnte der Bildung von Rissen zuge-
schrieben werden, da die Korngréfie infolge der langen Sinterzeit von
mehreren Stunden iiber die kritische Korngrofie gestiegen ist. Interessan-
terweise hat die Bildung von Rissen keinerlei Einfluss auf die Verspannung
der a/b-Ebene.

Fraglich ist allerdings, ob der gemessene maximale Wert der Verspannung
entlang der c-Achse auch dem tatsiachlichen maximalen Wert entspricht.
Fir eine solche Aussage sind allerdings nicht geniigend Datenpunkte vor-
handen.
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6.1.6 Ionische Leitfdhigkeit von LATP

Der effektive lonentransport und somit die Gesamtleitfahigkeit durch ein
Material wird durch die beteiligten Teilschritte bestimmt, wie in Abbil-
dung 20 gezeigt. Eine wichtige Komponente ist dabei die Leitfdhigkeit des
Kristallgitters selbst. Diese bestimmt die lonenleitung im Inneren der
einzelnen Koérner und wird durch die Bulk-Leitfahigkeit beschrieben. Der
Ioneniibergang zwischen den Koérnern ist die zweite wesentliche Kompo-
nente der Gesamtleitfahigkeit und wird durch die Korngrenzleitfahigkeit
beschrieben. Geht man davon aus, dass die beiden Prozesse als in Reihe
geschaltet betrachtet werden konnen, ist der langsamere der beiden
Prozesse limitierend fiir den effektiven lonentransport. Diese Annahme ist
jedoch nur fiir den Fall korrekt, dass die ionische Leitfdhigkeit in der Korn-
grenze deutlich gering ist als die Leitfahigkeit des Kristallgitters innerhalb
des Korns. Geht man hiervon aus, setzt sich die Gesamtleitfahigkeit nach der

1 1 1
Formel = — 4 — zusammen.
Ogesamt 01 g2

Externes Feld

Modifikation des
Kornkontaktes durch
z.B. Zweitphasen
oder Risse

Leitfahigkeit
Vollmaterial

Ladungsubergang an den Korngrenzen

Abbildung 20: Skizze des Ladungstragertransports im Polykristall.
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Um die Effekte von Modifikationen des Systems eindeutig zuordnen zu kén-
nen, missen die ablaufenden Prozesse getrennt betrachtet werden. Die
Separierung der Prozesse ist anhand ihrer Relaxationszeit T moglich. Dabei

. . 1
ist T ilber 1= = =
w 27 fmax

Resonanzfrequenzen lassen sich mittels frequenzabhéngiger Spektroskopie,
wie es auch bei der Impedanzspektroskopie der Fall ist, ermitteln. In die

mit der Resonanzfrequenz fmax verkniipft.

Resonanzfrequenz gehen iber f,,, = é sowohl der Widerstand als auch

die Kapazitit eines Prozesses ein, so dass eine Anderung dieser Werte auch
eine Verschiebung der Resonanzfrequenz zur Folge hat. Dieser Effekt kann
genutzt werden, um sich tiberlagernde Prozesse mit dhnlichen Relaxations-
zeiten zu trennen. Eine Widerstandsanderung kann auf verschiedene Arten
herbeigefiihrt werden, wie z.B. durch Temperaturianderung, chemische
Zusammensetzung oder Prozessfithrung bei der Herstellung.

Eine hilfreiche Darstellung fiir die Lokalisierung der Resonanzfrequenzen
ist die Z“-M*“ Darstellung wie sie auch in Kapitel 3.3 beschrieben wird.
Abbildung 21 zeigt die Z“-M"“ Darstellung einer LATP Probe. Hier wird
deutlich, dass zwei Prozesse in der gemessenen LATP Probe vorliegen und
auf sehr unterschiedliche Weisen zur Impedanz beitragen.

Einer der beiden Prozesse (primarer Prozess) tritt iiblicherweise im Fre-
quenzbereich von 10 kHz - 100 kHz bei tiefen Temperaturen (-30 °C) bis zu
1 MHz bei hohen Temperaturen (100 °C) auf und zeigt vor allem einen
hohen Widerstand sowie eine relativ hohe Kapazitit, so dass in der Z“ - M“
Auftragung ein deutlicher Peak bei Z“ zu sehen ist und ein geringer Peak bei
M*. Dieser Prozess dominiert simtliche impedanzspektroskopischen Mes-
sungen. Auch der Halbkreis in der Nyquist-Darstellung ist fast komplett auf
diesen Prozess zuriickzufithren, ebenso das ausgeprigte Plateau in der
Bode-Darstellung.

Der zweite Prozess (sekundérer Prozess) zeigt sich nur ansatzweise bei sehr
hohen Frequenzen und wird vor allem durch einen deutlichen, aber nicht
vollstdndigen Peak bei M“ sichtbar. Folglich wird der Prozess vor allem
durch eine kleine Kapazitit dominiert. Ein Beitrag zum Widerstand ist bei
Raumtemperatur nicht erkennbar. Zudem iiberlappen die kapazitits-
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Abbildung 21: Identifizierung verschiedener Prozesse durch Z"-M"-Darstellung der Impedanz-
spektroskopie am Beispiel einer Messung an LATP bei -30 °C.

bedingten M"“ Peaks der beiden Prozesse bei Raumtemperatur teilweise.
Entsprechend ist fiir den Prozess bei hohen Frequenzen (sekundarer Pro-
zess) auch kein separater Halbkreis in der Nyquist-Darstellung sichtbar.

Somit werden die Leitfadhigkeitsmessungen an LATP lediglich von einem der
beiden sichtbaren Prozesse dominiert, der hier als primérer Prozess be-
zeichnet wird. Trotz eines eventuellen leichten Einflusses des sekundaren
Prozesses bei hohen Frequenzen ist der Fit eines einzelnen Halbkreises zur
Auswertung des Widerstands gerechtfertigt. Ein weiterer Halbkreis ist bei
Raumtemperatur nicht erkennbar.

Durch die unterschiedliche Temperaturabhidngigkeit von Widerstdnden
kommt es durch Temperaturdnderung zu unterschiedlich starken Verschie-
bungen der Relaxationszeiten unterschiedlicher Prozesse. Dies erlaubt zum
einem die Trennung von Prozessen, zum anderen wird, speziell durch die
Messung bei tiefer Temperatur, auch erreicht, dass sich die Resonanz-
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frequenzen aller Prozesse zu geringeren Frequenzen verschieben und somit
auch schnell ablaufende Prozesse mit dem verfiigharen Messbereich charak-
terisiert werden konnen.

Daher wurden Impedanzmessungen in einer Temperaturkammer durchge-
fithrt, die mittels fliissigen Stickstoffs auf bis zu -175 °C heruntergekiihlt
werden kann. Tatsachlich wurden an den verwendeten Proben nur Messun-
gen bis ca. -80 °C durchgefiihrt, da bei geringeren Temperaturen keine
Ionenbewegung mehr messbar war.

Mit abnehmender Temperatur zeigt sich eine deutliche Erhéhung des
Widerstands und damit eine Verschiebung der Resonanzfrequenz zu gerin-
geren Frequenzen. Dies ist besonders gut sichtbar in der Z“ - M* Darstellung
(Abbildung 22). Dies fiihrt auch dazu, dass der Prozess bei hohen Frequen-
zen, der bisher nur teilweise gemessen werden konnte, bei einer Tempera-
tur von -70 °C vollstindig messbar wird. Dementsprechend wird in der
Nyquist-Darstellung ein separater Halbkreis sichtbar (Abbildung 23).

Die Trennung der beiden Prozesse bei tiefen Temperaturen erlaubt zudem
eine getrennte Auswertung der Leitfahigkeiten, was bei Temperaturen
oberhalb Raumtemperatur nicht mehr moéglich ist. Abbildung 24 zeigt die
ermittelten Leitfahigkeiten fiir beide Prozesse, wobei die Leitfahigkeits-
werte des sekundaren Prozesses bei 28 °C nicht sehr aussagekriftig sind, da
hier bereits davon ausgegangen werden muss, dass die beiden Prozesse
nicht mehr getrennt ausgewertet werde konnen. Dabei zeigt sich, dass beide
Prozesse thermisch aktiviert werden und die thermische Abhangigkeit in
beiden Fillen mit einer Arrhenius-Funktion beschrieben werden kann. Die
Aktivierungsenergie unterscheidet sich jedoch fiir die beiden Prozesse: der
primare Prozess weist eine deutlich hohere Temperaturabhdngigkeit auf als
der sekundére Prozess.
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Abbildung 22: Die Temperaturabhéngigkeit der einzelnen Prozesse zeigt sich in der Z" - M"
Darstellung besonders deutlich. Fiir eine bessere Ubersichtlichkeit sind die Temperaturen von
100 °C bis -30 °C (oben) und die Temperaturen von -30 °C bis -70 °C (unten) in separaten Dia-
grammen dargestellt. Zur besseren Orientierung ist der Peak des primaren Prozesses bei -30 °C
jeweils mit einem Strich gekennzeichnet. Die Pfeile verdeutlichen die Peakverschiebung mit
abnehmender Temperatur.
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Bei hoheren Temperaturen bis 150 °C {iberlappen die Resonanzfrequenzen
der beiden Prozesse zunehmend. Zusatzlich verschieben sich die Resonanz-
frequenzen auch zu héheren Frequenzen bis schliefllich der primare Pro-
zess aus dem messtechnisch verfiigbaren Frequenzbereich heraus wandert,
so dass in der Nyquist-Darstellung kein vollstandiger Halbkreis mehr
sichtbar ist.

Um nun dem die Leitfahigkeit dominierenden Prozess einen physikalischen
Prozess zuordnen zu kénnen, wurden zwei Proben bei gleicher Temperatur
fiir unterschiedliche Zeit im Ofen gesintert und mittels Tieftemperatur-
Impedanzspektroskopie untersucht. Durch die unterschiedliche Haltezeit
kommt es zu einer wesentlichen Anderung der Mikrostruktur, wie die REM-
Aufnahmen in Abbildung 25 zeigen.

Die Mikrostruktur der Probe nach 10 min Sinterzeit ist homogen und fein-
kornig. Die Korngrofie liegt unter 1 pm. Poren sind vorhanden, mit einer
Grofde kleiner 1 pm und gleichmafiig verteilt ohne eine offensichtliche
Zusammenlagerung oder Perkolation auszubilden.

Nach 1 Stunde Sinterzeit ist ein deutlich inhomogeneres Gefiige entstanden.
Neben feinkornigen Bereichen mit Korngrofien kleiner 1 pm sind etliche
facettierte Kérner mit wesentlich gréofierem Durchmesser im Bereich von
ca. 5 pm vorhanden. Insbesondere bei diesen Kdrnern scheint die Anhaftung
an das umgebende Gefiige relativ gering zu sein, es sind etliche Stellen
sichtbar, an denen es zum Kontaktverlust gekommen ist (markiert durch
Pfeile).

Des Weiteren finden sich deutlich groflere Poren bzw. Zusammen-
lagerungen von Poren. Eventuell kann es sich dabei auch um Ausbriiche
handeln als Folge des beobachteten Kontaktverlustes.

Die gemessenen Daten zum Einfluss von Sinterzeit sind in Abbildung 26 als
Bode-Plot dargestellt und in Tabelle 1 zusammengefasst. Durch die Messun-
gen bei 20 °C und -70 °C kdnnen sowohl Priméarprozess, als auch Sekundar-
prozess gut aufgelost werden.
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Abbildung 23: Nyquist-Darstellung einer Impedanzmessung bei -70 °C. Der griin markierte

Bereich bei hohen Frequenzen im oberen Teilbild wurde zur besseren Erkennbarkeit unten
vergrofert dargestellt.
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Abbildung 24: Getrennte Auswertung von Leitfahigkeit und Aktivierungsenergie der beiden
Prozesse.

Durch die ldngere Sinterzeit wird der Widerstand um ein vielfaches grofier
und entsprechend sinkt die Leitfahigkeit. Bei Raumtemperatur reduziert
sich diese um fast eine Grofienordnung von 3 x 104 S/cm auf 5 x 105 S/cm.
Die Werte konnen in Abbildung 26 direkt den Plateaus, die als ,Priméarer
Prozess“ gekennzeichnet sind, entnommen werden.

Die Proben mit unterschiedlicher Sinterzeit zeigen passend dazu deutliche
Unterschiede im Primarprozess, wie in Abbildung 27 dargestellt. Der Maxi-
malwert von Z“ steigt deutlich an, was nach Formel 6 direkt auf eine Erho-
hung des realen Widerstands zuriickgefiihrt werden kann. Die Resonanz-
frequenz fmax verschiebt sich mit ladngerer Sinterdauer deutlich zu
kleineren Frequenzen.
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10 min

Abbildung 25: REM Aufnahmen zur Auswirkung der Sinterdauer auf die Mikrostruktur. Die
Pfeile markieren Stellen, an denen Kérner den Kontakt zum umgebenden Gefiige verloren haben.

Aus den Informationen zu Leitfahigkeit und Resonanzfrequenz lasst sich mit
Hilfe von Formel 8 und Formel 9 sowie dem Zusammenhang wRpC = 1 der
Wert fiir & errechnen. & vergrofiert sich mit ldngerer Sinterzeit von 1540
auf 2972.

Ein Einfluss der Sinterzeit auf den Sekundarprozess ist dagegen weder in
Abbildung 26, noch in Abbildung 27 erkennbar. Daraus lasst sich ableiten,
dass der Primarprozess durch mikrostrukturelle Effekte beeinflusst wird
und somit der Korngrenzleitfahigkeit zuzuordnen ist. Der Sekundarprozess
kann daher der Bulk-Leitfahigkeit zugeschrieben werden.

Um diesen Effekt genauer zu untersuchen wurden Proben mit unterschied-
licher Korngréfie hergestellt indem gemahlenes Ausgangspulver mit einer

Tabelle 1: Materialkennwerte bei 20 °C fiir den Priméarprozess in Abhdngigkeit von der Sinter-
dauer

10 min 1h
fmax [Hz] 3.5x10° 3x10*
wmax [HZ] 2.2x10¢° 1.9x10°
o [S/cm] 3x10+ 5x10°
& [-] 1540 2972
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mittleren PartikelgrofRe von etwa 100 nm bei verschiedenen Temperaturen
(1000 °C, 1050 °C und 1100 °C) und verschiedenen Haltezeiten gesintert
wurde. Die geringste Haltezeit betragt dabei 10 min, die ldngste 8 Stunden.
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Abbildung 26: Bode-Plot zum Einfluss der Sinterzeit auf die Leitfahigkeit.

Bei Temperaturen von 1050 °C und 1100 °C sind die Proben bereits nach
10 Minuten Haltezeit dicht, so dass es bei langeren Haltezeiten nur noch zu
Kornwachstum kommt. Daher korreliert die Korngrofie direkt mit der
Haltezeit. Dabei zeigt sich, dass mit ldngerer Haltezeit die Leitfahigkeit
abnimmt (Abbildung 28). Bei 1100°C sinkt die Leitfahigkeit dabei
wesentlich schneller und deutlicher als bei 1050 °C. Selbst bei 1000 °C
kommt es zu einem Abfall der Leitfahigkeit, obwohl die Probe nach
10 Minuten erst bei 85 % der theoretischen Dichte ist und mit langerer
Haltezeit bis 90 % weiter verdichtet.
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Abbildung 27: Einfluss der Sinterzeit auf Z* und M, gemessen bei 20 °C. Die Resonanzfrequenz
des primaren Prozesses der Proben ist jeweils mit einem Strich markiert.
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Abbildung 28: Anderung der Leitfihigkeit mit der Sinterdauer.
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6.1.7 Mikrostrukturelle Charakterisierung von LATP

Die REM-Bilder von LATP Proben mit unterschiedlicher Sinterdauer bei
zwei verschiedenen Temperaturen sind in Abbildung 29 (1050 °C) und Ab-
bildung 30 (1100 °C) dargestellt. Bereits nach 10 Minuten ist in beiden
Fallen die Korngréfie nahe der theoretisch vorhergesagten kritischen Korn-
grofie (vgl. Kapitel 6.1.4). Mit langerer Haltezeit kommt es verstarkt zur
Entstehung von Rissen im Gefiige, was gut mit den steigenden Spannungen
durch ein Wachstum der Korner korreliert. Insbesondere bei 1100 °C
(Abbildung 30) kommt es zu abnormalem Kornwachstum, also zum
massiven Wachstum einzelner Kérnern. Diese Kérner sind ausnahmslos mit
mehreren parallel verlaufenden Rissen in ihrem Inneren versehen, was auf
hohe Spannungen hindeutet, die abgebaut wurden.

Dass es sich dabei tatsachlich um einzelne Kérner handelt, die gerissen sind,
lasst sich mittels EBSD zeigen. Abbildung 31 zeigt, dass die kristallographi-
sche Orientierung auf beiden Seiten der Risse identisch ist und es sich somit
um ein einzelnes Korn handelt. Dabei zeigt sich des Weiteren, dass es bei
vielen grofden Kdérnern zu einer Orientierungsanderung kommt, die nicht
mit der Rissbildung korreliert. Die Orientierungsdanderung besteht stets aus
einer Drehung des Kristalls um die c-Achse um exakt 60°.

Um zu iberpriifen, ob Zweitphasen einen relevanten Einfluss auf die Leit-
fahigkeit von LATP haben, wurde die Mikrostruktur ebenfalls mittels EDX
auf Art und Menge von Ausscheidungen untersucht. Sowohl TiOz als auch
AlPO4 konnen mittels EDX einwandfrei lokalisiert werden und liegen als
feine, kugelférmige Ausscheidungen vor, zum Teil an Korngrenzen und
Tripelpunkten, zum Teil liegen sie im Korninneren vor, siehe Abbildung 32.
Eine Benetzung von Korngrenzen kann im REM nicht beobachtet werden,
kann aber auch nicht ausgeschlossen werden. Fiir LiTiOPO4 sowohl in der
Tief- als auch in der Hochtemperaturmodifikation ist keine Lokalisierung
iiber EDX mdglich, da diese Verbindung stdchiometrisch sehr dhnlich zur
Hauptphase (LATP) ist und somit kein ausreichender Kontrast vorhanden
ist, um diese Phasen zu identifizieren. Kapitel 6.2 behandelt ausfiihrlich die
LiTiOPO4-Phase und ihren Einfluss auf das Gesamtsystem.
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6.1 LATP

Abbildung 29: REM Aufnahmen zur Charakterisierung der Mikrostrukturentwicklung von bei
1050 °C gesintertem LATP nach unterschiedlichen Haltezeiten. Einige Risse sind zur Verdeutli-
chung mit Pfeilen markiert.
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Abbildung 30: REM Bilder zur mikrostrukturellen Anderung von LATP nach unterschiedlicher
Sinterdauer bei 1100 °C. Einige Risse sind zur Verdeutlichung mit Pfeilen markiert.
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AT T LLaTE  E g g ¢ R MR D

Abbildung 31: EBSD Untersuchungen. Bild links: EBSD Qualitdtsmap. Diese Aufnahme ist
vergleichbar mit der Aufnahme durch einen konventionellen SE-Detektor. Bild rechts: Uberlage-
rung der Qualitdtsmap mit der Orientierungsmessung bzgl. der kristallographischen a-Achse.
Unten: Orientierungsprofile an verschiedenen, reprasentativen Stellen. Auf der y-Achse der
Scans ist der Orientierungsunterschied im Vergleich zum ersten gemessenen Punkt in Grad
aufgetragen. Zwischen den Punkten A und B befindet sich ein Riss. Zwischen den Punkten C und
D ist eine Anderung der Orientierung innerhalb eines Korn zu erkennen.

Abbildung 32: EDX von LATP mit Lokalisierung von AIPO,4 (dunkle Bereiche, mit gelben Pfeilen
markiert) und TiO; (helle Bereiche, mit blauen Pfeilen markiert).
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6.1.8 Elektrochemische Stabilitit von LATP

Ein bekanntes Problem von NZP-Materialien, die auf Titan basieren, ist die
mangelnde Stabilitat gegeniiber metallischem Lithium. Entsprechend wird
mit der Substitution von Titan durch andere Elemente mit hoherer elektro-
chemischer Stabilitidt auf eine Verbesserung dieser Anfilligkeit gegeniiber
Korrosion abgezielt. Um die Auswirkung einer solchen Substitution quanti-
fizieren zu konnen, ist eine blofie Kontaktierung von Probenmaterial mit
Lithium nicht zielfithrend, da es hier lediglich zu lokalen Redoxreaktionen
kommt, ohne dass ein externer Stromfluss messbar ist. Daher wurden die zu
untersuchenden Materialien in Kombination mit Kohlenstoff und organi-
schem Binder zu Folien gegossen und in einem konventionellen Halbzellen-
aufbau mit fliissigem Elektrolyt gegen metallisches Lithium zykliert.

Das Ergebnis zur zyklischen Voltametrie, Abbildung 33, zeigt bei LATP den
Redox-Prozess von Titan in Form zweier deutlicher, punktsymmetrischer
Peaks bei ca. 3.1 V wahrend des Ladungsvorgangs sowie bei 2 V wahrend

1.0

0.5+

Strom [mA]
o
o

-0.54

-1.0 - :
1 2 3
Spannung gg. Li+/Li [V]

Abbildung 33: Zyklische Voltametrie von LATP. Gezeigt ist der zweite Zyklus der zyklischen
Voltametrie.
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des Entladungsvorgangs. Der Startpunkt beider Peaks liegt mit 2.5 V beim
identischen Wert, was auf den Ablauf des identischen Prozesses schlieflen
lasst. Beide Peaks umschliefien etwa die gleiche Flache, was charakteristisch
fiir einen reversiblen Prozess ist.

Wiéhrend des Entladevorgangs wird Lithium in die LATP-Struktur eingebaut
in Kombination mit der Reduktion von Ti4* zu Ti3* gemafd der Formel
Li® + Ti** = Li* + Ti3*. Dieses Lithium wird wihrend der Ladephase
komplett ausgebaut und das Titan entsprechend wieder oxidiert. Dariiber
hinaus ist kein weiterer Ausbau von Lithium méglich. Aus den Lade- und
Entladekurven, siehe Abbildung 34, lasst sich iiber das coulombsche Gesetz
Q =n z F berechnen, dass sich bis zu 0.9 mol Lithium in 1 mol LATP ein-
bauen lassen. Dieser Einbau resultiert in der Zusammensetzung
Li22Alo3Ti3*09Ti**0.8(P0O4)3. Die Tatsache, dass nicht alles Ti** in reduzierter
Form vorliegt, lasst sich dadurch erklaren, dass in der Regel nicht alles
Aktivmaterial einer Folie auch tatsdchlich fiir die Reaktion zur Verfligung
steht, z.B. durch mangelnde elektrische Kontaktierung an den Stromableiter.
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Abbildung 34: Lade und Entladekurve einer Halbzelle mit LATP als Kathodenmaterial. Die
spezifische Kapazitat ist auf die Masse an Aktivmaterial bezogen. Lade- und Entladerate fiir
LATP betragt 1C.
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6.2 Modifikation von LATP durch
Zugabe von LiTiOPO,

Wie in Kapitel 6.1.1 bereits angedeutet, kann es bei der Herstellung von
LATP zur Bildung von Zweitphasen kommen. Eine der haufiger auftretenden
Zweitphasen ist LiTiOPO4, weshalb deren Auswirkung auf LATP naher
untersucht wird. Einige der in diesem Kapitel gezeigten Ergebnisse sind im
Rahmen einer betreuten Bachelorarbeit entstanden [113].

6.2.1 Charakterisierung von LiTiOPO4

LiTiOPO4 kann als Reinstoff iiber denselben Sol-Gel-Prozess synthetisiert
werden, der auch fiir LATP verwendet wird, lediglich die Stéchiometrie
muss entsprechend gedndert werden. Ein Diffraktogramm dieses Materials
ist in Abbildung 35 gezeigt.
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Abbildung 35: Rontgendiffraktogramm von purem LiTiOPOs. Die roten Referenzreflexe sind aus
dem Eintrag 44-0083 der pdf-2 Datenbank entnommen.
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Um das thermische Verhalten von LiTiOPO4 zu charakterisieren, wurden
Differenzialthermoanalysen (DTA) sowie Abschreckversuche an reinem
LiTiOPO4 durchgefiihrt. Dabei zeigt sich in der DTA deutlich ein irreversibler
Prozess ab ca. 1050 °C, noch bevor es zum Aufschmelzen der Probe bei
1150 °C kommt, siehe Abbildung 36.

Die Rontgendaten zeigen, dass sich nach Durchlaufen dieses irreversiblen
Prozesses die Hochtemperaturphase a-LiTiOPO. [87] gebildet hat, siehe
Abbildung 37. Der Hauptreflex dieser Phase liegt bei etwa 27.5° und fallt
somit mit dem Hauptreflex von TiO2 zusammen.
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Abbildung 36: Erster Zyklus der DTA von LiTiOPO4.
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i ! ! ! - . 7

! ! ; a-LiITIOPO, T
1 | | B-LiTIOPO,
1 | N/LA 1110°C
| SNV (e i

1075°C | 1

-

Intensitat [-]

| Y B BN M el

i|I 1
15 20 25 30 35 40
20 [deg.]

Abbildung 37: XRD-Analysen zur Untersuchung der Temperaturstabilitdt von LiTiOPO4.
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6.2.2 Herstellung und Charakterisierung
der Pulvermischung

Zur Untersuchung des Einflusses von LiTiOPOs auf LATP wurden gezielt
Mischungen der beiden Pulver mit variablem Anteil an LiTiOPO4 hergestellt.
Beide Reinstoffe wurden getrennt auf 100 nm bis 150 nm Partikelgrofie
gemahlen. Die Mischung der beiden Reinstoffe erfolgte trocken in einem
Tumbler. Mittels Rontgendiffraktometrie kann gezeigt werden, dass beide
Stoffe nebeneinander vorliegen und es durch den Mischprozess zu keiner
Reaktion kommt, siehe Abbildung 38. Es wurden Mischungen von LATP mit
5% und 10% LiTiOPO4 hergestellt.

!
B LiTioPO,

LATP + 10 % LiTiOPO,

LATP + 5 % LiTiOPQO,

Intensitat [-]

Abbildung 38: Rontgendiffraktogramme von Mischungen aus LATP und LiTiOPO,. Charakteris-
tische Reflexlagen von LiTiOPO, sind in rot dargestellt.
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6.2.3 Sinterverhalten der Pulvermischung

Abbildung 39 zeigt, dass ein LiTiOPO4 Anteil von 5% nur zu einer gering-
fligigen Verringerung der Sintertemperatur fitlhrt, wahrend sich die Sinter-
temperatur der Mischung mit 10% LiTiOPO4 deutlich der Sintertemperatur
des reinen LiTiOPOs anndhert. Dadurch erhoéht sich die Sintertemperatur
um etwa 100 °C von 800 °C auf 900 °C.
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Abbildung 39: Sinterkurve von LATP als Reinphase sowie gemischt mit LiTiOPO4.

Auffallig ist zudem, dass sich reines LATP nach dem Sinterprozess mit stei-
gender Temperatur nochmals stark ausdehnt, wesentlich stirker, als es bei
reguldrer thermischer Dehnung zu erwarten wére. Auflerdem gibt es zu
dieser Dehnung keine entsprechende Kontraktion wahrend des Abkiihlens,
wie es bei thermischen Dehnungen beobachtet wird. Durch die Zugabe von
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6.2 Modifikation von LATP durch Zugabe von LiTiOPO,

LiTiOPO4 wird dieses Verhalten wesentlich reduziert, gleichzeitig sinkt auch
die maximal erreichbare Verdichtung. Der Grund fiir die starke Ausdehnung
nach dem Sinterprozess ist noch nicht geklart. Ein Zusammenhang mit der
Mikrorissbildung als Folge der starken Anisotropie der thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten ist unwahrscheinlich, da die fiir die Risse verant-
wortlichen Spannungen erst wahrend des Abkiihlprozesses auftreten, wie
durch Neutronenbeugung gezeigt wurde (vgl. Kapitel 6.1.5).

Wabhrscheinlicher ist, dass die Ausdehnung durch eine Zweitphase wie
z.B. AIPO4 verursacht wird, welche mit LiTiOPO4 reagieren kann. Dies wiirde
die Reduzierung der Ausdehnung durch die Zugabe von LiTiOPO4 erkldaren
sowie die geringere erreichbare Enddichte, wie in den folgenden Kapiteln
dargelegt wird. Da die Proben in den folgenden Versuchen allerdings nur bis
zur maximalen Verdichtung gesintert werden und danach nicht weiter auf-
geheizt werden, kann eine Beeinflussung der Materialeigenschaften durch
das ungeklarte Ausdehnungsverhalten vermieden werden.

Der Vergleich mit Versuchen an vorherigen LATP-Chargen bestitigt den
starken Einfluss von Zweitphasen auf das Sinterverhalten. Anhand von Ab-
bildung 10 sowie Abbildung 11 ldsst sich zeigen, dass LiTiOPO4 sogar zu
einer deutlich starkeren Erh6hung der Sintertemperatur fithren kann als es
in diesem Kapitel beobachtet wird. Der Unterschied liegt vermutlich in der
Art der Einbringung von LiTiOPO4. Die Entstehung von LiTiOPO4 im Sol-Gel-
Prozess lasst eine deutlich feinere Verteilung vermuten als die trockene
Vermischung der Reinstoffe im Tumbler, was zu einer Verstdrkung des
Effekts fithren konnte. Das wiirde erklaren, warum teilweise Sinter-
temperaturen von 1050 °C noétig sind, um eine ausreichende Verdichtung zu
erreichen, wie z.B. in Kapitel 6.1.2.
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6.2.4 Rontgenographische Charakterisierung
der Phasenzusammensetzung

Die Rontgendiffraktogramme von gesinterten Proben der Pulver-
mischungen sind in Abbildung 40 a) gezeigt. Bei reinem LATP ist nur ein
Zweitphasenpeak sichtbar, der typischerweise AlIPO4 zugeordnet wird. Mit
Zugabe von 5 Masse-% LiTiOPO4 verringert sich der zu AlPO4 gehdrende
Peak deutlich, und obwohl LiTiOPOs im Pulvergemisch rontgenographisch
nachgewiesen werden konnte, ist in der gesinterten Probe nichts mehr da-
von zu sehen. Eine weitere Zugabe von LiTiOPO4 fiihrt zum vollstandigen
Verschwinden des AlPOs-Peaks und zum Auftreten von Peaks, die LiTiOPO4
zugeordnet werden konnen.

Noch stiarker ausgeprigt ist dieser Effekt, wenn die Sintertemperatur
deutlich erhoht wird, wie in Abbildung 40 b) gezeigt. Bei sehr hoher Tempe-
ratur kommt es bei LATP zu einer zusatzlichen Ausscheidung von AlPO4, wie
auch in Abbildung 13 am Peak bei 21.5° schon erkennbar. Falls dagegen
LiTiOPO4 im System vorliegt, wie es bei der Mischung von LATP mit
10 Masse-% der Fall ist, kommt es zur deutlichen Ausbildung von weiteren
Zweitphasen. Vermutlich liegt hier eine Mischung aus LiTiOPO4 und TiO:
vor. Eine genaue Identifikation der Zweitphasen war allerdings nicht
moglich; die Bildung von a-LiTiOPO4 kann jedoch ausgeschlossen werden.
Fir den Fall, dass 5 Masse-% LiTiOPO4 beigemischt werden, ist auch bei
hohen Temperaturen kein nennenswerter Anteil an Zweitphase vorhanden.

Es zeigt sich, dass bei gleichzeitigem Vorhandensein von LiTiOPOs und
AlPO4 beide Phasen im Verlauf des Sinterns miteinander reagieren und sich
zu Gunsten von LATP aufldsen. Ist allerdings eine der beiden Phasen im
Uberschuss vorhanden, so bleibt diese auch nach dem Abkiihlen bestehen.
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Abbildung 40: Interaktion der Zweitphasen AIPO4 und LiTiOPO4 in LATP. Oben: Gesinterte
Proben bei 870 °C (LATP und LATP mit 5% LiTiOPO4) und 900 °C (LATP mit 10% LiTiOPO,) fiir
10 min. Unten: Proben nach einer Temperaturbehandlung bei 1100 °C fiir 10 min.
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6.2.5 Einfluss von LiTiOPO4 auf die ionische Leitfihigkeit

Bis auf die NZP-Hauptphase, zeigen alle vorliegenden Phasen keine relevan-
te Ionenleitfahigkeit und werden daher in der Literatur als nachteilig fiir die
ionische Leitfahigkeit angesehen [43,46,48,50,55,58,67,88], da sie Leitfahig-
keitspfade blockieren konnen. Ausschlaggebend fiir diesen Effekt ist jedoch
die Verteilung dieser Ausscheidungen in der Mikrostruktur. Der Einfluss
wiirde besonders hoch sein, wenn isolierende Phasen als benetzende
Schicht entlang von Korngrenzen auftreten wiirden.

Tatsdchlich werden an Proben, bei denen eine der Sekundiarphasen im
Uberschuss vorliegt, geringere Leitfihigkeiten gemessen als an Proben in
denen vor dem Sintern sowohl AlPO4 als auch LiTiOPO4 vorhanden sind.

[ S e
O Li; 5AlysTii 2(PO,); + 5 % LiTiOPO, !
@, | " : :
3 7RO\ |
4 : : !
e R T
B Lis 5Alo'3Tiy /(PO,)s | ;
9 Li, Al . Ti, (PO,); + 10 % LiTiOPO,]
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800 850 900 950 1000
Sintertemperatur [°C]

Abbildung 41: Leitfahigkeit von LATP mit unterschiedlichem LiTiOPO4 Gehalt.
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Die Daten hierzu sind in Abbildung 41 in Abhangigkeit der Sintertemperatur
gezeigt. Bei der LATP Probe mit 10 % LiTiOPO4 zeigt sich ein kontinuierli-
cher Abwartstrend der Leitfahigkeit mit zunehmender Sintertemperatur.
Gleichzeitig ist eine minimale Sintertemperatur von 900 °C noétig, um eine
ausreichende Verdichtung zu erreichen. Fiir reines LATP steigt die Leit-
fahigkeit leicht mit zunehmender Sintertemperatur an, allerdings sind die
absoluten Leitfahigkeitswerte in dieser Versuchsreihe relativ gering. Die
geringe Leitfahigkeit dieser LATP-Proben konnte auf den bereits beschrie-
benen AlPO4-Gehalt zuriickzufithren sein. Durch die Kombination der
Zweitphasen in der LATP Probe mit 5% LiTiOPO4 ergibt sich allerdings eine
deutliche Steigerung der Leitfahigkeit, etwa um eine halbe Gréfdenordnung.

6.2.6 Mikrostrukturelle Charakterisierung von Proben
aus Mischungen von LATP und LiTiOPO,4

Da die Mikrostruktur einen sehr hohen Einfluss auf die Leitfahigkeit hat, ist
es notwendig den Einfluss von AlPOs und LiTiOPO4 auf die Mikrostruktur zu
analysieren, insbesondere im Hinblick auf die Ausbildung von Korngrenzen
und Kornwachstum. Wichtig ist dabei auch die Lokalisierung der Zweit-
phasen in der Mikrostruktur des Materials. Dies erlaubt eventuell Riick-
schliisse auf den Einfluss der Zweitphasen auf das Sinterverhalten von
LATP. Als Grundlage zu diesen Untersuchungen dienen Aufnahmen der
Mikrostruktur von Proben aus LATP, LATP + 5% LiTiOPOs4 und
LATP + 10% LiTiOPO4, die bei unterschiedlichen Temperaturen gesintert
wurden (Abbildung 42 - Abbildung 44). Die zugehorigen Leitfahigkeiten
wurden bereits in Kapitel 6.2.5 dargestellt.

In der Literatur wird postuliert, dass AIPO4 Ausscheidungen notwendig sind,
um eine Verdichtung von LATP zu erreichen. Gleichzeitig ist bekannt, dass
AlPO4 auch in anderen anorganischen Systemen als Binder eingesetzt
wird [89].
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Abbildung 42: REM-Aufnahmen der LATP-Proben ohne LiTiOPO, als Referenz zur Versuchsrei-
he LATP + x% LiTiOPO, . Alle Proben wurden fiir 10 min bei der angegebenen Temperatur ge-
sintert. Einige AIPO4-haltige Bereiche wurden exemplarisch markiert.
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Abbildung 43: REM-Aufnahmen der Versuchsreihe LATP + 5% LiTiOPO, . Alle Proben wurden
fiir 10 min bei der angegebenen Temperatur gesintert.
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Abbildung 44: REM-Aufnahmen der Versuchsreihe LATP + 10% LiTiOPO, . Alle Proben wurden
fiir 10 min bei der angegebenen Temperatur gesintert.
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Map data
MAG: 20,0kx HV: 10kV. WD: 6,8mm

Abbildung 45: EDX-Messung an einer AIPO4-haltigen Probe.

Neben der Rontgenbeugung bestitigen auch EDX-Messungen, dass AlPO4 in
den LATP Proben vorliegt, sieche Abbildung 45. Eine Benetzung der Korn-
grenzen durch AlPOs konnte mit der verfiigbaren Messmethodik dabei
weder bestétigt, noch ausgeschlossen werden. Auffillig ist eine Anreiche-
rung von AlPO; in den Tripelpunkten. Es ist anzunehmen, dass AlPO4
wahrend des Sintervorgangs erweicht oder sogar aufschmilzt. Dadurch wird
die Umlagerung von Teilchen begiinstigt, was zu einer beschleunigten
Verdichtung fiihrt. Bereits bei 870 °C ist die Verdichtung von AlPOs-haltigem
LATP abgeschlossen (Abbildung 42) und es liegen Korngréfien im Bereich
von 100 nm bis 500 nm vor. Diese sind zudem stark facettiert, was fur
grenzflachenkontrolliertes Kornwachstum spricht, wie es auch bei Fliissig-
phasensintern zu beobachten ist.

Zudem kommt es in Anwesenheit von AIPO. offensichtlich zu keinem
massiven Kornwachstum, welches zu verstarkter Rissbildung fithren wiirde.
Durch eine Erhéhung der Sintertemperatur um 100 °C auf 970 °C steigt die
Korngrofie lediglich auf 300 nm bis 2 um an.
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Wird nun zuséatzlich LiTiOPOs eingebracht, kommt es zu einer Rekombi-
nation von AlPO4 mit LiTiOPO4 zu LATP, wie bereits in Kapitel 6.2.4 gezeigt.
Diese Reaktion lauft im gleichen Temperaturbereich ab wie der Sinter-
prozess. Entsprechend steigt mit der Menge an LiTiOPO4 auch die notwen-
dige Sintertemperatur an und in den REM-Aufnahmen, Abbildung 43 und
Abbildung 44, ist eine steigende Porositit zu sehen. EDX-Messungen
bestatigen ebenfalls den Riickgang an Al-haltigen Bereichen und somit das
Verschwinden von AlPO4.

Gleichzeitig kommt es zu einer starken Beschleunigung des Kornwachstums
einzelner Korner. Grund hierfiir kénnte sein, dass sich die Eigenschaften von
Korngrenzen grundlegend dndern, an denen bereits eine Reaktion zwischen
AlPO4 und LiTiOPOs stattgefunden hat und an denen somit keine Fliissig-
phase mehr vorliegt. Eine andere Erklarung konnte sein, dass LiTiOPO4
Korngrenzen benetzt und dadurch deren Mobilitit signifikant erhoht. Dies
wiirde erklaren, warum gerade in Proben, in denen ein Uberschuss an
LiTiOPO4 vorliegt, das abnormale Kornwachstum so stark ausgepragt ist.
Wahrend Proben mit 10% LiTiOPO4 (Abbildung 44) bei 900 °C eine Mikro-
struktur dhnlich einem angesintertem Griinkdrper aufweisen, sind bei
925 °C bereits abnormal gewachsene Koérner sichtbar, zwischen denen nur
noch kleine Bereiche mit Kérnern mit etwa 500 nm bis 1 um vorliegen. Bei
950 °C sind diese Bereiche weiter reduziert und es liegen fast ausschliefdlich
Koérner mit etwa 50 pm Durchmesser vor. Damit sind, bei vergleichbarer
Sintertemperatur von etwa 950 °C bis 970 °C, die Kérner in den Proben von
LATP mit 10% LiTiOPOs um bis zu zwei Grofdenordnungen grofler als in
AlPOs-haltigem LATP. Gleichzeitig ist ein starker Anstieg von intra-
granularer Porositdt erkennbar, der auf sehr schnelles Kornwachstum
hinweist, und es kommt zu massiven Ausbriichen als Folge von Rissbildung
in Kérnern mit Korngréflen oberhalb der kritischen Korngrofle, wie sie in
Kapitel 6.1.4 beschrieben wird.

Abbildung 46 veranschaulicht qualitativ den Einfluss von LiTiOPO4 auf das
Kornwachstum in LATP. Hierfiir werden pro Probe jeweils der kleinste und
der grofite auffindbare Korndurchmesser in Abhdngigkeit von der Sinter-
temperatur aufgetragen. Eine statistische Korngréfienauswertung ist nicht
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moglich, da insbesondere bei Proben mit grofden Koérnern, die Identifizie-
rung von Korngrenzen nur bedingt méglich ist. Dies liegt vor allem daran,
dass grofde Korner zur Rissbildung neigen, wie in Kapitel 6.1 beschrieben.
Diese Risse kénnen nicht immer klar von Korngrenzen unterschieden wer-
den. Aufderdem wird durch diese Art der Auftragung der Einfluss von
LiTiOPO4 auf das abnormale Kornwachstum hervorgehoben.

Wihrend bei AlPOs-haltigem LATP die Erhéhung der Sintertemperatur zu
einer gleichméfigen Vergroflerung aller Korner fiihrt, verursacht die Zuga-
be von LiTiOPO4 das abnormale Wachstum von Kdérnern. Der Durchmesser
der Kkleinsten auffindbaren Partikel bleibt dagegen relativ unbeeinflusst vom
Anteil an LiTiOPO4 im System.
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Abbildung 46: Korndurchmesser in Abhéngigkeit der Sintertemperatur fiir LATP mit unter-
schiedlichem Anteil an LiTiOPO4. Die vollen Symbole stehen hierbei fiir den maximalen Korn-
durchmesser, die leeren Symbole fiir den minimalen Korndurchmesser der jeweiligen Probe. Die
Verbindungen zwischen den Punkten dienen lediglich der besseren Ubersichtlichkeit.
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6.3 Modifikation von LATP
durch Zugabe von SiO,

Um die Mikrostruktur von LATP zu modifizieren, konnen Additive zum
Pulver zugegeben werden, die sich an den Korngrenzen anlagern und
dadurch Kornwachstum sowie Korngrenzleitfihigkeit beeinflussen sollen.
In diesem Fall wird der Einfluss von SiO: als Additiv untersucht.

6.3.1 Herstellung und Charakterisierung
der Pulvermischung

Durch die Zugabe von SiO2 kommt es zu keiner Reaktion mit dem
Ausgangsmaterial, wie die XRD-Daten in Abbildung 47 zeigen. Unterhalb
von 1000 °C zeigen die Rontgenbeugungsexperimente keinen Hinweis auf
Si0, da als Ausgangsstoff nanoskaliges (dso = 50 nm), amorphes Pulver zum
Einsatz kommt, das sehr fein im Material verteilt ist. Erst ab Temperaturen
grofder 1000 °C kommt es zu einem ausgepragten Peak bei ca. 22 °. Die
Reflexlage ist charakteristisch fiir amorphes SiO:, verursacht durch die
tetraedrische Anordnung von SiO:. Allerdings spricht die Reflexscharfe eher
fiir eine Kristallisation des SiO: in Folge der erhohten Temperatur. Die
grofle Halbwertsbreite des SiO:-Reflexes ldsst sich durch eine geringe
Kristallitgrofle von wenigen Nanometern erkldren. In diesem Stadium ist
eine Identifikation des SiO2-Kristallsystems noch nicht moglich, da neben
dem Hauptreflex keine weiteren Peaks erkennbar sind und dieser Haupt-
reflex zudem deckungsgleich ist mit dem Hauptreflex von AIPO4.

6.3.2 Sinterverhalten der Pulvermischung

Durch die Beimischung von SiOz erhéht sich die Sintertemperatur deutlich
um mehr als 200 °C, wie Abbildung 48 zeigt. Somit sind Sintertemperaturen
bis zu 1200 °C notwendig, um eine Verdichtung zu erreichen. Damit besteht
allerdings die Gefahr, dass sich die LATP Verbindung thermisch zersetzt,
noch bevor es zu einem Sinterprozess kommen kann. Bei hohen SiO:
Gehalten kann es sogar erforderlich sein, externen Druck anzulegen, um
eine ausreichende Verdichtung zu erreichen.
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A

Pulver kalziniert bei 1000 °C fir 8h
Pulver kalziniert bei 900 °C fiir 8h
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Abbildung 47: Rontgenbeugung an Pulvern mit 10 Masse-% SiO».
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Abbildung 48: Einfluss von SiO; auf das Sinterverhalten von LATP.
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6.3.3 Rontgenographische Charakterisierung
der Phaseninteraktion

Selbst bei hohen Temperaturen ist keine Verdnderung der NZP-Struktur zu
erkennen, die auf eine Reaktion mit SiO2 zuriickzufithren wére, sieche Abbil-
dung 49. Durch die hohe Temperatur von 1200°C sind allerdings bereits
erste Zersetzungserscheinungen der NZP-Struktur zu sehen, erkennbar an
einigen wenigen zusitzlichen Peaks, die bisher nicht identifiziert werden
konnten. Abgesehen davon ist in der gesinterten Probe nun ein deutlich
ausgepragter Doppelpeak bei ca. 22 ° vorhanden, welcher sowohl SiO2 als
auch AIPO4 zugeordnet werden kann. Die geringe Halbwertsbreite des SiO2-
Reflexes lasst darauf schliefden, dass die Kristallite deutlich grofier sind als
im kalzinierten Pulver aus Abbildung 47. Die erkennbaren Reflexe stimmen
mit den Literaturdaten zu a-Cristobalit iberein, obwohl fiir die Bildung von
Cristobalit laut Literatur [90] eigentlich eine Temperatur von 1470 °C nétig
ist.

. T T T ! !
* unidentifizierte Reflexe - LATP
. o-Cristobalit 1

I

- ~ Probe gesintert bei 1200°C 1h]

Intensitat [-]

| Pulver]
A AN A
30 35 40

20 [deg.]

Abbildung 49: Rontgendiffraktogramm von LATP mit 10 Masse-% SiO2.
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6.3.4 Mikrostrukturelle Charakterisierung von Proben
aus Mischungen von LATP und SiO;

EDX-Messungen bestatigen, dass SiO: als separate Phase ausschliefilich an
den Korngrenzen vorliegt, sieche Abbildung 50. Es kommt weder zu einem
Einbau von Si in die Kristallstruktur des Ausgangsmaterials, noch zu einem
Uberwachsen der SiOz-Phase durch Kornwachstum. Gleichzeitig kann in der
SiO: Phase auch kein Ti, Al oder P nachgewiesen werden.

Map data 33 e
MAG: 10,0kx(HV&10kV WD:'8,0mm .

Abbildung 50: EDX an einer SiO; haltigen Probe, die bei 1200 °C fiir 8h gesintert wurde. Ein
Grofiteil der Risse ist in diesem Fall durch die thermische Belastung der Probe wahrend der
Messung entstanden.
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Ohne SiO2 10% Si0: s
ele 7 “‘@.L AA - I

Abbildung 51: REM-Aufnahmen von LATP mit und ohne Beimengungen von SiO;, beide gesin-
tert bei 1200 °C fiir 1 h.

Zusatzlich kommt es in Anwesenheit von SiO2 zu keinem massiven Korn-
wachstum wie es in Proben ohne SiO2 beobachtet wird, Abbildung 51. Trotz
der hohen Temperatur von 1200 °C, die fiir eine vollstindige Verdichtung
der Probe notwendig ist und der relativ langen Haltezeit von 1 h werden die
Korner nicht wesentlich grofier als ca. 3 pm. In Proben ohne SiO: sind
dagegen Korner bis mehrere 100 pm Korngréfie zu beobachten.

6.3.5 Einfluss von SiO; auf die ionische Leitfihigkeit

Da SiO2, wie oben in Abbildung 48 gezeigt, das Sinterverhalten von LATP
stark verdndert, ist ein Vergleich von Proben mit unterschiedlichem
SiOz-Gehalt, aber identischen Sinterparametern, nicht aussagekraftig. Bei
Proben mit geringem SiOz-Gehalt (bis ca. 1 Masse-%) ist die Sinterfahigkeit
des Pulvers nicht beeintrachtigt. Hier konnen Proben bereits bei
vergleichsweise geringen Temperaturen von z.B. 900 °C dicht gesintert
werden, die Leitfdhigkeiten von bis zu 1E-3 S/cm aufweisen. Ein héherer
Gehalt an SiO: erfordert eine hohere Sintertemperatur und/oder externen
mechanischen Druck, um eine vergleichbare Dichte zu erreichen. Bei
entsprechender Dichte sind dhnliche Leitfahigkeiten erreichbar. So kann ein
LATP Pulver mit 10 gew-% SiOz durch Sintern bei 1200°C unter 3MPa Druck
auf 92% t.D. verdichtet werden. Dadurch wird eine Leitfdhigkeit von
4E-4 S/cm erreicht.
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6.4 Modifikation von LATP durch
Dotierung mit Silizium

Besonders bei der Herstellung von LATP iiber die Glasschmelzroute wird
haufig ein Teil des Phosphors durch Silizium ersetzt, wie z.B. bei Fu et al.
[44,45]. Dies ist durchaus naheliegend, da sowohl Phosphor als auch
Silizium in Verbindung mit Sauerstoff bevorzugt Tetraeder ausbilden, wie
sie auch in der NZP-Struktur vorliegen. Um diese Substitution zu forcieren,
wird direkt im Sol-Gel-Prozess Silizium anstelle von Phosphor ins System
eingebracht (vgl. Kapitel 5.1). Die Berechnung der Einwaage erfolgt mit
Hinblick auf die angestrebte Strukturformel Lii3+yAlo3Ti1.7P34SiyO12 mit
y = 0.1 - 0.7. Vierfach koordiniertes Si** (0.4 A) ist laut Shannon [91] grofer
ist als vierfach koordiniertes P5* (0.31 A).

Neben dem Einbau von Silizium auf den Phosphorplatz wére auch ein
Einbau auf den Titanplatz denkbar. Laut Shannon [91] ist der Radius von
6-fach koordiniertem Si* (0.54 A) etwas kleiner als der Radius von 6-fach
koordiniertem Al3* (0.67 A), welches sich in die Struktur einbauen lasst.
Entsprechend wird folgende Strukturformel angestrebt:
Li13-2Al0.3-2Si,Ti1.7(PO4)3 mit z = 0.1 - 0.3. Allerdings sind nur wenige Systeme
bekannt, in denen Silizium sechsfach koordiniert vorliegt.

6.4.1 Charakterisierung von Pulver und Phasenstabilitat

Zuerst soll hier der Fall betrachtet werden, dass Silizium anstelle von Phos-
phor ins System eingebracht wird. Die Réntgen-Daten in Abbildung 52
zeigen, dass sich neben der NZP-Phase auch zu einem erheblichen Anteil
LiTiOPO4 in der B-Modifikation bildet, so wie es auch bei Phosphormangel
der Fall ist, siehe Abbildung 12. Mit steigendem Siliziumanteil verschwindet
die NZP-Phase fast vollstdndig zugunsten der LiTiOPO4 Phase.

Bei hoherer Temperatur (Abbildung 53) wandelt sich - LiTiOPO4 in
o- LiTiOPO4 um und es bildet sich ein Reflex bei 22°, der sowohl AIPO; als
auch SiO2 zugeordnet werden kann.
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Der Versuch, Silizium auf einem Titan-Platz einzubauen resultiert in folgen-
den Ergebnissen: Die XRD-Daten (Abbildung 54) zeigen, dass beim Versuch,
Aluminium schrittweise gegen Silizium auszutauschen, die NZP Struktur
erhalten bleibt, aber auch, dass ein Peak bei 22° entsteht. Dieser Peak passt
gut zu SiOz wie bereits beschrieben. Des Weiteren lasst sich TiP207 identifi-
zieren, was ein Hinweis auf ein nicht stochiometrisches Verhaltnis der Edu-
kte ist, wie es auch bei Phosphoriiberschuss beobachtet wird.

[Py
B-LITIOPO,|
y =0.7]

Intensitat [-]

20 [deg.]

Abbildung 52: Rontgenbeugung an Pulvern mit einer Teilsubstitution von Phosphor durch
Silizium.
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Abbildung 53: Rontgenbeugung an FAST-Proben mit steigendem Siliziumgehalt zur Teilsubsti-

tution von Phosphor. Die Sintertemperatur betrug 1000 °C.
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Abbildung 54: Pulver-XRD des Versuchs, Silizium auf Titanpldtzen einzubauen. Der Peak bei

28.4 °ist der Verwendung von elementarem Silizium als internem Standard

fiir die XRD-

Messungen zuzuschreiben und ist daher vollig unabhéngig von der chemischen Zusammenset-

zung der Probe.
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6.4.2 Einfluss von Silizium auf die Kristallstruktur

Beim Versuch Silizium auf Phosphorplédtzen einzubauen kommt es zu einer
geringfiigigen Anderung der Gitterkonstanten von ca. 0.1 A entlang der
c-Achse in der NZP-Phase, die allerdings keinem klaren Trend folgt. Die
a-Achse zeigt hingegen keinerlei Anderung (Abbildung 55). Ausgehend von
den oben genannten lonenradien sollte die Teilsubstitution von Phosphor
durch Silizium zu einer Vergrofderung der Gitterparameter fithren. Statt-
dessen ist teilweise eine Verringerung der Gitterparameter zu beobachten.
Eventuell fithrt der Einbau von zusatzlichen Lithiumionen zu diesem Effekt.

Angesichts der Bildung von grofien Mengen Zweitphase und der Unabhan-
gigkeit der Gitterparameter von der Menge an eingebrachtem Silizium,
konnte der in der Literatur postulierte Einbau von Silizium in das LATP-
System mit den durchgefiihrten Versuchen nicht gezeigt werden. Daher

21 .6 | v | v | v L] T | h L] ]
214 - = c-Achse 1
212 m  a-Achse

Gitterkonstante [A]

00 01 02 03 04 05
Si-Gehalt

Abbildung 55: Anderung der Gitterparameter beim Versuch, Silizium anstelle von Phosphor in
die NZP-Struktur einzubauen.
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muss davon ausgegangen werden, dass kein Einbau von Silizium auf dem
Phosphorplatz erfolgt, auch nicht bei erh6hter Temperatur

Bei der Substitution von Aluminium durch Silizium auf einem Titanplatz
dndern sich die Gitterparameter ebenfalls geringfiigig, allerdings nicht zu
kleineren Werten, wie es die lonenradien erwarten lief3en, sondern eher zu
groferen Werten (Abbildung 56). Dies kann durch einen geringeren
Aluminium-Gehalt erklart werden unter der Annahme, dass sich kein
Silizium in die NZP-Struktur einbaut. Die Abweichung von der NZP-
Stochiometrie wird durch die Bildung von Zweitphasen kompensiert, wie
bereits oben beschrieben (Abbildung 53).

Al-Gehalt
0.3 0.2 0.1 0.0

2144 L] C-AChSe‘:
29,24 = a-Achse ]

Gitterkonstante [A]

00 01 02 03
Si-Gehalt

Abbildung 56: Anderung der Gitterkonstanten durch Zugabe von Silizium fiir den Einbau auf
Titan-Platzen.
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6.4.3 Einfluss von Silizium auf die Mikrostruktur

EDX-Aufnahmen in Abbildung 57 bestitigen fiir die Versuchsreihe, in der
Silizium auf einen Titanplatz eingebaut werden sollte, dass Silizium nur als
Ausscheidung im Material vorliegt. Im Vollmaterial selbst ist dagegen kein
Silizium detektierbar. Bereits im Pulver ist die Separation von Silizium von
den restlichen Elementen der Verbindung deutlich erkennbar und auch die
Probenherstellung bei erhohter Temperatur fiihrt nicht zu einer homogenen
Verteilung von Silizium. Dies unterstiitzt die Vermutung, dass es zu keinem
Einbau von Silizium in die NZP-Struktur kommt.

6.4.4 Einfluss von Silizium auf die ionische Leitfahigkeit

In beiden Fallen muss davon ausgegangen werden, dass sich in die NZP
Struktur kein Silizium einbaut, weder auf einen Phosphor-Platz noch auf
einen Titan-Platz. Im Gegensatz zu den Versuchen, in denen SiO: als Additiv
zu bereits vollstindig ausgebildetem LATP zugegeben wurde, liegen in
diesem Fall die restlichen Ausgangsstoffe in einem nicht-stochiometrischen
Verhiltnis vor, so dass es zur Bildung von weiteren Phasen neben der NZP-
Phase und SiOz kommen muss. Diese Phasen limitieren die Leitfdhigkeit der
Proben, fiir keine der Proben mit Siliziumsubstitution konnte eine Leit-
fahigkeit >1E-4 S/cm gemessen werden.

Map data 58, { w9 pmt .5' Map data 54 et
MAG: 5000x_HV: 10KV WD: 8.6mm ~ & " | MAG: 5000x HV: 10KV WD: 9,0mm _°

Abbildung 57: EDX an siliziumhaltigem Material zum Einbau auf Titanplétzen.
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6.5 Modifizierung von LATP durch
Dotierung mit Zirkonium

Durch den Einbau von Zirkonium ist eine Vergroflerung der Gitter-
parameter angestrebt, da sechsfach koordiniertes Zr#* mit 0.86 A groRer ist
als Ti*+ in identischer Koordination. Zudem ist keine weitere Oxidations-
stufe des Zirkoniums zwischen Zr® und Zr*+ fiir oxidische Materialien
bekannt. Eine direkte Reduktion von Zr#+ auf Zr® ware, zusitzlich zur Reduk-
tion selbst, mit einer kompletten Zersetzung der Gitterstruktur verbunden
und daher unter energetischen Gesichtspunkten sehr unwahrscheinlich.
Daher sollte sich durch die Zugabe von Zirkonium die Korrosionsresistenz
des Materials gegentiber metallischem Lithium erhéhen.

6.5.1 Einfluss von Zirkonium auf
Phasenstabilitat und Kristallstruktur

Von der Verbindung NaZrz(PO4)s ist bekannt, dass sie in der NZP-Struktur
vorliegt [1]. Wird allerdings Natrium durch Lithium ersetzt, stellt sich die
NZP-Struktur nur unter bestimmten Bedingungen ein [92-94]. Nach dem
tiblichen Kalzinierprozess bei 900 °C liegt LiZr2(PO4)3 als monokline Phase
vor (B-LZP). Erst durch einen weiteren Kalzinierschritt bei 1200 °C kann
LiZr2(P04)3 in die stabile Hochtemperaturphase o-LZP tiberfiihrt werden.

Dieses a-LZP wiederum liegt bei Raumtemperatur in trikliner Symmetrie
vor und durchlauft eine reversible Phasenumwandlung zu rhomboedrisch
bei einer Temperatur von ca. 40 °C. Diese reversible Phasenumwandlung
wird begriindet durch eine Verzerrung des Gitters, die durch erhéhte Tem-
peratur abgebaut wird. Eine schematische Ubersicht dieser Phasenumwand-
lungen ist in Abbildung 58 dargestellt.

Die Abbildungen der Kristallstrukturen sind dabei von Monchak et al. iiber-
nommen und basieren auf Bond-Valence-Berechnungen wie sie in [83]
beschrieben sind. Die eingefarbten Bereiche zeigen hierbei die Leitfahig-
keitspfade von Li* an. Eine gute dreidimensionale Perkolation wird lediglich
bei der rhomboedrischen Kristallstruktur erreicht. Entsprechend ist nur die
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rhomboedrische Phase leitfahig fiir Li-lonen. Daher kann reines LiZr2(P04)3
bei Temperaturen unter 40 °C nicht als Ionenleiter eingesetzt werden.

Umgebungs—A

temperatur
Orthorhombisch .
B § Rhomboedrisch (R-3c)
) : o
° Reversible '
300°C c Umwandlung DE
Monoklin Reversible
50 °C B' Umwandlung
"%; § b'ﬂ N Y Triklin
RT = AP “.fb:;’;f: ﬁ@ (verzerrt rhomboedrisch)
ool [Ee o
@ o ! | & Q\" fo |
O / | o n‘O‘}Jf
et -3 Kalzinierungs-
900 °C Irreversibl 1200 °C temperatur

Umwandlung

Abbildung 58: Temperaturabhangige Phasenumwandlungen im LZP-System. Lediglich die
rhomboedrische Kristallstruktur zeigt eine ionische Leitfahigkeit. Bond-Valence-Simulationen
iibernommen von Monchak et al. [83].

Durch den Einbau von Titan ldsst sich die rhomboedrische Struktur bis auf
Raumtemperatur stabilisieren. Bereits geringe Mengen Titan, wie in
LiTi03Zr1.7(PO4)3, reichen aus, um diesen Effekt zu erzielen. Die Substitution
von Zirkonium durch Aluminium zeigt jedoch nicht diesen Effekt, obwohl
Aluminium ebenfalls kleiner ist als Zirkonium. Li13Alo3Zr17(PO4)3 ist
grofitenteils triklin bei Raumtemperatur, mit einigen Zweitphasen, darunter
AlPOs sowie vermutlich geringen Resten von monokliner f‘-Phase.
Entsprechende Beugungsdiagramme sind in Abbildung 59 gezeigt.
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Abbildung 59: Anderung der Kristallstruktur durch die Substitution von Zirkonium durch
Aluminium bzw. Titan. Beide Pulver wurden bei 1200 °C kalziniert.
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Abbildung 60: XRD Aufnahmen der Substitutionsreihe Zirkonium gegen Titan. Es zeigt sich eine
zunehmende Peakverschiebung, die mit dem Substitutionsgrad korreliert und auf eine liicken-
lose Mischungsreihe schliefRen lasst.
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Der Einbau von Zirkonium auf Titanplatzen kann in einer liickenlosen
Substitutionsreihe bis zu einem Zr-Gehalt von mindestens 1.7 durchgefiihrt
werden, wie in Abbildung 60 gezeigt. Die Gitterparameter zeigen entspre-
chend eine kontinuierliche Verschiebung, siehe Abbildung 61.
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Abbildung 61: Anderung der Gitterparameter durch die Substitution von Titan durch Zirkoni-
um.
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6.5.2 Einfluss von Zirkonium auf die ionische Leitfihigkeit

Da die Kristallstruktur hinsichtlich der ionischen Leitfahigkeit eine Schliis-
selrolle einnimmt, zeigt sich entsprechend eine starke Temperatur-
abhangigkeit bei Li13Alo3Zr1.7(PO4)3, sieche Abbildung 62.

Oberhalb 40 °C, d.h. oberhalb der Phasentibergangstemperatur und somit
im rhomboedrischen Bereich, unterscheidet sich die Leitfahigkeit von
Li13Alo3Zr17(PO4)s nicht wesentlich von den mit Titan teilsubstituierten
Proben. In diesem Bereich ist bei allen Proben die Korngrenzleitfahigkeit
limitierend. Unterhalb dieser Temperatur verringert sich die Leitfahigkeit
von Lii3AlosZri7(PO4)s mit fallender Temperatur massiv bis schliefilich
unterhalb von 0 °C keine auswertbaren Daten mehr aufgezeichnet werden
konnen. Grund dafiir ist die oben erwahnte Verzerrung des Gitters zu einer
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Abbildung 62: Temperaturabhangigkeit der Leitfahigkeit von Proben mit unterschiedlichem
Zirkonium und Titangehalt.
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triklinen Symmetrie und die damit verbundene starke Verringerung der
Leitfahigkeit der Kristallstruktur.

Die mit Titan teilsubstituierten Proben zeigen dagegen keine entsprechende
Umwandlung und liegen auch bei Temperaturen <40 °C in rhomboedri-
scher Struktur vor.

Neben dieser Umwandlung der Kristallstruktur zeigt der Einbau von Zirko-
nium auch einen deutlichen Einfluss auf die Leitfdhigkeit der NZP-Struktur.
Wihrend fiir reines LiTi2(PO4)3 sowie fir Lii3AlosTii7(PO4)3 die Bulk-
Leitfdhigkeit erst bei sehr tiefen Temperaturen von -70 °C in der Impedanz-
spektroskopie messbar wird, ist bei Zirkonium-haltigen Materialien die
Bulk-Leitfahigkeit schon bei Temperaturen von 0 °C bis -10 °C messbar.
Dabei zeigt sich auch ein Beitrag zum Widerstand, so dass ein zweiter Halb-
kreis in der Nyquist-Darstellung sichtbar wird, siehe Abbildung 63.

Folglich fiihrt auch die Modifikation der NZP-Struktur durch Zirkonium zu
einer reduzierten Leitfahigkeit, auch fiir den Fall, dass die Kristallstruktur
erhalten bleibt. Dies lisst sich anhand der Anderung der Gitterparameter
sowie der Anderung des lokalen Ladungsumfelds der Lithium-Plitze
begriinden. Es ist denkbar, dass durch den Einbau von Zirkonium der
Aufenthalt von Lithium auf den M2-Platzen energetisch ungiinstiger wird
und somit der Ubergang von einem M1-Platz zum nichsten erschwert wird.

6.5.3 Einfluss von Zirkonium auf
die elektrochemische Stabilitat

Mit zunehmendem Anteil an Zirkonium und somit abnehmendem Anteil an
Titan wird im Zelltest auch der zugehorige Redox-Peak deutlich Kkleiner, wie
in Abbildung 64 ersichtlich. Wahrend bei LiTiiZri(P0O4)3 noch ein geringer
Peak sichtbar ist, ist fiir LAZP kein reversibler Prozess mehr erkennbar,
somit steigt die Stabilitit des Materials gegeniiber Lithium. Entsprechend
sinkt mit zunehmendem Zirkoniumgehalt auch die Kapazitit des Materials
deutlich, Abbildung 65.
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Abbildung 63: Impedanzdaten einer Probe mit Zusammensetzung LiZro3Ti1.7(PO4)3 gemessen
bei -10 °C.
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Abbildung 64: Anderung der Korrosionsanfilligkeit durch den Austausch von Titan durch
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6.6 Modifizierung von LATP durch Dotierung mit Germanium

6.6 Modifizierung von LATP durch
Dotierung mit Germanium

Mit 0.675 A ist der Ionenradius von sechsfach koordiniertem Ge** fast
identisch mit dem Ionenradius von Al3* [91]. Somit eignet sich Germanium
ebenfalls fiir den Einbau auf Titan-Plitzen. Ahnlich wie Aluminium sollte der
Einbau von Germanium zu einer Verkleinerung der Gitterparameter fiihren.
Da fiir Germanium kein dreiwertiger Oxidationszustand bekannt ist, kann
zwar durch den Einbau von Germanium keine Erhéhung von Ladungs-
tragern erreicht werden, allerdings wird dadurch auch eine hdhere
Stabilitat gegen die Reduktion durch Lithium erwartet.

6.6.1 Charakterisierung von Pulver und Phasenstabilitit

Das Diffraktogramm von Li13Alo3Ge17(PO4)3 stimmt gut mit dem aus der
Literatur bekannten Diffraktogramm fiir LiGez(PO4)3 liberein [86] und ist
ebenfalls rhomboedrisch. Es konnten keinerlei Zweitphasen beobachtet
werden. Somit scheint im System Li13Alo.3GexTi17x(PO4)s eine vollstandige
Substitution von Titan durch Germanium fiir 0 <x < 1.7 unter Erhalt der
NZP-Struktur moglich zu sein.

6.6.2 Einfluss von Germanium auf die Kristallstruktur

Das Beugungsdiagramm, Abbildung 66, zeigt deutlich, wie sich die Peaks
durch die Substitution von Titan durch Germanium verschieben, entspre-
chend dndern sich die Gitterparameter zu kleineren Werten (Abbildung 67).
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Abbildung 66: XRD-Messung von LAGP Pulver. Eine XRD-Messung von LATP ist als Referenz
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Abbildung 67: Anderung der Gitterparameter durch vollstindige Substitution von Titan in
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6.6 Modifizierung von LATP durch Dotierung mit Germanium

6.6.3 Einfluss von Germanium auf die
ionische Leitfahigkeit

Die Daten der Impedanzspektroskopie zeigen, dass die Substitution von
Titan durch Germanium starken Einfluss auf die ionische Leitfahigkeit hat.
Der bei LATP nur ansatzweise erkennbare sekundare Prozess ist durch den
Einbau von Germanium nun vollstdndig sichtbar, hat eine deutlich geringere
Zeitkonstante und tragt wesentlich zum Gesamtwiderstand bei, sogar
starker als der primére Prozess. Im Nyquist-Plot ist dadurch ein zweiter
Halbkreis sichtbar, wie in Abbildung 68 gezeigt. Da der sekundare Prozess
dem Kristall zugeschrieben wird, wiirde dieses Verhalten auf eine Reduzie-
rung der Li-lonenleitfahigkeit im Kristallgitter hindeuten. Dies kann entwe-
der durch eine geringere Ladungstragerdichte oder durch eine verringerte
Beweglichkeit der Ionen aufgrund eines erhohten Potentials zwischen den
Lithiumplatzen verursacht werden. Da dieser deutlich ausgepragte zweite
Halbkreis auch in der Verbindung Li13Alo3Ge17(PO4)3 beobachtet wird, in
welcher die Ladungstragerdichte mit Li13Alo3Ti17(PO4)s identisch ist, liegt
der Hauptgrund fir die verringerte Leitfahigkeit des Bulk-Materials vermut-
lich in der eingeschrankten Beweglichkeit der Ladungstrager im Kristall-
gitter. Diese wird vor allem durch die Gitterabstinde bestimmt. Durch
geringere Gitterabstinde kommt es zu einem geringen Abstand zwischen
Lithium und den iibrigen, positiv geladenen Kationen. Dieser Effekt fiihrt zu
starker ausgepragten repulsiven Kraften und somit auch zu héheren Poten-
tialbarrieren zwischen den Lithium-Platzen. Entsprechend gering ist die
Leitfahigkeit im Gitter. Die Aktivierungsenergien von Bulk- und Korngrenz-
leitfahigkeit liegen beide im Bereich von 0.35 eV, siehe Abbildung 69.

6.6.4 Einfluss von Germanium auf die
elektrochemische Stabilitat

Fiir LAGP ist in der zyklischen Voltametrie, Abbildung 70, keine Reaktion
erkennbar. Daher zeigt dieses Material elektrochemische Stabilitdt, obwohl
thermodynamische Betrachtungen das gegenteilige Verhalten erwarten
lassen [34].
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Abbildung 68: Impedanzspektroskopie an einer Probe aus Liy3Alo3Ge17(P04)3, gemessen
bei -20°C.
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Abbildung 69: Aktivierungsenergie von LAGP, getrennt nach dem zugrundeliegenden Prozess.
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7 Diskussion

Um den Einfluss der Herstellungsbedingungen auf die Eigenschaften von
LATP zu verstehen, ist es wichtig das komplette Materialsystem Li-Ti-P + Al
zu betrachten, inklusive moglicher Substitutionen. Von Interesse sind dabei
Fragen zur Struktur- und Phasenentwicklung, zum Einfluss auf das Verdich-
tungsverhalten und auf das entstehende Gefiige sowie zur Stabilitit und
Leitfahigkeit.

7.1 Stabilitit der NZP-Struktur im LATP System

7.1.1 Bildung intrinsischer Zweitphasen

Als Ausgangspunkt fiir die Betrachtung der Phasenstabilitit wird
LiTi2(PO4)3 verwendet, das Analogon zu LATP ohne Aluminiumgehalt. Diese
Zusammensetzung aus Lithium, Titan, Phosphor und Sauerstoff lasst sich in
einem quasi-terndren Phasendiagramm darstellen, wie es in Abbildung 71
gezeigt ist. Hier wird ersichtlich, dass neben der ionisch leitfihigen
LiTiz(PO4)3-Phase mit NZP Struktur eine weitere Phase mit dhnlicher Stoch-
iometrie vorliegt, LiTiOPOs. Diese LiTiOPOs-Phase zeigt keine relevante
ionische Leitfahigkeit und hat mit 1085 °C einen wesentlich geringeren
Schmelzpunkt als LiTiz(PO4)s, das bei 1385 °C schmilzt.

Da es sich bei LiTi2(PO4)s um eine Verbindung mit stochiometrischer
Zusammensetzung handelt, muss es bei einem Unter- oder Uberschuss eines
der beteiligten Stoffe zwangslaufig zur Bildung von Zweitphasen kommen.
So wird ein Mangel an Phosphor vor allem durch die Bildung von LiTiOPO4
und TiOz kompensiert. Bei Titaniiberschuss kann ebenfalls TiO2 entstehen.
Daher ist eine genaue stochiometrische Einwaage sehr wichtig. Gerade bei
kleinen Pulveransatzen kann der geringe absolute Fehler beim Abwiegen
der Ausgansstoffe schnell relevant werden.
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Abbildung 71: Phasendiagramme des Li-Ti-P Systems.

a) Experimentell bestimmtes Phasendiagramm von Robertson et al. [85].

b) Mittels DFT-Rechnungen berechnetes Phasendiagramm. Berechnung durchgefiihrt vom
Materials Project [95]. Grundlagen zur Berechnung sind zu finden in [96,97].

Sobald jedoch Al in das System eingebracht wird, kann das Phasendiagramm
nur noch bedingt verwendet werden und miisste eigentlich in die dritte
Dimension erweitert werden. Es ist jedoch weiterhin hilfreich, um Tenden-
zen bei der Ausbildung der verschiedenen Phasen nachzuvollziehen. Der
Zusatz von Al ist wichtig, um die Gitterstruktur des LATP so anzupassen,
dass sich Li-lonen mit mdglichst geringer Aktivierungsenergie durch das
Material bewegen konnen. Allerdings wurden von Arbi et al. [9] gezeigt,
dass sich Al nur fiir kleine Substitutionsmengen (x < 0.2) tatsachlich
komplett in das Kristallgitter einbaut. Gemafd Arbi et al. wird bereits bei
x =0.3 nur noch etwa 90 % des Al in die LATP-Struktur eingebaut. Das
iibrige Al liegt als Zweitphase, wie z.B. AIPO4, im System vor. Der Anteil von
eingebautem Al verringert sich zunehmend mit steigendem x. Dabei ist der
reduzierte Einbau nicht auf eine Sattigung der LATP-Struktur zuriickzu-
fiithren; bei einem nominellen x = 0.5 werden etwa 80 % des Al eingebaut,
was einem tatsdchlichen x = 0.4 in der Kristallstruktur entspricht.

Daher ist die Bildung von AIPO4 als Konkurrenzreaktion zur Bildung der
NZP-Hauptphase zu betrachten. Dies kann zu einem Mangel an Phosphor
sowie einem Uberschuss von Li im Li-Ti-P-System fiihren, so dass in
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7.1 Stabilitat der NZP-Struktur im LATP System

Kombination mit AIPOs meist auch LiTiOPO4 entsteht. Um die Bildung von
LiTiOPO4 komplett zu vermeiden, kann der Phosphorverlust durch AlPO4-
Bildung bereits bei der Einwaage kompensiert werden. Dabei ist allerdings
ungewiss, ob die zusitzliche Zugabe von Phosphor nicht auch zu einer
Verschiebung des chemischen Gleichgewichts hin zur AlPOs-Bildung fiihrt,
was zu einem zusitzlich reduzierten Einbau von Al in die LATP-Struktur
fithren kénnte. Eine iiberméafiige Erhohung der Phosphoreinwaage fiihrt zur
Bildung von TiP;07, wie in Abbildung 12 gezeigt wurde. Dies ist in Uberein-
stimmung mit dem Phasendiagramm. Zusatzlich miisste sich laut Phasen-
diagramm ebenfalls eine geringe Menge LisP207 bilden, welche allerdings
experimentell nicht beobachtet wurde, vermutlich weil die entstandene
Menge unterhalb der Nachweisgrenze liegt.

Dabei zeigt sich, dass auch bei nicht stochiometrischer Einwaage die NZP
Struktur als Hauptphase entsteht und mangelnde bzw. iiberschiissige
Elemente durch Bildung von Zweitphasen ausgeglichen werden. Liegt
Aluminium im System vor, kann es zu einer Konkurrenzreaktion mit dem
Phosphor kommen und somit auch zu einer Zweitphasenbildung trotz
stochiometrischer Einwaage.

7.1.2 Substitution von Titan

Die sich ausbildende Kristallstruktur ist stark vom Verhaltnis der Radien
der beteiligten Ionen abhdngig. Daher kann eine Substitution von Titan
durch Ionen mit unterschiedlichen Radien durchaus zu einer Veranderung
der Kristallstruktur fiithren. Ausschlaggebend fiir die sich ausbildende
Koordinationszahl ist das Verhaltnis des Kationenradius zum Anionen-
radius. Je grofier der Quotient rkat / ran desto héher die Koordinationszahl.
Die Koordinationszahl ,6“ (Oktaeder) stellt sich typischerweise fiir Quotien-
ten im Bereich von 0.41 bis 0.73 ein [98]. Fiir Titan (0.745 A), das von
Sauerstoff (1.2 A) umgeben ist, ergibt sich ein Quotient von 0.62, was die
oktaedrische Koordination von Titan, wie sie in LATP vorliegt, bestatigt.
Aluminium (0.67 &) und Germanium (0.675 A) liegen mit Quotienten von
0.558 bzw. 0.562 ebenfalls im Bereich der sechsfachen Koordination und
lassen sich daher auf den Titanplatz in LATP einbauen.
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Silizium (0.54 &) hingegen ist kleiner und erreicht nur einen Quotienten von
0.45, was knapp oberhalb der unteren Grenze des oktaedrischen Bereichs
liegt. Gleichzeitig sind aber nur sehr wenige natiirliche Verbindungen
bekannt, in denen Silizium 6-fach koordiniert vorliegt; samtliche dieser
Verbindungen sind nur unter hohem Druck zu synthetisieren. Typischer-
weise liegt Silizium vierfach koordiniert vor (z.B. in SiO2). Daher wire ein
Einbau von Silizium auf den vierfach koordinierten Phosphor-Platzen nahe-
liegend gewesen. Ein entsprechender Einbau konnte jedoch experimentell
nicht bestétigt werden.

Bei der Substitution von Titan (r= 0.745A) in Li13AlosTi17(PO4)s durch
Germanium (r=0.675A) zeigt sich eine entsprechende Anderung der
Gitterparameter; die Symmetrie und somit die Kristallstruktur bleiben
jedoch bestehen. Somit ist auch bei vollstandigem Ersatz von Titan durch
Germanium noch immer die NZP Phase vorhanden. Wie oben beschrieben,
liegt auch Germanium sechsfach koordiniert vor und bildet somit die gleiche
lokale Struktur wie Titan. Daher kommt es auch zu keiner Anderung der
gesamten Kristallstruktur.

Im Gegensatz hierzu ist eine Substitution von Titan durch Zirkonium
(r = 0.86 A) nur bis zu einem gewissen Anteil moglich, ohne die Struktur zu
verandern. Sinkt der Anteil an Titan unterhalb 15 mol-%, so dndert sich die
Kristallstruktur von rhomboedrisch zu triklin. Als Grundlage fiir die Inter-
pretation dieses Ergebnisses dienen die Untersuchungen von Catti et al.
[94]. Die Ursache fiir die temperaturabhingige, reversible Anderung der
Kristallstruktur in LiZrz(PO4)3 wurde hierbei auf einen Ordnungsprozess
zuriickgefiihrt, der bei Unterschreiten der Ubergangstemperatur eine
Verkleinerung der M1 Platze zur Folge hat und dadurch eine stabilere
Koordination von Li* erméglicht. Dabei dndert sich die Koordination fir
Zirkonium nicht, auch in der triklinen Kristallstruktur liegt Zirkonium
6-fach koordiniert vor. Die Stabilisierung der NZP-Struktur durch Titan liegt
daher vermutlich in der Reduzierung der Gitterparameter, wie in Abbil-
dung 61 gezeigt. Dadurch verkleinert sich auch der M1-Platz, wodurch eben-
falls die Triebkraft fiir eine weitere Reduzierung des M1-Platzes sinkt.
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Abbildung 72: LATP vs. LAGeP, gemessen bei -20 °C. Zur besseren Darstellung wurden Proben
mit dhnlichem Widerstand gewéhlt, die Geometrien der Proben sind verschieden.

Dadurch ist bereits fiir LiTio3Zr17(POs)s im untersuchten Temperatur-
bereich bis -30 °C keine Anderung der Kristallstruktur nachweisbar.

Die durchgefiihrten Substitutionsversuche zeigen, dass sich sowohl Germa-
nium als auch Zirkonium auf Titanpldtzen in die Struktur einbauen lassen.
Wiéhrend fiir Germanium eine vollstindige Substitution unter Beibehaltung
der Kristallstruktur moglich ist, lasst sich Zirkonium nur bis zu einem be-
stimmten Anteil einbauen ohne das Gitter zu verandern. Fiir beide Fille
zeigt sich ein starker Einfluss der Substitution auf die Leitfahigkeit des
Kristallgitters. Sowohl eine Verringerung als auch eine Vergréflerung der
Gitterparameter wirken sich negativ auf die Leitfahigkeit des Kristallgitters
aus, teilweise sogar so stark, dass die Leitfahigkeit des Kristallgitters limitie-
rend fiir die Gesamtleitfahigkeit wird, siehe z.B. Abbildung 72. Daran zeigt
sich deutlich, dass sowohl die Kristallstruktur als auch deren Gitter-
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7 Diskussion

parameter die Grundlage fiir die ionische Leitfahigkeit ist, und dass es
bereits durch geringe Anderungen bei den Gitterparametern zu einem
starken Einfluss auf die Leitfahigkeit kommen kann.

7.1.3 Temperaturstabilitit

Gerade bei Materialien, die im Herstellungsprozess einen Sinterschritt bei
hohen Temperaturen durchlaufen, ist die Temperaturstabilitdt ein wichtiger
Aspekt. In der Literatur [48,55] wird oftmals eine Verringerung der
ionischen Leitfahigkeit durch erhohte Sintertemperaturen und lange Halte-
zeiten beobachtet. Diese Beobachtung wird tiblicherweise auf ein Abdamp-
fen von Lithium zuriickgefiihrt. Ein Verlust von ausschliefllich Lithium-
Ionen bei ansonsten stabiler Wirtsstruktur kann allerdings aus chemischer
Sicht nur auftreten, wenn es zu einer Kompensation der verlorenen Ladung
durch eine entsprechende Oxidation in der verbleibenden Verbindung
kommt. Bei LATP ist eine weitere Oxidation der einzelnen lonen jedoch
chemisch nicht moglich. Daher muss ein Lithium-Verlust mit der
chemischen Zersetzung der LATP-Verbindung einhergehen.

Eine Zersetzung ist gravimetrisch sowie rontgenographisch sichtbar und
konnte in Kapitel 6.1.4 experimentell nachgewiesen werden. Dabei zeigt
sich, dass die Struktur bis 1200 °C kurzzeitig temperaturstabil ist und selbst
bei 1100 °C sind noch Sinterzeiten von bis zu 1 h ohne signifikante Material-
zersetzung moglich. Bei langeren Haltezeiten und hoherer Temperatur kann
zudem beobachtet werden, dass der Masseverlust mit der strukturellen
Zersetzung von LATP einhergeht, wie sie auch in den Réntgendaten sichtbar
wird. Zusatzlich konnen bei erhéhten Sintertemperaturen auf dem Proben-
trager ringféormige Abscheidungen um die Proben herum beobachtet wer-
den, die ebenfalls darauf hindeuten, dass es zum Abdampfen von Material
von der Probe kommt. Die Menge an Abscheidungen ist allerdings so gering,
dass keine weitere Analyse davon moglich war.

Im Gegensatz zur Lithium-Abdampfung, die chemisch nicht alleine erfolgen
kann, ist es allerdings moglich, dass es zur Abdampfung von Sauerstoff und
somit der Bildung von Sauerstoffleerstellen kommt [99]. Hierfiir ist eine
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7.2 Verhalten von Zweitphasen in LATP

Reduktion unter den iibrigen Materialkomponenten nétig, z.B. kann Titan
von +4 auf +3 reduziert werden. Diese Reduktion resultiert in einer Blaufar-
bung der Probe und kann beobachtet werden, wenn LATP in Atmosphéaren
gesintert wird, in denen ein niedriger Sauerstoffpartialdruck herrscht,
z.B.in Vakuum oder Argon. Durch Auslagerung in Sauerstoffatmosphére
kann dieser Vorgang riickgangig gemacht werden.

In Summe zeigt sich, dass die Kontrolle der NZP Struktur einer der
Schlisselpunkte fiir die Herstellung von Proben mit hoher Leitfahigkeit ist.
Die NZP-Struktur hat sich als sehr robust erwiesen. Eine nicht stdchio-
metrische Zusammensetzung der Ausgangsstoffe resultiert in der Ausschei-
dung von Zweitphasen, es kommt jedoch nach wie vor zur Bildung der
NZP-Struktur. Ebenso kann eine gewisse Substitution toleriert werden, ohne
dass die Struktur kollabiert. Des Weiteren ist es moglich LATP bei hohen
Sintertemperaturen zu verdichten ohne sofortige Zersetzung der Struktur.
Erst durch die Kombination aus hoher Temperatur (1100 °C - 1200 °C) und
langer Haltezeit (> 1h) kommt es zur Zersetzung von LATP.

7.2 Verhalten von Zweitphasen in LATP

Neben dem Einbau in das Kristallgitter hat sich die Zugabe von Al auch als
vorteilhaft fiir den Sinterprozess herausgestellt. Wie bereits oben beschrie-
ben, kommt es selbst bei stochiometrischer Zusammensetzung zur Bildung
von AlPOs. Diese Verbindung wird als Grund fiir eine starke Herabsetzung
der Sintertemperatur bei Al-Zugabe angesehen, was durchaus naheliegend
ist, da AIPO4 auch als Binder in verschiedenen anderen Materialsystemen
zur Anwendung kommt [89]. AIPO4 ermdglicht die Umlagerung von Pulver-
partikeln, evtl. kommt es sogar zu Fliissigphasensintern, wodurch sich die
zum Sintern notwendige Temperatur verringert. Nach dem Sintern sind
lokale AIPO4 Anhdufungen vorzufinden. Ob es ebenfalls zu einer Benetzung
von Korngrenzen kommt, ldsst sich mangels TEM-Untersuchungen nicht
klaren. Der Einfluss von AIPO; auf die Mikrostruktur wird in Kapitel 7.3
diskutiert.
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In Kombination mit AIPO4 entsteht auch LiTiOPO4. LiTiOPO4 zeigt ebenfalls
einen Einfluss auf das Sinterverhalten. Sobald es in Kombination mit AIPO4
vorliegt, rekombinieren die beiden Phasen im Verlauf des Sinterprozesses
zu LATP. Diese Rekombination erfolgt im gleichen Temperaturbereich wie
die Umlagerung der Partikel. Ein Uberschuss an LiTiOPO. fiihrt somit zu
einer vorzeitigen und kompletten Abreaktion von AlPOs und behindert
dadurch die Umlagerung der Partikel, was zu einer Erhohung der Sinter-
temperatur fithrt. Ist LiTiOPO4 dagegen im richtigen Verhaltnis zu AlPO4
vorhanden, wird die Sintertemperatur nicht mafdgeblich beeinflusst, aber es
kommt nach wie vor zu einer Rekombination der Zweitphasen zu LATP und
das Material ist im Anschluss an den Sinterprozess phasenrein.

Neben Zweitphasen, die aus dem System selbst hervorgehen, kénnen auch
Zweitphasen wie z.B. SiO2 gezielt eingebracht werden, um die Materialeigen-
schaften zu modifizieren. In diesem Fall wird die Stabilitdt der NZP Struktur
nicht beeinflusst. So konnte keine Interaktion zwischen SiO; und LATP fest-
gestellt werden. Der Grund fiir die ausgepragte Stabilitit liegt zum einen
sicherlich in der hohen thermodynamischen Stabilitit von SiOz. Zum
anderen konnte der Einbau von Silizium in die Struktur, wie er in Publikati-
onen postuliert wird, die auf der Herstellung des Materials iiber die
Schmelzroute basieren, mittels Sol-Gel-Verfahren nicht bestétigt werden.
Ein solcher Einbau von Silizium auf verschiedene Kationenplatze der NZP
Struktur wurde explizit getestet, siehe Kapitel 6.4. Daher kann davon ausge-
gangen werden, dass sich Silizium nicht im LATP-Gitter 16st bzw. eingebaut
wird, auch nicht bei Sintertemperatur. Dass sich Silizium nicht auf die 6-fach
koordinierten Plitze des Titans einbauen ldsst, kann auf die geringe Grofde
des Siliziums zuriickgefiihrt werden, wie in Kapitel 7.1.2 erlautert.

Wird SiOz in das System eingebracht, erhéht sich die Sintertemperatur deut-
lich. Dies lasst auf einen erschwerten Materialtransport zwischen den LATP
Partikeln schliefien. Fiir SiOz ist bekannt, dass es zahlreiche Verbindung mit
Lithium und Aluminium eingeht [100]. Im Li2O - SiOz System sind Verbin-
dungen mit einer Schmelztemperatur von etwa 1000 °C zu finden. Dagegen
wird durch die Kombination von SiO2 mit Aluminium oder AlIPO4 keine Ver-
ringerung der Schmelztemperatur auf unterhalb 1400 °C erreicht [101].
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7.2 Verhalten von Zweitphasen in LATP

Eine Phosphordotierung kann eine deutliche Verringerung der Schmelz-
temperatur von SiO; auf ca. 900 °C bewirken [102]. In den Dilatometer-
Experimenten (Abbildung 48) ist eine leichte Schrumpfung ab ca. 750 °C -
800 °C zu beobachten. Dies deutet auf ein zunehmendes Erweichen und
Aufschmelzen einer Phase hin, die zu einer Umlagerung der Partikel fiihrt.
Daher kann angenommen werden, dass SiO: als Glasphase bzw. Fliissig-
phase vorliegt. Obwohl der Fliissigphase eine gute Loslichkeit fiir die
meisten der umgebenden Elemente zugeschrieben werden kann, kommt es
zu einer Erh6hung der Sintertemperatur. Dies kann dadurch erklart werden,
dass vor dem Materialtransport durch die Fliissigphase erst eine Auflésung
des Materials notwendig ist. Im Fall von LATP scheint der Kontakt mit
fliissigem SiO2 nur zu einer geringfiigigen Losung von mindestens einem der
in LATP vorliegenden Elemente zu fiihren. Erst bei hohen Temperaturen im
Bereich von 1200 °C kommt es zu einer stiarkeren Losung, wodurch der
Sinterprozess beschleunigt wird. In den REM-Bildern ist zudem zu erken-
nen, dass sich Korner mit runden Formen bilden. Dies ldsst auf diffusions-
kontrolliertes Kornwachstum schliefien, was gut zu einem geringen Gehalt
von Li, Al, Ti und/oder P in der fliissigen SiO. Phase passt. Da es laut EDX
nach dem Sintern in der festen SiO2 Phase keinerlei Anzeichen der Elemente
Al, Ti oder P gibt, muss es mit sinkender Temperatur zu einer kompletten
Wiederausscheidung dieser Elemente kommen. Ob diese komplette Wieder-
ausscheidung auch fiir Lithium gilt, konnte nicht geklart werden.

Zusammenfassend lasst sich sagen, dass Art und Anteil an Zweitphasen
einen signifikanten Einfluss auf die Eigenschaften von LATP haben. Insbe-
sondere bei gegenseitiger Wechselwirkung von Zweitphasen kommt es in
Abhangigkeit der Zweitphasenanteile zu einer starken Beeinflussung der
Sinteraktivitdt. Ebenso kann die Sinteraktivitit durch inert vorliegende
Zweitphasen modifiziert werden. Neben deren Einfluss auf die Sinter-
aktivitdit haben sie auch einen starken Einfluss auf das Kornwachstum.
All diese Punkte wiederum beeinflussen die ionische Leitfahigkeit von LATP
und werden im folgenden Kapitel diskutiert.
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7 Diskussion

7.3 Zusammenhang zwischen Mikrostruktur
und Leitfahigkeit in LATP

Neben der Kristallstruktur von LATP, sowie den im System vorliegenden
Zweitphasen, spielt die Mikrostruktur bei der Betrachtung der Leitfahigkeit
eine wichtige Rolle. Eine gezielte Modifikation der Mikrostruktur ist nur
moglich, wenn bekannt ist, auf welche Art und Weise sich die Herstellungs-
parameter von LATP auf die Mikrostruktur auswirken. Da die Mikrostruktur
stark abhéngig ist von der thermischen Behandlung, kann eine Modifikation
unter anderem iiber eine Anderung der Sinterparameter realisiert werden.
Um jedoch die gezielte Veranderung der Mikrostruktur zur Einstellung
bestimmter Eigenschaften nutzen zu koénnen, ist ein grundlegendes
Verstidndnis zum Zusammenhang zwischen Mikrostruktur und Leitfahigkeit
in LATP notwendig.

In Kapitel 6.1.6 wurde untersucht, wodurch die Gesamtleitfahigkeit von
LATP limitiert wird. Dabei wurde gezeigt, dass der limitierende Prozess fiir
die Leitfahigkeit auf mikrostrukturelle Effekte zuriickzufiihren ist. Gleich-
zeitig ist dies der einzige Prozess, der bei relevanten Temperaturen hin-
sichtlich der Leitfahigkeit ausgewertet werden kann. Die Bulk-Leitfahigkeit
liegt bei diesen Temperaturen aufierhalb des zuginglichen Messbereichs
und zeigt zudem duferst geringe Widerstandswerte, so dass sie in keinem
Fall limitierend fiir das Gesamtsystem ist. Dies bestatigt gleichzeitig die
Annahme, die in Kapitel 6.1.6 getroffen wurde, dass die Korngrenzleitfahig-
keit deutlich geringer ist als die Leitfahigkeit der Kristallstruktur im Korn,
sodass die Betrachtung der Gesamtleitfdhigkeit als Reihenschaltung von
Bulk- und Korngrenzleitfahigkeit legitim ist.

Da die Mikrostruktur als limitierende Grofie identifiziert wurde, ware zu
erwarten, dass das Gefiige die entscheidende Rolle spielt und somit eine
grofiere Korngrofie —~damit einhergehend eine Verringerung der Anzahl an
Korngrenzen- die Gesamtleitfahigkeit steigert. Mit hoherer Temperatur und
steigender Haltezeit entwickelt sich das Geflige so, dass primar grofe
Kérner vorliegen und sich nur noch in kleinen Zwischenbereichen kleine
Korner befinden. Gleichzeitig kommt es, insbesondere bei grofden Kérnern,
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7.3 Zusammenhang zwischen Mikrostruktur und Leitfahigkeit in LATP

zur Bildung von Zwillingen, sowie Rissen durch das Korninnere. Entspre-
chend verringert sich die Leitfahigkeit erheblich. Daher ist bei LATP, entge-
gen der Erwartung, eine feinkornige Mikrostruktur fiir die Gesamtleitfahig-
keit vorteilhaft, da es zu keiner Rissbildung kommt, trotz der Tatsache, dass
die Korngrenzleitfahigkeit limitierend fiir den Ladungstragertransport ist.
Theoretisch sollte allerdings ein Maximum der Leitfidhigkeit bei der maximal
moglichen Korngrofie, bei der noch keine Risse auftreten, zu beobachten
sein. Experimentell ist dieser Bereich jedoch nicht zugéanglich, da wahrend
des Sinterns bereits Kornwachstum auftritt und daher keine dichte Probe
herstellbar ist, die eine so geringe Korngréfie aufweist, dass es dadurch zu
einer signifikanten Verringerung der Leitfahigkeit kommen wiirde.

Es ist anzunehmen, dass Korner aufgrund von Rissen, sei es entlang der
Korngrenzen oder durchs Material selbst, nicht mehr oder nur zu einem
geringen Teil zur Leitfahigkeit des Gesamtmaterials beitragen. Da die
Korner eines Polykristalls zum Teil als parallel geschaltet betrachtet werden
konnen, erhoht der Ausfall einzelner Korner die Stromdichte durch die tib-
rig gebliebenen Korner sowie den Gesamtwiderstand.

Die Auswertung der thermischen Dehnung zeigt eine starke Richtungs-
abhingigkeit des thermischen Ausdehnungskoeffizienten entlang der
verschiedenen kristallographischen Achsen. Diese stark ausgepragte Aniso-
tropie resultiert in ebenfalls anisotropen Spannungen, die nur bis zu einem
gewissen Mafd im Material gespeichert werden konnen. Werden die
Spannungen zu grofd, kommt es zum Spannungsabbau durch Risse oder
Zwillinge. Uber die Williamson-Hall-Methode konnten diese anisotropen
Spannungen sowie deren Abbau mittels Neutronenbeugung nachgewiesen
werden. Da die Spannungen mit der Korngrofie steigen, ist entsprechend bei
grobkornigen Proben eine hohe Anfalligkeit fiir die Bildung von Rissen und
Zwillingen sichtbar.

Anhand von EBSD-Messungen ist erkennbar, dass Risse auch durch Zwil-
linge hindurch gehen. Daraus kann geschlossen werden, dass die Zwillings-
bildung der Rissbildung vorgelagert ist. Vermutlich ist auch die Zwillings-
bildung ein Effekt des Spannungsabbaus und wird daher durch die hohen
Spannungen im Material verursacht. Die in LATP vorkommenden Zwillinge
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zeichnen sich alle durch eine Drehung von 60° um die c-Achse aus. Dies ist
identisch mit einer Spiegelung der Einheitszelle an der Basalebene. Eine
Simulation dieser Zwillingsgrenze wurde von B. Ziebarth und B. Lang [6]
mittels DFT durchgefiihrt, Abbildung 73.

N S S N i —
22fF b 1 .
2\-4‘4}1¢
2 ).»,’}4 ) S
18, 1 ! 4 JRCEE
1 o1 & 2 g
16 / / £ 7%%
b / - / 9% o
312 M (ol 2% . cB
08 4 GB 4 B e
o Feg M
b (i |
o4 2 S =g, 50 SE Pk
02 '2- o Serat fre Py g - v By e s = }-41 el
/ 3/ b . 4 \s./ b Y . ) 4
8 e a2 B ) e St o o i e L-{j}- t
0 05 1 15 2 25 3 35 s a5 ) 05 1 15 2 25 3 35 4 45 o ¥ Y |
Teaction coordinate reaction coordinate L:‘a,‘ YA, | ——

Abbildung 73: Simulation der lokalen Energie von Li* in Abhédngigkeit der lokalen Lage.
Die Zwillingskorngrenze ist mit GB gekennzeichnet. Grafik iibernommen mit Erlaubnis von
B. Ziebarth.

Es zeigt sich, dass die Aktivierungsenergie fiir Lithium zur Uberwindung
dieser Grenze ausgesprochen hoch ist, da es zu starken elektrostatischen
Abstofdungen entlang der Grenze kommt. Somit wirken diese Zwillings-
grenzen ebenfalls einer hohen ionischen Leitfahigkeit entgegen.

Die Auswertungen zur Leitfahigkeit von LATP-Proben mit LiTiOPO4 deckten
sich gut mit der Analyse der Mikrostruktur und greifen die Erkenntnisse der
beiden vorherigen Kapitel 7.1 sowie Kapitel 7.2 auf. Die Zweitphasen sind
prinzipiell nicht férderlich fiir die ionische Leitfahigkeit. Reines LATP mit
lediglich AIPO4 als Zweitphase zeigt eine dhnlich geringe Leitfahigkeit wie
LATP mit 10 Masse-% LiTiOPO4. Konsequenterweise zeigt die LATP-Probe
mit 5 Masse-% LiTiOPOs mit 5x 10-4S/cm die hochste Leitfahigkeit dieser
Versuchsreihe, siehe Abbildung 74. Es ist anzunehmen, dass die neben-
einander vorliegenden Zweitphasen im Verlauf des Sinterprozesses zu LATP
reagieren und somit keine Einschrankung mehr darstellen fiir die ionische
Leitfahigkeit.
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7.3 Zusammenhang zwischen Mikrostruktur und Leitfahigkeit in LATP

Mit zunehmender Temperatur kommt es allgemein zum Kornwachstum,
wobei insbesondere die groflen Koérner anfillig fiir Rissbildung sind,
wodurch die Leitfahigkeit zunehmend verringert wird. Zusatzlich
beschleunigt sich das Kornwachstum mit zunehmendem LiTiOPO4-Gehalt
und entsprechend schnell sinkt die Leitfahigkeit mit steigender Korngrofie.
Dabei ist nicht festzustellen, ob die Reduzierung der Korngrenzleitfahigkeit
ausschliefRlich auf die Rissbildung zuriickzufiihren ist, oder ob auch eine
Benetzung der Korngrenzen durch LiTiOPOs eine Rolle spielt. Eine Lokali-
sierung von LiTiOPO4 konnte messtechnisch nicht erreicht werden; daher
kann iiber eine Korngrenzbenetzung bislang nur spekuliert werden.

Somit scheinen die Effekte der beiden Zweitphasen stark unterschiedlich zu
sein. Wahrend AIPO4 vor allem die Verdichtung der Probe begiinstigt,
scheint gleichzeitig damit eine Reduzierung des Kornwachstums
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Abbildung 74: Bode-Plot zur Abhangigkeit der Leitfahigkeit vom Zweitphasenanteil bei LATP.
Die Sintertemperatur fiir die gezeigten LATP-Proben liegt bei 920 °C. Zum Vergleich ist reines
LTP gezeigt, gesintert bei 1100 °C.
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7 Diskussion

einherzugehen. Zudem konnten keine abnormal gewachsenen Koérner
detektiert werden.

LiTiOPO4 zeigt das gegensatzliche Verhalten. In LATP fiihrt es zu keiner
zusatzlichen Verdichtung, es behindert diese sogar durch die Reaktion mit
AlPO4, was zu einer Erhohung der Sintertemperatur fiihrt. Gleichzeitig fithrt
es aber zu einem enormen Kornwachstum, was die gezielte Einstellung
einer definierten Mikrostruktur erschwert. Ob das abnormale Kornwachs-
tum nun durch eine Korngrenzmodifikation durch die lokale Reaktion von
AlPO4 mit LiTiOPO4, durch eine nur noch lokal vorhandene Korngrenz-
benetzung mit AIPO4 oder durch eine Korngrenzbenetzung durch LiTiOPO4
verursacht wird, ist bisher ungeklart und bietet sich als Thema fiir Folge-
arbeiten an. Mit steigendem LiTiOPO4-Gehalt schrumpft das Temperatur-
fenster fiir die Einstellung einer mdglichst rissfreien Mikrostruktur auf
wenige Grad. An einer Probe mit 10% LiTiOPOs4 wurde in Kapitel 6.2.6
gezeigt, dass eine Erhohung der Sintertemperatur von lediglich 25 °C
sowohl zur Verdichtung der Probe fiihrt, als auch zum Wachstum etlicher
Koérner um etwa eine Grofienordnung auf 10 pm bis 20 um. Dagegen hat
eine Erhohung der Sintertemperatur um 100 °C in AIPOs-haltigem LATP nur
eine relative geringe Vergrofierung der Kérner um etwa Faktor 2 bewirkt.

Zusammen mit einer eventuellen Benetzung von Korngrenzen kann
LiTiOPO4 somit auf mehrere Weisen zu einer Reduzierung der Leitfahigkeit
fithren.

Dennoch kénnen geringe Mengen an LiTiOPO4 der Leitfdhigkeit zutraglich
sein, wie die Daten in Kapitel 6.2.5 zeigen. Der Grund dafiir liegt vermutlich
in der Reaktion von LiTiOPO4 mit AIPO4. Es ist anzunehmen, dass die beiden
Verbindungen wihrend des Sinterprozesses zu LATP reagieren, und somit
aus zwei Verbindungen mit eher geringer ionischer Leitfahigkeit eine Ver-
bindung mit hoher ionischer Leitfahigkeit entsteht. Da AIPO4 hauptsachlich
zwischen Korner nachgewiesen wurde, liegt zudem nahe, dass durch die
Reaktion zusatzliche Leitfahigkeitspfade zwischen Kdérner geschaffen wer-
den und somit die Leitfdhigkeit an den Korngrenzen erhéht wird. Die Erho-
hung der Leitfahigkeit kann aber vermutlich nur stattfinden, wenn sowohl
LiTiOPO4 als auch AlPO4 in einem angemessenen Verhaltnis vorliegen damit
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Abbildung 75: Niedrigste notwendige Sintertemperatur zur Erzielung maximaler Dichte in
Abhéngigkeit der Zusammensetzung bei einer Haltezeit von 10 min.

beide Verbindungen moglichst vollstindig umgesetzt werden. Der genaue
Reaktionsweg ist allerdings noch unklar und bedarf weiterer Forschung.

Bereits bei der Pulverherstellung lasst sich der Zweitphasengehalt durch
leichte Abweichungen von der stochiometrischen Zusammensetzung stark
beeinflussen. Der Zweitphasengehalt wiederum hat groféen Einfluss auf das
Sinterverhalten, was Verdichtung und Kornwachstum einschlief3t. Dabei ist
es ausschlaggebend, ob und welche Zweitphasen in welchem Verhaltnis
zueinander vorliegen. Uber eine gezielte Wahl der Zusammensetzung und
damit des Zweitphasengehalts lasst sich die Sintertemperatur von LATP im
Temperaturbereich von ca.800°C bis 1200 °C variieren, siehe Abbil-
dung 75. Dabei wurde die Funktion von AlPO4 als Binder und Hilfsmittel zur
besseren Verdichtung, wie sie aus der Literatur bekannt ist, bestatigt.
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7 Diskussion

Neu ist allerdings die Erkenntnis, dass AIPO4 ebenfalls dem Kornwachstum
entgegenwirkt und in Kombination mit LiTiOPOs zu LATP rekombinieren
kann. Ginzlich ohne AIPOs kommt es in LATP verstirkt zu abnormalem
Kornwachstum.

Das Kornwachstum lasst sich ebenfalls durch die Zugabe von SiO: reduzie-
ren, allerdings auf Kosten einer wesentlich hoheren Sintertemperatur und
einer Zweitphasenanlagerung an den Korngrenzen.

Die vorliegenden Ergebnisse zeigen einen engen Zusammenhang zwischen
Herstellung, Zweitphasenanteil, Sinterverhalten, Mikrostruktur und Leit-
fahigkeit von LATP. Keiner dieser Teilbereiche kann getrennt von den ande-
ren betrachtet werden.

Diese Erkenntnis ist elementar fiir die Prozessfiihrung zur Proben-
herstellung. Insbesondere miissen beim Sinterprozess die Haupteinfluss-
faktoren auf die Geschwindigkeit des Kornwachstums, d.h. Temperatur und
Zweitphase, berticksichtigt werden. Je schneller das Kornwachstum abléuft,
desto kiirzer ist das verfligbare Zeitfenster fiir die Herstellung von Proben
mit rissfreier Mikrostruktur. Der schematische Zusammenhang ist in Abbil-
dung 76 gezeigt.

Gleichzeitig wirken sich Temperatur und Zweitphase stark auf die Verdich-
tungseigenschaften aus. Durch AIPO4 als Zweitphase lasst sich die minimal
notige Sintertemperatur zwar herabsetzen sowie das Kornwachstum (insb.
das abnormale) verringern, allerdings besteht die Gefahr, dass die Leitfahig-
keit der Probe durch die geringe lonenleitfahigkeit von AIPO4 abnimmt.

Somit ergeben sich mit Sintertemperatur und -zeit sowie Zweitphasen-
gehalt drei Parameter bei der Herstellung von LATP, mittels derer sich die
Mikrostruktur und damit auch die Leitfahigkeit justieren lassen. Eine geziel-
te Einstellung der Mikrostruktur ist wichtig, um Rissbildung zu vermeiden.

Ein zweiter Ansatz, um der Rissproblematik zu begegnen, ware statt die
tatsdchliche Korngrofie auf Werte unterhalb der kritischen Korngrofie zu
reduzieren, den Wert der kritischen Korngréfle zu erhéhen und dadurch
grofiere Korner zu ermoglichen, ohne Risse zu erzeugen. Dazu ware die
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Abbildung 76: Schematische Darstellung des Einflusses des Kornwachstums auf die Leitfahig-
keit.

Modifikation der thermischen Ausdehnungskoeffizienten entlang der
Kristallachsen noétig, was sich ggf. durch eine gezielte Substitution der
Verbindungselemente realisieren lassen konnte.

Wahrend ein Austausch von Li* als Ladungstriager gegen eine anderen
Atomsorte [103,104] zwar eine wesentliche Verringerung der thermischen
Dehnung sowie deren Anisotropie mit sich bringen wiirde, ware dieser
Austausch fiir den Einsatz des Materials in einer Li-lonen-Batterie nicht
zielfithrend.

Daher bietet sich eher eine Substitution von Titan, z.B. durch Germanium,
an. Wie in [86] gezeigt, wiirde sich dadurch die maximale Differenz der
thermischen  Ausdehnungskoeffizienten von ca. 30x106K?1! auf
ca. 20x 10-¢ K'! reduzieren lassen, was nach Yamai [8] einer Verdopplung
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der kritischen Korngréfle von ca. 1 um auf 2 um entspricht. Entsprechend
zeigen die fiir diese Arbeit hergestellten Lii.3Alo3Ge17(P0O4)3 Proben einen
deutlich geringeren Beitrag der Mikrostruktur zur Gesamtimpedanz. Dieser
Effekt konnte auf geringere Spannungen und somit eine geringere Notwen-
digkeit zum Spannungsabbau durch Rissbildung zuriickgefiihrt werden.
Allerdings zeigt sich gleichzeitig eine wesentlich geringere Bulk-
Leitfahigkeit, die durch die Veranderung der von Li* besetzten, sowie der fiir
den Ladungstransport bendétigten Zwischengitterplatze, verursacht sein
konnte.
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8 Ausblick:
Einsatzpotential von LATP in einer
Li-lonen-Festkorperbatterie

Um Festkorperelektrolyte wie LATP in einer Festkorperbatterie einsetzen
zu konnen, miissen neben der ionischen Leitfahigkeit weitere Material-
eigenschaften gegeben sein. Neben der Beeinflussung der Eigenschaften von
LATP wurden daher auch Versuche unternommen, die Zusammensetzung
der Verbindung zu dndern und bestimmte Elemente zu substituieren. Dies
zielt zum einem auf eine Verdnderung der Leitfahigkeitspfade ab, was die
Leitfahigkeit des Bulk-Materials modifiziert, zum anderen auf den
Austausch des leicht reduzierbaren Titans durch ein Element, das stabil im
Kontakt mit metallischem Lithium ist. Genau diese Instabilitit des Titans
eroffnet jedoch auch die Moglichkeit, LATP als Elektrodenmaterial, z.B. auf
Anodenseite, einzusetzen.

Die durchgefiihrten Versuche zur elektrochemischen Stabilitit von LATP
zeigen deutlich, dass LATP anfillig fiir die Reaktion mit Lithium ist. Maf3-
geblich dafiir ist Ti**, welches sich relativ leicht zu Ti3* reduzieren lasst.
Gleichzeig bietet die NZP-Struktur viel Platz fiir die Einlagerung von Li* auf
den M2-Platzen. Diese Kombination erlaubt eine Verwendung von LATP als
Elektrodenmaterial [72] und fiihrt zu einer theoretischen Kapazitdt von
ca. 120 mAh/g fiir Li13Alo3Ti17(PO4)3 als Ausgangsverbindung.

Experimentell konnten Kapazititen im Bereich 60 - 80 mAh/g gemessen
werden, siehe Abbildung 34. Durch den Verzicht auf Al in der Verbindung
liefe sich die theoretische Kapazitat auf 140 mAh/g erhohen. Damit lage sie
etwas unterhalb der theoretischen Kapazitit von LiFePOs (170 mAh/g
[105]). Die Einlagerung von Li* in LATP findet bei Spannungen kleiner 2.5V
gegen Li*/Li statt, der Ausbau entsprechend bei Spannungen grofier 2.5V
gegen Li*/Li. Diese Spannungslage erschwert den Einsatz von LATP sowohl
als Elektrolyt als auch als Elektrode. Fiir eine Batterie mit hoher Energie-
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dichte ist eine moglichst hohe Zellspannung nétig. Um eine solche Batterie
mit LATP als Anodenmaterial erzeugen zu kénnen, muss eine Kathode mit
entsprechend hoher Spannungslage gefunden werden. Wenn LATP als
Elektrolyt eingesetzt werden soll, muss gewdhrleistet werden, dass die
Spannung der Batterie nie unterhalb von 2.5V gegen Li*/Li fallt, was
technisch durchaus realisierbar ware, aber gleichzeitig die Kapazitiat der
Batterie verringern kénnte. Zusatzlich muss sichergestellt werden, dass es
bei direktem Kontakt von LATP mit der Anode zu keiner Reaktion kommt.
Gegebenenfalls miisste die Kontaktfliche zusatzlich elektrisch isoliert
werden.

Ein interessanter Ansatz ware die Verwendung von LATP als Hybrid aus
Elektrode und Elektrolyt. Mit zunehmender Reduktion von Ti4* zu Ti3*
steigt die elektrische Leitfahigkeit des Materials an, so dass die elektrische
Kontaktierung mit zunehmender Beladung des Materials mit Li* vom
Stromableiter ausgehend in den Elektrolyten hineinwandert. Die Diffusion
von Li* zu einer elektrisch kontaktierten Stelle ware durch die hohe ionische
Leitfahigkeit des Materials gegeben. Ein experimenteller Ansatz zu diesem
Konzept istin [106] zu finden.

Eine andere Moglichkeit zur Verwendung von NZP-Material als Festkorper-
elektrolyt ist der Austausch von Ti** gegen stabilere Elemente. Sowohl Zr4*
als auch Ge** zeigen keine Anzeichen fiir Korrosion im untersuchten Span-
nungsbereich von 1.2V bis 4 V. Laut thermodynamischen Berechnungen
[34] diirfte eigentlich keines der beiden Metalloxide stabil im Kontakt mit
Lithium sein. Dies spricht fiir eine kinetische Stabilisierung der Verbindung.
Diese Verbesserung der Korrosionseigenschaften geht allerdings sehr zu
Lasten der ionischen Leitfahigkeit, wie in Abbildung 77 fiir die Substitution
von Titan durch Zirkonium gezeigt. Die verringerte Leitfahigkeit konnte
allerdings auch bewirken, dass eine Korrosion des Materials nur an der
Partikeloberfliche stattfinden kann, wahrend das Partikelinnere nicht
davon betroffen ist. Eine solche Passivierung konnte ebenfalls den Anschein
der elektrochemischen Stabilitit erzeugen.
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8 Ausblick: Einsatzpotential von LATP in einer Li-lonen-Festkorperbatterie
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Abbildung 77: Abhéngigkeit der Kapazitit und der Leitfahigkeit vom Titangehalt bzw. vom
Zirkoniumgehalt.

Zusammenfassend wiirde sich der Einsatz von LATP als Elektrolyt eher in
Batterien anbieten, die nicht auf hohe Energiedichte ausgelegt werden, son-
dern auf lange Lebensdauer, schnelle Laderaten sowie hohe Zyklenstabilitat,
wie es z.B. flir stationdre Pufferspeicher fiir Stromnetze erforderlich ist.
Durch die Wahl von oxidischen Elektrodenmaterialien, wie z.B. LTO auf
Anodenseite, sowie klassischem LiCoO2 oder verwandten Verbindungen auf
Kathodenseite, konnte sich eine monolithische, keramische, volloxidische
Festkorperbatterie realisieren lassen. Dieses Konzept bietet den Vorteil,
dass unter Umstianden komplett auf eine gasdichte Einhausung verzichtet
werden konnte, da zum einem keine giftigen oder fliichtigen Stoffe einge-
setzt werden und zum anderen die verwendeten Materialien unempfindlich
gegen Luft und Feuchtigkeit sind.
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Des Weiteren bietet die hohe Leitfahigkeit von LATP die Grundlage fiir hohe
Lade- und Entladeraten, sofern ein entsprechend guter Ladungstransport
iiber die Grenzflachen zum Aktivmaterial gewahrleistet wird. Die Kontaktie-
rung eines keramischen Elektrolyten mit ebenfalls keramischen Aktivmate-
rialien stellt derzeit die grofdte Hiirde auf dem Weg zur vollkeramischen
Festkorperbatterie dar.
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9 Zusammenfassung

Fir die Weiterentwicklung der Batterietechnologie sind wesentliche
Verbesserungen im Bereich des Elektrolytmaterials erforderlich. Ein viel-
versprechendes Konzept ist dabei die Verwendung von Festkorper-
elektrolyten, um hohere Zellspannungen und hohere Lade- und Entlade-
raten realisieren zu koénnen. In dieser Arbeit wurde LATP als Vertreter der
oxidischen Festkorperionenleiter untersucht. Dabei wurde die gesamte
Prozesskette von der Pulversynthese iiber die Herstellung gesinterter Ke-
ramikproben bis hin zur elektrochemischen und mikrostrukturellen
Charakterisierung abgebildet.

Die Herstellung des Materials erfolgte iiber einen Sol-Gel-Prozess und
wurde anschlieflend mittels Rontgenbeugung charakterisiert. Durch den
Sol-Gel-Prozess konnte durchgehend Material von hoher Reinheit erzielt
werden. Durch gezielte Variationen in der Einwaage entstehen dabei Zweit-
phasen, die einen starken Einfluss auf das Sinterverhalten von LATP haben.
Als einflussreiche Zweitphase wurde dabei LiTiOPO. identifiziert, dessen
Stochiometrie sehr dhnlich zur Stdchiometrie von LATP ist. LiTiOPO4
verdandert seine Kristallstruktur bei entsprechender Temperatur-
behandlung. Diese Umwandlung konnte mittels Rontgenbeugung sowohl fiir
das reine LiTiOPO4 als auch fiir LiTiOPO4 als Zweitphase in LATP beobachtet
werden und erklart Reflexe im Beugungsbild, die in jeglicher ausgewerteter
Literatur tiber LATP als ,,unbekannte Phase” bezeichnet werden.

Als weitere wichtige Zweitphase in LATP wurde AIPO4 untersucht. Diese
Zweitphase entsteht durch den unvollstidndigen Einbau von Al in die
Kristallstruktur, meist in Kombination mit der Entstehung von LiTiOPO.. Die
Bildung von LiTiOPO4 resultiert aus Phosphormangel als Folge der AlPOs-
Bildung. Dabei ist AlIPO4 selbst zwar nicht leitfdhig, dient allerdings als
Binder und erlaubt geringere Sintertemperaturen. Durch die gezielte
Kombination der Zweitphasen AIPO4 und LiTiOPO4 in LATP kommt es zur
Rekombination beider Phasen wahrend des Sinterschritts zu LATP.
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Um eine zielfiihrende Modifikation des Materials vornehmen zu koénnen,
wurde der limitierende Faktor bei der Gesamtleitfahigkeit des Materials
ermittelt. Mittels Impedanzspektroskopie bei tiefen Temperaturen an
Proben mit unterschiedlicher Prozessfiihrung zeigte sich, dass die ionische
Leitfahigkeit des Kristallgitters enorm hoch ist und die Gesamtleitfahigkeit
fast vollstandig von der Mikrostruktur dominiert wird.

Bei der Betrachtung der Mikrostruktur von LATP zeigte sich massives
Kornwachstum beim Sintern, gepaart mit stark ausgeprégter Rissbildung in
grofieren Kornern. Ursache fiir die Rissbildung ist die starke Anisotropie der
thermischen Dehnung, die zu hohen Spannungen fithrt. Uber Neutronen-
beugungsexperimente konnte bestdtigt werden, dass es wahrend des
Abkthlvorgangs zu einer enormen Verspannung des Gitters in Richtung der
c-Achse kommt. Da die Spannung abhéngig von der Korngroéfe ist, konnte
durch eine Anpassung der Sinterzeit die Korngrofie reduziert und dadurch
die ionische Gesamtleitfahigkeit auf bis zu 1 x 10-3 S/cm gesteigert werden.

Neben der Sinterzeit konnte auch ein erheblicher Einfluss der Zweitphasen
auf das Kornwachstum beobachtet werden. Wahrend AIPOs das Korn-
wachstum verringert und abnormales Kornwachstum unterbindet, kommt
es durch LiTiOPO4 zu einer signifikanten Beschleunigung des abnormalen
Kornwachstums. Folglich ist das Temperaturfenster fiir die Einstellung
einer Mikrostruktur mit definierter Korngrofle in AlPO4-haltigem LATP
wesentlich grofier als bei Anwesenheit von LiTiOPO4. Durch Zugabe von
SiO2 als Fremdphase kommt es ebenfalls zu verringertem Kornwachstum,
allerdings auch zu einer deutlichen Erhéhung der Sintertemperatur.
SiOz wird dabei ausschliefdlich an den Korngrenzen angelagert.

Um die Eignung von LATP fiir den Einsatz in einer Festkorperbatterie zu
iiberpriifen, wurde die elektrochemische Stabilitit des Materials in einer
Batteriezelle getestet. Dabei konnte die Reduktion des Titans in der
LATP-Struktur gemessen werden. Durch diese Reaktion konnte reversibel
bis zu 0.9 mol Li* in je 1 mol LATP eingelagert werden.

Da die Reaktion von LATP mit Lithium fiir die Entwicklung fiir Hoch-Volt-
Batterien basierend auf Li-Metall-Anode nachteilig wére, wurden Versuche
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zur Substitution von Titan durch andere Elemente mit hoherer Stabilitit
gegen Reduktion durchgefiihrt. Ein Einbau von Silizium in die Struktur ist
nicht gelungen, aber sowohl Zirkonium als auch Germanium konnten erfolg-
reich in die NZP-Struktur eingebracht werden. Wahrend eine vollstiandige
Substitution von Titan durch Germanium moglich ist, kann Titan jedoch
nicht vollstandig durch Zirkonium ausgetauscht werden, ohne dass eine
strukturelle Anderung auftritt.

Die auf Germanium basierenden, Titan-freien Proben zeigten keine Reaktio-
nen im elektrochemischen Zelltest. Die Gesamtleitfahigkeit der LAGP Proben
wird durch eine relativ geringe Bulkleitfahigkeit limitiert, wahrend die
Korngrenzleitfahigkeit deutlich héher ist. In Summe liegen die Gesamt-
leitfahigkeiten der hergestellten LAGP-Proben etwa eine Gréfienordnung
unter der Leitfahigkeit von LATP.

Die vorliegenden Ergebnisse zeigen, dass es sich bei Materialien aus der
NZP-Familie um hochkomplexe Systeme handelt, die jedoch herausragende
Eigenschaften bieten. Prinzipiell ist ein Einsatz von NZP-Materialien als
Festkorperelektrolyt moglich, fiir den tatsdchlichen Bau einer solchen
Batterie ist allerdings noch weiterfithrende Forschung erforderlich,
insbesondere im Bereich der Kontaktflichen zu den Elektroden.
Systematische Fiigeversuche mit verschiedenen Kombinationen aus
Elektrolyt- und Elektrodenmaterialien bieten sich als Fortfithrung der
Arbeit an, da die Auspragung der Grenzflachen von entscheidender Bedeu-
tung fiir die Entwicklung vollstandiger Festkorperbatterien ist.
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Anhang

Die verwendeten Pulverstochiometrien und die jeweils entsprechende
Precursoreneinwaage sind in den folgenden Tabellen zu finden. Alle
angegebenen Einwaagen sind auf 20g Pulverertrag normiert. Alle Werte,
auch die der Fliissigkeiten, sind in Gramm angegeben und auf eine Nach-
kommastelle gerundet.
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Anhang

Tabelle 2: LATP + LiTiOPO4

Precursor/ Li(C2H30)-2H,0 | AI(NO3)3'9H20 | Ti[OCH(CH3):]4 H3PO4
Strukturformel
LiTi2(P04)3 5.3 - 30.2 17.8
Li13Al03Ti17(PO4)3 7.0 6.0 26.0 18.0
LiTiOPO4 12.4 - 353 13.9
Tabelle 3: Si-haltige LATP-Modifikationen
Precursor/ Li(CzH30)-2H20 | AI(NO3)3*9H20 | Ti[OCH(CHs)2]s | CsH2004Si | H3PO4
Strukturformel
Li14Alo3Ti1.7P29Si0.1012 7.5 6.0 259 1.1 17.4
Li16Alo3Ti1.7P275103012 8.6 5.9 25.9 33 16.2
Li18Alo3Ti1.7P25Si0.5012 9.6 5.9 25.8 5.4 14.9
Li2Alo3Ti1.7P23Si07012 10.7 5.9 25.8 7.5 13.7
Li12Alo2Si0.1Ti17(PO4)3 6.5 4.0 26.0 1.1 18.1
Li11Alo1Si02Ti17(PO4)3 5.9 2.0 26.0 2.2 18.1
Li1Sio3Ti17(P0O4)3 5.4 - 26.1 3.4 18.1
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Tabelle 4: Zr-haltige LATP-Modifikationen

Precursor/ Li(CzH30)-2H20 | AI(NOs3)3-9H20 | Ti[OCH(CH3):]4 ZrCly HsPO4
Strukturformel
Li13Alo3Zr1.7(P04)3 5.9 5 - 24.5 15.1
Li1Tio3Zr17(P04)3 4.5 - 3.8 24.2 15.0
Li1Ti1Zr;(PO4)3 4.8 - 13.6 15.3 16.0
Li1Ti17Zro3(P04)3 5.1 - 24.9 49 17.3
Tabelle 5: Ge-haltige LATP-Modifikationen
Precursor/ Li(CzH30)-2H20 | AI(NO3)3-9H,0 | Ti[OCH(CH3):]4 GeO> HsPO4
Strukturformel
Li13Alo3Ge1.7(PO4)s3 6.3 5.4 - 8.4 16.3
Li1GeosTi17(P0O4)3 5.2 - 25.2 1.6 17.5
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