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1. Einleitung

1.1. Hintergrund und Motivation

Die zunehmende Elektrifizierung nahezu aller Bereiche der Industrie und die Einfiihrung neuer
Technologien stellen immer anspruchsvollere Forderungen an die Moglichkeiten der Speicherung
elektrischer Energie. Dies betrifft sowohl mobile Anwendungen wie portable Gerdte oder Elektro-
fahrzeuge als auch stationéire Systeme, die beispielsweise zur Zwischenspeicherung volatiler erneu-
erbarer Energien zum Einsatz kommen. Der elektrochemischen Speicherung in wiederaufladbaren
Batterien, sogenannten Sekundérbatterien bzw. Akkumulatoren, kommt dabei eine besondere Be-
deutung zu. Insbesondere die Lithiumionentechnologie hat sich in den letzten Jahren in vielen
Bereichen durchgesetzt, da sie im Vergleich zu anderen Batterietechnologien Vorteile hinsichtlich
der Energie- und Leistungsdichte, ebenso wie der Lebensdauer und der Lade-/Entladedynamik
bietet.

Stand der Technik von Lithiumionenbatterien ist der Einsatz von Kohlenstoff, insbesondere Gra-
phit, als Anodenmaterial und von Ubergangsmetalloxiden als Kathodenmaterial [1] [2]. Die elek-
trochemisch aktiven Komponenten spielen bei der Entwicklung noch leistungsfahigerer Batterie-
systeme eine besondere Rolle. Die Energiedichte von Lithiumionenbatterien kann weiter gestei-
gert werden, sofern Elektrodenmaterialien verfiighar sind, die eine hthere Speicherkapazitit fiir
Lithiumionen sowie eine hohere Zellspannung ermdglichen. Unter den potentiellen Anodenma-
terialien wird insbesondere Werkstoffen, deren Speicherfunktionalitét auf der Legierungsbildung
mit Lithium beruht, hohes Potential zugeschrieben. Silicium sticht dabei durch seine hohe theo-
retische gravimetrische und volumetrische Energiedichte (3579 mAh/g bzw. 2190 mAh/cm® [2])
verbunden mit seinem vergleichsweise geringen Standardredoxpotential besonders hervor und
wird bereits seit Ende der 1970er Jahre hinsichtlich seiner elektrochemischen Figenschaften er-
forscht [3].

Durch die Zuganglichkeit neuer ez situ- und #n situ-Untersuchungsmethoden ist in den letzten
10 Jahren eine Vielzahl an Erkenntnissen entstanden, die die Lithiierungs- und Delithiierungsme-
chanismen von Silicium sowie die damit verbundenen Degradationsprozesse auf molekularer Ebe-
ne betreffen. Auf der anderen Seite wurden reihenweise Materialkombinationen und -strukturen
erforscht, die teilweise zu einer beachtlichen Steigerung der nutzbaren Kapazitdt und Zyklenle-
bensdauer fithren.

In jiingster Vergangenheit werden auch zunehmend siliciumhaltige Anoden von Batterieherstel-
lern fiir eine Kommerzialisierung in Betracht gezogen [4]. Wie aus bisher verfiigharen Veroffent-
lichungen hervorgeht, kommen dabei pulverférmige Aktivmaterialien zum Einsatz, die mittels
konventioneller Verfahren zu binderbasierten Filmelektroden verarbeitet werden [4]|. Gleichzeitig
ist von Seiten der Industrie ein steigendes Interesse an Festkorperbatterien zu beobachten [5] [6],
da diese erhebliche Designvorteile bieten, die sich direkt auf die erreichbare Energiedichte auswir-
ken. So kann bei Festkorperbatterien beispielsweise auf Inaktivmaterialien wie Binder verzichtet
werden, und durch den Einsatz festkorperartiger Elektrolyte kénnen unerwiinschte Nebenreaktio-
nen wie eine Zersetzung von Elektrolytbestandteilen reduziert werden. Im Umkehrschluss miissen
zur Umsetzung dieser Technologie Strategien entwickelt werden, die eine ausreichende mechani-
sche und chemische Stabilitdt der Elektroden sowie eine ausreichende Zuginglichkeit des Aktiv-
materials flir Elektronen und Lithiumionen garantieren. Um derartige Strategien zu entwickeln,
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ist es notwendig, die Zusammenh#nge zwischen der Elektrodenstruktur und den resultierenden
physikochemischen und elektrochemischen Eigenschaften zu verstehen.

1.2. Zielsetzung und Methodologie der Arbeit

Der Einfluss der dreidimensionalen Substruktur auf die Funktionalitéit von Lithiumionenbatterie-
anoden ist bisher kaum systematisch untersucht worden. Ziel dieser Arbeit ist es daher, verglei-
chende Untersuchungen zum Einfluss der dreidimensionalen Struktur und der Zusammensetzung
von C/Si-Kompositelektroden auf deren Funktionalitit als Lithiumionenbatterieanoden durchzu-
fithren, um daraus Riickschliisse fiir die verbesserte Nutzbarkeit von Silicium als Anodenmaterial
abzuleiten. Neben Kompositstruktur und -zusammensetzung beeinflusst auch die Konnektivitit
der Kompositbestandteile untereinander wesentlich deren Zusammenwirken als Aktivmaterial
(AM), Elektronenleiter und Ionenleiter und ist daher zentrales Thema dieser Arbeit.

Die Methodologie, die zur systematischen Untersuchung dieser Zusammenhinge zum Einsatz
kommt, umfasst folgende Schritte:

1. Entwicklung theoretischer Werkstoffkonzepte im Hinblick auf die gewiinschte Funktionali-
tat

2. Experimentelle Umsetzung durch Synthese von Materialien, die dem konzeptionellen An-
satz moglichst nahe kommen

3. Experimentelle Uberpriifung der tatsichlich erzielten Strukturen und Funktionalitiit mit-
tels materialwissenschaftlicher und elektrochemischer Untersuchungsmethoden

Einen Uberblick iiber das iibergeordnete Werkstoff- und Verfahrenskonzept, das dieser Arbeit
zugrunde liegt, gibt Abbildung 1.1 auf der nichsten Seite. Es umfasst verschiedene Varianten
von C/Si-Kompositen, die sich in ihrer Werkstoffstruktur und ihrem Aktivmaterial/Substrat-
Verhiltnis unterscheiden. Als Kohlenstoffsubstrate werden sowohl partikuldre Materialien als
auch selbsttragende Strukturen eingesetzt, aus denen mittels chemischer Gasphasenabschei-
dung von Silicium C/Si-Komposite hergestellt werden. Die resultierenden selbsttragenden C/Si-
Komposite konnen ohne Zusatz weiterer Komponenten direkt als selbsttragende Elektrode ein-
gesetzt werden, da die elektronisch leitfihige Komponente gleichzeitig als mechanisch tragende
Struktur, Substrat fiir das Aktivmaterial und als Stromkollektor fungiert. Als Basisstruktur
von selbsttragenden Kohlenstoffsubstraten dient ein poroses, hierarchisch strukturiertes Grund-
material.

Unter hierarchischer Struktur im materialwissenschaftlichen Sinne versteht man Materialien,
deren Strukturelemente selbst wiederum bestimmbare Strukturmerkmale aufweisen [7] [8]. Die
hierarchische Ordnung wird hierbei definiert als die Anzahl der Skalenebenen mit erkennbarer
Struktur auferhalb der atomaren Ebene [9].

Bei den in dieser Arbeit entwickelten selbsttragenden, hierarchisch strukturierten C/Si-Kompo-
siten bildet das Kohlenstoffsubstrat zusammen mit dem elektrolytgefiillten Porenraum ein elek-
tronisch /ionisch leitfahiges interpenetrierendes Netzwerk (IPN) (s. Abbildung 1.2b). Partikulédre
Aktivmaterialien hingegen benétigen zur mechanischen Stabilisierung und elektrischen Kontak-
tierung Zusatzstoffe. Beim konventionellen Elektrodendesign werden daher Polymerbinder als
Matrix eingesetzt, in der Aktivmaterial und Leitadditiv dispergiert sind. Der Binder dient zudem
als Reservoir fiir den Elektrolyten und stellt somit die ionische Kontaktierung des Aktivmate-
rials her. Elektrisch leitfahige Zusétze sind fiir die elektronische Kontaktierung des Aktivmate-
rials mit einem Stromkollektor verantwortlich (s. Abbildung 1.2a). Fiir die im Rahmen dieser
Arbeit durchgefithrten elektrochemischen Untersuchungen kommen beide Elektrodenkonzepte
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Variation der Werkstoffstruktur und des Aktivmaterial/Substrat-Verhiltnisses

Hierarchische

Strukturmodifikation

C-Substrat — > | Si-Beschichtung | —— C/Si-Komposit
Selbsttragendes »  Selbsttragende Elektrode
C/Si-Komposit | —— | zerkleinerung
Partikuldres l
. e

Variation der Oberflichenzusammensetzung

Si oder C/Si- Oberflichen-
Komposit funktionalisierung

Abbildung 1.1.: Werkstoff- und Verfahrenskonzept

zum Einsatz. Partikuldre Aktivmaterialien werden zu konventionellen binderbasierten Filmelek-
troden verarbeitet, wahrend hierarchisch strukturierte selbsttragende Strukturen als binderfreie
Elektroden eingesetzt werden.

Aktivmaterial

o /' ronisch
|o'n|s"ch leitfahige Phase
elektronisch ionisch leitfahige Phase leitfahige Phase
leitfahige Phase  (Binder + Elektrolyt)
(a) (b)

Abbildung 1.2.: Vergleich von Elektrodenkonzepten: Konventionelles binderbasiertes Konzept
(a), binderfreies Konzept auf Basis selbsttragender Elektrode mit hierarchischer
Struktur (b)

Um den Einfluss der C/Si-Kompositstruktur auf die Elektrodenfunktionalitit zu untersuchen,
werden partikuldre und selbsttragende C/Si-Komposite miteinander verglichen. Zudem wird der
Einfluss der Komplexitdt hierarchischer Elektrodenstrukturen genauer untersucht, indem die
hierarchische Struktur der eingesetzten selbsttragenden Kohlenstoffsubstrate mit Hilfe verschie-
dener verfahrenstechnischer Ansétze gezielt modifiziert wird.

Inwiefern die Konnektivitdt der Einzelkomponenten die Funktionalitit einer C/Si-Elektrode be-
einflusst, wird ebenfalls betrachtet. Dazu werden selbsttragende C/Si-Komposite zerkleinert, um
die Ausdehnung ihrer IPN-Struktur lokal auf Bruchstiicke zu begrenzen. Daraus hergestellte bin-
derbasierte Elektroden werden einerseits mit selbsttragenden Elektroden verglichen, deren IPN
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die komplette Elektrode umfasst, andererseits mit binderbasierten Elektroden, bei denen Silicium
und Kohlenstoff als Einzelbestandteile eingebracht werden.

Neben der Elektrodenstruktur auf der Makro- und Mikroskala spielen auch die lokalen Eigen-
schaften der Grenzfliche zwischen Aktivmaterial und Elektrolyt eine bedeutende Rolle fiir die
elektrochemische Funktionalitéit eines Anodenmaterials. Besonders beim Einsatz von Silicium
sind die Kontrolle der Grenzflicheneigenschaften sowie deren Anpassung an die ablaufenden elek-
trochemischen Reaktionen und die damit einhergehenden Volumendnderungen des Aktivmate-
rials erstrebenswert, um beispielsweise eine Stabilisierung der Grenzflachenphase (solid electrolyte
interphase, SET) zu erreichen. Im Rahmen dieser Arbeit wird daher versucht, durch Oberflichen-
funktionalisierung die elektronische und ionische Leitfahigkeit siliciumhaltiger Aktivmaterialien
gezielt zu verdndern. Ziel ist es, durch eine ex situ erzeugte ,kiinstliche SEI” die Grenzflachen-
eigenschaften zu verbessern. Dazu kommen nasschemische Methoden zum Einsatz, mit deren
Hilfe Aktivmaterialien fiir Filmelektroden funktionalisiert werden.



2. Theoretische Grundlagen und Stand der
Technik

2.1. Grundlagen von Lithiumbatterien

2.1.1. Funktionsprinzip

Lithiumbatterien fungieren als elektrochemische Energiespeicher, d. h. sie sind in der Lage, die in
ihren Materialien chemisch gebundene Energie ohne Zwischenumwandlung in andere Energiear-
ten in Form elektrischer Energie zur Verfligung zu stellen. Die Basiseinheit eines solchen Systems
wird als elektrochemische Zelle bezeichnet und ist schematisch in Abbildung 2.1 dargestellt.

Entladen e- v e Laden
==
S -«
e e

- +

Anode

N
Fm

Elektrolyt Separator

Abbildung 2.1.: Schematische Darstellung der Funktionsweise einer elektrochemischen Zelle am
Beispiel einer Lithiumsekundérzelle. Die Kennzeichnung von Anode und Katho-
de bezieht sich auf den Entladeprozess.

Das Funktionsprinzip elektrochemischer Zellen beruht darauf, dass zwei Elektroden iiber einen
ionenleitfahigen, aber elektronisch isolierenden Elektrolyten miteinander verbunden sind. Die
Elektronen werden iiber einen dufseren Stromkreis gefiihrt. Dadurch gleichen sie den Ionenstrom
im Inneren der Zelle aus und ermoglichen den Ablauf von Redoxreaktionen. Um einen Kurzschluss
durch den direkten Kontakt der beiden Elektroden zu vermeiden, wird bei Verwendung eines
fliissigen Elektrolyten meist zusitzlich ein Separator eingesetzt, der ionendurchlissig ist, aber
fiir Elektronen isolierend wirkt.

Wenn sich zwei Elektroden mit unterschiedlichem Redoxpotential in einem Elektrolyten befinden,
bildet sich eine Potentialdifferenz zwischen ihnen aus, die als elektromotorische Kraft bezeichnet
wird. Sie ist die Triebkraft dafiir, dass in sogenannten galvanischen Elementen bzw. galvanischen
Zellen Redoxreaktionen zwischen den Elektroden freiwillig ablaufen und der &dufere Strom zur
Verrichtung elektrischer Arbeit genutzt werden kann [10]. Elektrolysezellen hingegen bendtigen
von auken zugefiihrte elektrische Energie, um eine Redoxreaktion in Gang zu setzen [10]. Bei der
freiwillig ablaufenden Reaktion findet am negativen Pol, der Anode, die Oxidationsteilreaktion



2. Theoretische Grundlagen und Stand der Technik

statt, bei der Elektronen frei werden [11]. Am positiven Pol, der Kathode, lauft die Reduktionsre-
aktion unter Aufnahme von Elekronen ab [11]. Gleichzeitig werden bei Lithiumbatterien von der
Anode Lithiumionen an den Elektrolyten abgegeben und an der Kathode aus dem Elektrolyten
aufgenommen.

Sind die elektrochemischen Prozesse auf die beschriebene Entladereaktion beschrinkt, spricht
man von sogenannten Primirzellen. Bei Sekundérzellen bzw. Akkumulatoren sind die elektro-
chemischen Reaktionen reversibel, d. h. die Zelle l&sst sich durch Anlegen einer dufieren Spannung
nach dem Prinzip der Elektrolyse wieder beladen. Beim Laden der Zelle findet die Oxidation (Ab-
gabe von e und Li") also an der positiven Elektrode, die Reduktionsreaktion (Aufnahme von
¢ und Li") an der negativen Elektrode statt. Die Polaritit von Anode und Kathode kehrt sich
also um im Vergleich zur Entladereaktion. Im Kontext von Sekundérzellen werden die Begriffe
Anode und Kathode allerdings iiblicherweise — so auch in dieser Arbeit — mit der Definition fiir
die Entladereaktion assoziiert, wonach die Anode den negativen und die Kathode den positiven
Pol der Zelle bezeichnet.

Der Unterschied zwischen Primér- bzw. Sekundérzelle und Batterie besteht streng genommen
darin, dass eine Batterie (zur Erhohung der Spannung oder der Speicherkapazitét) aus mehreren
elektrisch verschalteten Zellen besteht [12]. Im allgemeinen Sprachgebrauch wird allerdings nicht
zwischen den Begriffen unterschieden. Sofern nicht explizit darauf hingewiesen wird, gilt dies
ebenso fiir die vorliegende Arbeit.

2.1.2. Thermodynamische und kinetische Aspekte

Die Gleichgewichtslage einer chemischen Reaktion héngt von der freien Reaktionsenthalpie AG
der involvierten Stoffe ab, die sich nach der GiBBS-HELMHOLTZ-Gleichung mithilfe der thermo-
dynamischen Grofsen Reaktionsenthalpie AH, Temperatur T und Entropie AS berechnen lésst.
Dabei beschreibt das Produkt aus T und AS den reversiblen Warmeanteil, der je nach Vorzeichen
der Entropiednderung den nutzbaren Anteil der Reaktionsenthalpie erhoht bzw. erniedrigt. Im
Falle elektrochemischer Reaktionen entspricht AG der maximal nutzbaren elektrischen Arbeit
Wel,max:

AG =AH —T - AS = Wel max (2.1)

Fiir elektrochemische Reaktionen bedeutet dies, dass freiwillig ablaufende Reaktionen (AG < 0)
elektrische Arbeit verrichten kénnen (galvanische Elemente, Entladen von Sekundérzellen). Dabei
wird chemische in elektrische Energie umgewandelt. Bei erzwungenen elektrochemischen Reak-
tionen (Elektrolyse, Laden von Sekundérzellen) muss elektrische Energie von auken zugefiihrt
werden, um eine chemische Stoffumwandlung anzutreiben (AG > 0).

Ausgedriickt in elektrischen Grofsen berechnet sich die elektrische Arbeit Wy aus der zwischen
den beiden Elektroden ausgetauschten Ladung @ und ihrer Potentialdifferenz AU:

Wa = —Q - AU (2.2)

Die elektrische Ladungsmenge @ ergibt sich aus dem Produkt von (zeitlich konstantem) Strom
I und Zeit t. Nach dem Faraday-Gesetz verhilt sich ) proportional zur iibertragenen chemi-
schen Stoffmenge n mit der Faraday-Konstante F (96485 C/mol) und der Ladungszahl z (pro
Formelumsatz ausgetauschte Anzahl an Elektronen):
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Die elektrische Arbeit pro Formelumsatz ldsst sich somit ausdriicken als

We = —z-F - AU. (2.4)

Daraus wird ersichtlich, dass eine galvanische Zelle umso mehr Arbeit verrichten kann, je grofier
die Potentialdifferenz zwischen ihren Elektroden ist und je mehr Elektronen dabei iibertragen
werden.

Fiir ein elektrochemisches System, das sich im thermodynamischen Gleichgewicht befindet (kein
Stromfluss, keine Konzentrationsgradienten, vollsténdige Ladungsiibertragung), lasst sich ausge-
hend von den Gleichungen 2.1 und 2.4 die Standardgleichgewichtsspannung U aus der freien
Standardreaktionsenthalpie AG? ableiten. U° entspricht der Differenz der Standardpotentiale
von Kathode (U2) und Anode (UY) aus der elektrochemischen Spannungsreihe:

AGY
0—— g
v z-F

= Ug - U (2.5)
Fiir den Fall, dass sich das elektrochemische System im thermodynamischen Gleichgewicht be-
findet, aber Temperatur, Druck oder Konzentration von den Standardbedingungen abweichen,
lasst sich die Gleichgewichtsspannung Ugg nach der Nernst-Gleichung berechnen

R-T | Tlag
2 F 7 lapg”
wobei R die allgemeine Gaskonstante, aox und areq die Aktivitdten sowie vox und vpeq die sto-
chiometrischen Koeffizienten der oxidierten bzw. reduzierten Spezies bezeichnen.

Uaeg =U"+ (2.6)

Sobald Strom durch die Zelle fliefst, wird das thermodynamische Gleichgewicht gestort, und es
treten sogenannte Polarisationseffekte auf. Diese fithren dazu, dass ein Teil der theoretisch nutz-
baren Energie nicht in elektrische Energie umgewandelt werden kann, sondern in Form von War-
me dissipiert wird. Dadurch sinkt die Zellspannung im Betrieb gegeniiber der Gleichgewichtss-
pannung ab. Die Differenz zwischen der Gleichgewichtszellspannung Ugg und der tatsichlichen
Zellspannung U wird als Uberspannung 7 bezeichnet:

U=Usc—» 1 (2.7)

Man unterscheidet verschiedene Arten von Polarisation, die zur Gesamtiiberspannung beitragen.
Aktivierungs- bzw. Ladungstransferpolarisation limitiert die Geschwindigkeit des Ladungstrans-
fers an der Elektrode und damit die elektrochemische Reaktion. Konzentrationspolarisation tritt
durch Diffusionslimitierung aufgrund von Konzentrationsgradienten der Reaktanden an der Elek-
trodenoberfliche auf. Der Innenwiderstand der Zelle, der durch eine begrenzte elektrische Leit-
fahigkeit der Elektroden, Kontaktwiderstinde, in erster Linie aber durch die limitierte ionische
Leitfdhigkeit des Elektrolyten zustande kommt, fiithrt zur sogenannten ohmschen Polarisation. Da
sich der resultierende Spannungsabfall nach dem ohmschen Gesetz proportional zu Stromstarke
und Innenwiderstand verhilt, wird er auch als ¢R-drop bezeichnet.

Abbildung 2.2 zeigt schematisch die Auswirkung der Polarisationsiiberspannungen in Form einer
Verringerung der Zellspannung im Vergleich zur im stromlosen Zustand gemessenen Leerlauf-
spannung (open circuit voltage, ocv) wiahrend des Entladeprozesses. Beim Laden von Sekundér-
zellen miissen entsprechend hohere Spannungen aufgebracht werden, um die Uberspannungen
auszugleichen.
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Abbildung 2.2.: Polarisation einer elektrochemischen Zelle wihrend des Entladens in Abhéngig-
keit der Stromstérke, nach [11] [13]

2.1.3. Charakteristische Grollen

Die thermodynamischen Betrachungen (vgl. 2.1.2) haben deutlich gemacht, dass die elektrische
Arbeit, die eine Sekundérzelle theoretisch verrichten kann, und damit die in ihr gespeicherte elek-
trisch nutzbare Energie von der tibertragenen Ladungsmenge und der Potentialdifferenz zwischen
Anode und Kathode abhingt. Um méglichst leichte und kompakte elektrochemische Energiespei-
cher zu erméglichen, interessiert fiir praktische Systeme zudem die Masse und das Volumen der
eingesetzten Elektrodenmaterialien.

Zur besseren Vergleichbarkeit verschiedener Elektrodenmaterialien wird daher die in ihnen spei-
cherbare Ladungsmenge (), die auch als Kapazitdt C bezeichnet wird, in Form der sogenannten
spezifischen Kapazitit ¢, d. h. der auf die Masse bzw. das Volumen bezogenen Kapazitit an-
gegeben. Ausgehend von Gleichung 2.3 berechnet sich die gravimetrische spezifische Kapazitit
zu

n-z‘F_ n-z-F

(2.8)

T Tmam naw - Man’
wobei man die Masse des elektrochemisch aktiven Speichermaterials, des sogenannten Aktivma-
terials (AM), bezeichnet. Fiir den Vergleich der Formelumsétze verschiedener Aktivmaterialien
kann may durch die Stoffmenge nay und die Molare Masse May des Aktivmaterials ersetzt
werden. Die volumetrische Kapazitit berechnet sich analog durch Divison von z - F durch das
Aktivmaterialvolumen Vag.

Die verwendeten Lade- und Entladestréme I werden ebenfalls hdufig auf die Menge an Aktiv-
material bezogen. In dieser Arbeit geschieht dies iiberwiegend in Form des spezifischen Stroms
i

I

mam

i = (2.9)
Eine in der Literatur hiufig angegebene Grobe ist die sogenannte C-Rate, die der reziproken
theoretischen Lade-/Entladedauer ¢ (ohne Beriicksichtigung von Verlusten z. B. durch Polarisa-
tionseffekte) entspricht und sich folgendermafen berechnet:

1
C-Rate = TS0 (2.10)

Ql~
o
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Zwischen der theoretischen spezifischen Gesamtkapazitit der Zelle cges, die nur die Kapazitit
der Aktivmaterialien beriicksichtigt, und den theoretischen spezifischen Kapazititen der Anode
ca und der Kathode c¢ besteht folgender Zusammenhang:

1 1 1
= 4+ = (2.11)
Cges A Cc

Die theoretische gravimetrische bzw. volumetrische Energiedichte E ldsst sich dann folgender-
mafen mithilfe der Gesamtkapazitit und der Zellspannung angeben,

E = cges - U. (2.12)
Die theoretische Leistungsdichte P entspricht

I. .
P:leW.P:I U.
Vam MAM

(2.13)

Aufgrund von Verlustmechanismen kann bei der Entladung meist nicht mehr die komplette
Kapazitét entnommen werden, mit der ein Aktivmaterial beladen wurde. Der reversibel nutzbare
Kapazitdtsanteil kann prozentual mithilfe der coulometrischen Effizienz C'E angegeben werden.
Fiir im Ausgangszustand lithiumfreie Anodenmaterialien, wie sie in dieser Arbeit untersucht
wurden, berechnet sich CE mit der Lithiierungskapazitit ¢, bzw. Delithiierungskapazitit cgelt
zu

Cp = Sdefit. (2.14)

Clit

2.1.4. Zellchemie

Um eine moglichst hohe Energiedichte zu erreichen, ergibt sich aus den bisher betrachteten
Zusammenhdngen die Forderung nach Anoden- und Kathodenmaterialien, deren Kombination
eine moglichst hohe spezifische Kapazitdt und Zellspannung ermdglicht. Fir deren Einsatz sind
zudem Elektrolytmaterialien erforderlich, die im relevanten Potentialbereich stabil sind.

Von allen Elementen des Periodensystems weist Lithium das negativste Standardpotential (-
3,01V vs. SHE [14]) auf und ist das leichteste Element, das bei Raumtemperatur in fester Form
vorliegt. Metallisches Lithium hat daher hinsichtlich seiner Stoffeigenschaften beste Vorausset-
zungen fiir einen Einsatz als Anodenmaterial in elektrochemischen Energiespeichern und wurde
bereits in den 1970er Jahren in Primérbatterien vornehmlich mit Kathoden aus Mangandioxid
und auf Basis organischer Elektrolyte eingesetzt [15]. Durch die Weiterentwicklung der Katho-
denmaterialien gelang Ende der 1970er und in den 1980er Jahren die kommerzielle Herstellung
von Lithiumsekundirbatterien mit einer Zellspannung von bis zu 3,2V, aber die Neigung des
metallischen Lithiums zur Dendritenbildung bei der Wiederaufladung fiihrte zu erheblichen Si-
cherheitsproblemen [15]. Erst die Entdeckung von Elektrodenmaterialien, die Lithium in ihre
Struktur reversibel einlagern konnen und dadurch den Einsatz metallischen Lithiums iiberfliissig
machen, verhalf der Li-basierten Batterietechnologie zum Durchbruch gegeniiber den bis dato
vorherrschenden wissrigen Batteriesystemen, deren Zellspannung bisher auf maximal 2V (Blei-
Sdure-Batterie) beschrankt ist. 1991 brachte Sony die erste kommerzielle Sekundéarbatterie mit
Interkalationselektroden aus Kohlenstoff (Anode) und LiCoO2 (Kathode) auf den Markt, mit der
auch der Begriff der Lithiumionenbatterie (LIB) eingefithrt wurde [15] und die bis heute die am
weitesten verbreitete Elektrodenkombination in kommerziellen LIB darstellt |2]. Im Gegensatz
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zu Lithiumbatterien auf Basis von metallischem Lithium liegen die Elektroden im Ausgangs-
zustand ungeladen vor, weil nicht mehr die Anode, sondern die Kathode das Reservoir der als
Ladungstrager zur Verfiigung stehenden Lithiumionen in die Zelle einbringt.

Seither wurde eine Vielzahl an Materialien hinsichtlich ihrer Eignung als Elektrodenmaterialien
fiir Lithiumsekundérbatterien erforscht, um die Energiedichte von Lithiumionenbatterien wei-
ter zu steigern. Abbildung 2.3 gibt einen Uberblick {iber die Potentialbereiche und spezifischen
Kapagzitidten ausgewéhlter Anoden- und Kathodenmaterialien, die im Fokus wissenschaftlicher
Untersuchung stehen und teilweise bereits kommerziell eingesetzt werden. Nach dem ihnen zu-
grundeliegenden Reaktionsmechanismus lassen sie sich in zwel Hauptkategorien einteilen, soge-
nannte Insertions- bzw. Interkalationselektroden und Konversionselektroden [1] [2].

6 - .
Tavorite Spinelle
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5 -
‘/K Schichtoxide

Potential vs. Li/Li*
w

@
14 Li4Ti5012"~.,
C.....
O T T |‘| T T T T T
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Spezifische Kapazitat (mAh/g)

Abbildung 2.3.: Ubersicht iiber die spezifischen Kapazititen und Elektrodenpotentiale von
Anoden- und Kathodenmaterialien fiir Lithiumbatterien nach Daten aus [2], [1]
und [16]. Die schwarze gestrichelte Linie trennt Interkalationsmaterialien (links,
in Blauténen: Kathoden, in grau und schwarz: Anoden) und Konversionsmate-
rialien (rechts, in Griinténen: Kathoden, in Braunténen: Anoden).

Interkalationselektroden bestehen aus einer stabilen Geriiststruktur, die die reversible Ein- und
Auslagerung von Lithium als Gastion ermoglicht, ohne dass die Wirtsstruktur sich dabei si-
gnifikant verdndert [1] [2]. Zu dieser Gruppe von Kathodenmaterialien gehdren in erster Linie
Ubergangsmetalloxide und Polyanionverbindungen, zu denen beispielsweise Lithiumphosphate,
-sulfate und -silikate zdhlen.

Ausgehend von ihrer Kristallstruktur lassen sich diese Verbindungen, die die Mehrheit aller kom-
merziell eingesetzten Kathodenmaterialien ausmachen, in folgende Materialklassen unterteilen:

e Oxide mit schichtartigem Aufbau (layered ozides) wie LiCoOs, LiNiOo, LiMnOs und durch
Ni, Al oder Mn teilsubstituiertes LiCoOs

e Spinelle, z. B. LisMnsQy4
e Olivine wie LiFePOy, LiMnPOy4 oder LiCoPOy4
e Tavorite, z. B. LiFeSO4F oder LiVSOyF

Neben Kohlenstoffen, auf die in 2.3 eingegangen wird, zahlt Lithiumtitanat (Li4Ti5Oq2), was
eine Schichtstruktur aufweist, zu den Interkalationsanoden. Obwohl LiyTisOq2 eine geringere
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spezifische Kapazitit aufweist als Kohlenstoffanoden und aufgrund seines vergleichsweise hohen
Standardpotentials nur eingeschrinkte Zellspannungen erméglicht, hat es sich aufgrund seiner
guten Lade-/Entladedynamik und seiner hohen zyklischen Lebensdauer neben Kohlenstoff als
kommerzielles Anodenmaterial fiir bestimmte Anwendungen etabliert. Die Griinde dafiir liegen
vor allem in der sehr geringen Volumenzunahme bei der Li-Einlagerung von nur 0,2 % [2] und einer
vergleichweise ungestorten Ubertragung von Li-Ionen zwischen Elektrolyt und Aktivmaterial, die
nicht oder kaum durch Reaktionsschichten wie die sogenannte SEI (s. unten) gehemmt wird.

Das hohe Elektrodenpotential von LiyTizOq2 schrinkt zwar die Zellspannung und damit die
Energiedichte ein, aber es erlaubt den Betrieb der Zelle innerhalb des Stabilitdtsbereichs der typi-
scherweise in Lithiumionenbatterien eingesetzten organischen Fliissigelektrolyte. Diese bestehen
aus einem Lithiumleitsalz, allen voran Lithiumhexafluorophosphat (LiPFg), und einer Mischung
aus zyklischen Carbonaten (z. B. Ethylencarbonat, EC, oder Propylencarbonat, PC) und offen-
kettigen Carbonaten wie Dimethylcarbonat (DMC), Diethylcarbonat (DEC) oder Ethylmethyl-
carbonat (EMC) [17]. Thre ionische Leitfihigkeit liegt im Bereich von ca. 0,7-1072 — 1,2 - 1072
S/cm [18].

Wie in Abbildung 2.4 a schematisch dargestellt ist, liegt die untere Stabilitédtsgrenze carbonat-
basierter Elektrolyte in etwa bei 1V vs. Li/Li". In Kombination mit Anodenmaterialien, de-
ren Standardpotential diesen Wert unterschreitet, werden Elektrolytbestandteile durch Reduk-
tionsreaktionen zersetzt. An der Grenzfliche zwischen Anodenmaterial und Elektrolyt entsteht
dadurch eine Reaktionsschicht, in der Li-lonen irreversibel gebunden werden. Diese als solid
electrolyte interphase (SEI) bezeichnete Deckschicht wirkt aufgrund ihrer elektrisch isolieren-
den Eigenschaften passivierend gegen die weitere Zersetzung des Elektrolyten. Die SEI ist Li*-
leitfdhig und ldsst daher den Li-Austausch weiterhin zu. Allerdings schrinkt sie die Kinetik der
Li-Einlagerung ein und ist empfindlich gegeniiber Schadigung durch Volumeninderungen des Ak-
tivmaterials wihrend der Zyklierung. Die Ausbildung einer stabilen SEI ist daher essentiell fiir
die Funktionalitdt aller Anodenmaterialien, deren Elektrodenpotential das Reduktionspotential
des Elektrolyten unterschreitet.

Die im Vergleich zu Lithiumtitanat ca. doppelt so hohe spezifische Kapazitét und eine wesentlich
hohere erzielbare Zellspannung machen Kohlenstoffe, insbesondere Graphit mit einer theoreti-
schen spezifischen Kapazitdt von 372mAh/g, nach wie vor zum Anodenmaterial der Wahl fiir
Lithiumionenbatterien, die vor allem auf eine hohe Energiedichte ausgelegt sind. Die spezifische
Kapazitdat von Kohlenstoffanoden iibersteigt auch die der bekannten Interkalationskathodenma-
terialien. Dennoch kann die spezifische Gesamtkapazitidt der Zelle nicht nur durch Erhéhung der
Kathodenkapazitit gesteigert werden. Auch eine bis zu ca. einer Gréfsenordnung hoéhere spezi-
fische Anodenkapazitit fithrt bei gleichbleibender Kathodenkapazitit zu einer erhéhten spezifi-
schen Gesamtkapaztitdt (s. Abbildung 2.4b).

Daher gab es bereits seit Einfithrung der Lithiumionentechnologie Bestrebungen, Kohlenstoff-
anoden durch Materialien zu ersetzen, die durch Legierungsbildung eine stochiometrisch grofe-
re Lithiummenge aufnehmen kénnen und daher eine hdhere spezifische Kapazitdt ermdoglichen.
Sony gelang mit ,Nexelion” 2005 erstmals die erfolgreiche Kommerzialisierung eines solchen An-
odenmaterials auf Basis einer Mischung aus Zinn, Cobalt und Kohlenstoff [4]. Dariiber hinaus
verhinderten die mit dem Reaktionsmechanismus einhergehenden technologischen Hindernisse
bisher eine breite Markteinfithrung legierungsbildender Anodenmaterialien.

Materialien, die Lithium durch Legierungsbildung einlagern, kénnen als eine Untergruppe der
Konversionsmaterialien angesehen werden [2]. Im Gegensatz zu Interkalationsmaterialien ist die
Lithiumeinlagerung in Konversionselektroden mit einer Anderung der Kristallstruktur des Aktiv-
materials verbunden, die mit dem Aufbrechen und der Entstehung neuer chemischer Bindungen
einhergeht [1] [2]. Durch die Mdéglichkeit mehr Li-Ionen aufzunehmen, weisen sie zwar héhere
theoretische Kapazitdten auf als Interkalationsmaterialien, aber die Ein- und Auslagerung von
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Abbildung 2.4.: a) Stabilitatsbereich des Elektrolyten und SEI-Bildung bei Anodenmaterialien,
deren Elektrodenpotential die untere Stabilitdtsgrenze unterschreitet, nach [19].
b) Theoretische Gesamtkapazitét einer Lithiumionenbatterie als Funktion der
Anodenkapazitit, beispielhaft fiir Kathoden mit einer spezifischen Kapazitét Cc
von 140 bzw. 200mAh/g (basierend auf [3], (©) 2009 Springer, mit freundlicher
Genehmigung durch Springer).

Lithium ist mit groferen Volumendnderungen verbunden, die die mechanische Stabilitét der
Materialien bei wiederholter Lithiierung und Delithiierung stark einschranken. NITTA et al. |2]
nehmen eine Aufteilung der Konversionselektroden in zwei Untergruppen vor, deren Reaktions-
mechanismen sich folgendermafsen unterscheiden:

o Typ A: MX, +zLi+ M+ zLi, /)X
e TypB: =zLi+Y & Li,Y

Unter den legierungbildenden Anoden, die Typ B zuzurechnen sind, sticht vor allem Silicium, auf
das in 2.3 n#her eingegangen wird, durch seine hohe theoretische gravimetrische (3579 mAh/g)
und vergleichsweise hohe volumentrische Kapazitit (2190 mAh/cm?®) gegeniiber anderen Ele-
menten wie Germanium, Zinn oder Phosphor hervor [2] [4]. Bei dieser Materialgruppe treten
die groften Volumeninderungen auf. Konversionsanodenmaterialien wie Metalloxide, Phosphide
oder Nitride, die Typ A zuzuordnen sind, enthalten zusétzliche Elemente, durch die die relative
Volumenzunahme bei der Lithiierung geringer ausfillt. Im Falle der Metalloxide (z. B. FeaOg [20],
SiOx [21], MnCoy04 [22]) entstehen bei der Lithiierung LisO [2] oder andere inaktive Phasen
[21]. Diese Phasen fithren aufgrund ihrer schlechten elektrischen Leitfahigkeit zu hohen irrever-
siblen Kapazititen ,vor allem im ersten Zyklus (bspw. ca. 50% fiir SiOx [4]), und einer grofen
Spannungshysterese zwischen Lithiierung und Delithiierung. Ein zweistufiger Mechanismus ist
moglich, wenn, wie im Fall von SiOy, die nach Typ A ablaufende Konversionsreaktion mit der
Entstehung einer aktiven Komponente des Typs B einhergeht. Unter anderem von AL-MAGHRABI
et al. [21] wurde vorgeschlagen, dass die Lithiierungsreaktion von SiOy iiber die Bildung einer
inaktiven, aber Li"-leitfihigen Matrixphase aus LisSiO4 verlduft. Daraus lisst sich eine theoreti-
sche reversible Kapazitit von ca. 1710 mAh /g fiir SiO ableiten, die im Vergleich mit experimentell
bestimmten Werten (ca. 1300 - 1500 mAh/g) plausibel erscheint [4].

Aus industrieller Sicht werden SiOy und Si-bagierte Metalllegierungen als vielversprechendste
Konversionsanodenmaterialien angesehen. Hitachi beispielsweise berichtet von einer Steigerung
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der Energiedichte durch den Einsatz einer SiO-basierten Anode, wihrend LG, Samsung, 3M
und Panasonic planen oder bereits dabei sind, Si-haltige Legierungen als Anodenmaterialien in
kommerziellen Zellen einzusetzen [4].

Neuen Auftrieb hat die Erforschung legierungsbasierter Anodenmaterialien auch durch Fort-
schritte bei der Entwicklung von Konversionskathodenmaterialien erhalten, die ananlog zu den
Anodenmaterialien ebenfalls hohere theoretische Kapazitdten im Vergleich zu Interkalationska-
thoden versprechen. Konversionskathoden von Typ A umfassen in erster Linie Lithiumhalogenide
wie Fluoride und Chloride. Zu Typ B gehéren lod und die Chalkogenide, von denen insbesondere
Schwefel und Lithiumsulfide hohe theoretische Kapazitdten aufweisen, aber auch Selen und Tellur
aufgrund ihrer hoheren elektrischen Leitfihigkeit fiir vielversprechend gehalten werden [2]. Mit
Schwefel, dessen theoretische spezifische Kapazitit bei 1672mAh/g liegt, konnten in den letzten
Jahren experimentell spezifische Kapazititen von bis zu 1400 mAh/g erreicht werden [1]. Der
Einsatz von LiS als Ausgangssubstanz bietet den Vorteil, dass lithiumfreie Anoden eingesetzt
werden kénnen. Aber auch prélithiiertes Silicium wurde bereits als Anodenmaterial zur Kombi-
nation mit Schwefelkathoden untersucht [23] [24]. Die hochste theoretische Kapazitét ware mit
Sauerstoffkathoden, die ebenfalls Typ B angehéren, zu erreichen. Die technologischen Hiirden
bis zur Umsetzbarkeit reversibler Kathoden auf Basis gasformigen Sauerstoffs in organischen
Elektrolytsystemen werden allerdings noch als sehr hoch eingestuft [1].

2.2. Elektrochemische Charakterisierungsmethoden

Im Folgenden werden elektrochemische Charakterisierungsmethoden vorgestellt, die zur Beurtei-
lung der Funktionalitdt von Elektrodenmaterialien fiir Lithiumionenbatterien eingesetzt werden
und auch im Rahmen dieser Arbeit zur Anwendung kamen.

2.2.1. Cyclovoltammetrie

Bei der Cyclovoltammetrie (CV) handelt es sich um eine elektroanalytische Methode zur Un-
tersuchung der Elektrodenprozesse von Redoxsystemen. Neben der Ermittlung von thermody-
namischen Gréfken wie dem Standardpotential der vorliegenden Redoxpaare kann sie auch dazu
genutzt werden, die Mechanismen der beteiligten Elektrodenreaktionen aufzukliren.

Dazu wird einem ruhenden (nicht geriihrten) elektrochemischen System eine Spannung vorge-
geben, die sich ausgehend vom Startpotential Ug mit konstanter Spannungsvorschubgeschwin-
digkeit bzw. Scanrate v #ndert. Nach Erreichen des Umkehrpotentials Uy wird die Richtung
der Spannungsdnderung invertiert und die Spannung bis zum Erreichen des Endpotentials Ug
mit betragsméfig gleicher Scanrate variiert. Bei Messung weiterer Zyklen wird das resultierende
dreieckformige Spannungsprofil (s. Abbildung 2.5a) mehrfach hintereinander angewendet.

Der Strom, der die Arbeitselektrode durchflieft, wird gemessen und wie in Abbildung 2.5 b darge-
stellt in Abh&ngigkeit der Spannung in Form eines sogenannten Cyclovoltammogramms aufgetra-
gen. Die charakteristischen Stromspitzen kommen dadurch zustande, dass der Elektrodenstrom
bei Anndherung der vorgegebenen Spannung an das Standardpotential einer Redoxreaktion durch
vermehrten Elektronentransfer zwischen Arbeitselektrode und Elektrolyt ansteigt. Daher bildet
sich ein Konzentrationsgefille der elektrochemisch aktiven Spezies an der Elektrodenoberfliche
aus. Mit zunehmendem Umsatz wichst die Schichtdicke dieser Diffusionsschicht an und fiithrt zur
Limitierung weiterer Ladungstransferreaktionen und somit zu einem Absinken des Elektroden-
stroms.

Nach IUPAC-Konvention wird der durch Oxidationsreaktionen an der Arbeitselektrode induzier-
te, sogenannte anodische Strom mit positivemn Vorzeichen versehen. Kathodische Stréme kommen
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anodisch
I

Spannung U (V)
Strom (1)

kathodisch

Uik

Zeit t (h) Spannung U (V)
(a) (b)

Abbildung 2.5.: Schematische Darstellung des Spannungs-Zeit-Profils (a) und der Strom-
Spannungs-Kurve, genannt Cyclovoltammogramm, eines Zyklus einer cyclovol-
tammetrischen Messung (b, basierend auf [25], (C) 2012 Wiley-VCH, mit freund-
licher Genehmigung durch John Wiley and Sons). Im Gegensatz zur Darstellung
in (a) beginnt die Messung in (b) mit positiver Spannungsvorschubgeschwindig-
keit. Nach Erreichen von Uy kehrt sich das Vorzeichen um.

durch Reduktionsreaktionen zustande und erhalten ein negatives Vorzeichen. Das Standard-
potential einer Redoxreaktion liegt zwischen dem zugehérigen positiven (Up,) und negativen
(Upk) Peakpotential. Der Abstand der Peakpotentiale héngt von der Geschwindigkeit des La-
dungsdurchtritts ab und erhéht sich bei geghemmtem Elektronentransfer mit abnehmender Durch-
trittsgeschwindigkeit oder zunehmender Scanrate. Bei Messung in Zweielektrodenanordnung
fiihren hohere Spannungsvorschubgeschwindigkeiten aufgrund des damit verbundenen erhéhten
Stromflusses, der wiederum héhere Uberspannungen zur Folge hat, ebenfalls zu einer grékeren
Verschiebung der Peakpotentiale.

Die Analyse der Peakabstinde und Peakh6henverhéltnisse kann aufserdem zur genaueren Analyse
der Elektronentransferreaktionen genutzt werden [26] [27]. Im Rahmen dieser Arbeit wurde die
Cyclovoltammetrie in erster Linie dazu verwendet, elektrochemisch aktive Spezies anhand der
Peakpotentiale zu identifizieren.

2.2.2. Galvanostatische und potentiostatische Methoden

Zur Untersuchung der Kapazitit und Zyklenstabilitdt von Lithiumionenbatterien kommen iiber-
licherweise galvanostatische (constant current, cc) und potentiostatische (constant voltage, cv)
Lade- und Entladeverfahren zum Einsatz (vgl. |28, S. 136-140, S. 147-148, S. 193-196]).

Bei einer galvanostatischen Messung wird die Zelle mit konstantem Strom geladen bzw. entla-
den, wobei sich die Spannung mit der Zeit &ndert. Die gemessene Spannung ist aufgrund von
Uberspannungen beim Laden héher und beim Entladen geringer als die Leerlaufspannung, also
die Klemmenspannung ohne Stromfluss (open circuit voltage, ocv). Als Abbruchkriterium galva-
nostatischer Messungen wird meist das Erreichen einer bestimmten Spannung, der sogenannten
Lade- bzw. Entladeschlussspannung, vorgegeben.

Beim potentiostatischen Laden/Entladen hélt ein Potentiostat die Klemmenspannung der Zelle
auf einem vorgegebenen Wert. Mit fortschreitender Reaktion ndhern sich die Elektrodenpoten-
tiale dem durch die anliegende Spannung vorgegebenen Gleichgewichtszustand an, wodurch der
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Betrag des gemessenen Stroms sinkt. Der Lade-/Entladeschritt kann durch verschiedene Ab-
bruchkriterien wie z. B. Zeit, Stromstirke oder Kapazitit beendet werden.

Zum Laden von Lithiumionenbatterien kommt meist ein kombiniertes Verfahren aus galvano-
statischem und potentiostatischem Laden (cccv-Ladung bzw. IU-Ladung) zum Einsatz, um die
gespeicherte Kapazitit zu maximieren, aber gleichzeitig zu verhindern, dass es dabei durch Uber-
bzw. Unterschreitung der zuldssigen Spannung an der Elektrodenoberfliche zu einer Schadigung
des Elektrodenmaterials kommt [25]|. Der Entladevorgang wird im realen Betrieb durch die Strom-
aufnahme des Verbrauchers gesteuert. Bei Batterietests wird daher iiblicherweise mit konstantem
Strom oder einem vorgegebenem Belastungsprofil entladen [28, S. 229].

Abbildung 2.6 a zeigt den zeitlichen Verlauf der Klemmenspannung und des Stroms einer An-
odenhalbzelle mit Lithiumreferenzelektrode withrend des Lithiierungsvorgangs bei cccv-Ladung!.

3 . 100 40 120
galvano- : potentio-
statisch (cc) | statisch (cv) L 75 384 - 100
2 3.6
< : L 50 {1 |av Spannung ds0
< i 3.4+
14 ' S L N
N ! F25 < L, =60 2
3 ! Spannung 3 fn "7 ] vorund nach der Stromumschaltung =
. & —
g 01 : o= S 304 AU=384mV,AI=72A_ H40 g
2 : £ E Ri= 53 mQ g
[T I -25 = o 284 G
=) =] S 420
5 -1 « %)
g 50 2.6 Strom
< 4o
=% Al
wn -2 75 2.4
I . . 4 20
-3 — T -100 S0 w
2 B S E
0 5 . 10 15 0 5 0 5 10 15 20 25 30 35 40
Zeitt (h) Zeit t (s)
(a) (b)

Abbildung 2.6.: Schematische Darstellung des cccv-Ladeverfahrens an einer Anodenhalbzel-
le (a, eigene Messung) und der Bestimmung des Innenwiderstands an
einer kommerziellen Vollzelle mithilfe der Stromumschaltmethode, engl.
current switch method (b, adaptiert von [31], (© 2010 entsprechend
http://creativecommons.org/licenses/by/3.0/)

Als Zyklenstabilitédt von Sekundéarbatterien wird die Entwicklung ihrer nutzbaren Kapazitit in
Abhéngigkeit der Zyklenzahl bezeichnet. Sie wird durch wiederholtes Laden und Entladen, die
sogenannte Zyklierung, getestet. Insbesondere wenn Aktivmaterialien zum Einsatz kommen, die
einer starken Volumendnderung wihrend der Zyklierung unterworfen sind, wird die Zyklenstabi-
litdt entscheidend von der Entlade- bzw. Zyklentiefe (depth of discharge, DOD), d. h. der aus der

! Die Begriffe ,Laden” und ,Entladen” werden bei Anodenhalbzellen hiufig uneindeutig verwendet (vgl. beispiels-
weise [29] und [30]). Da Lithium als Gegen- und Referenzelektrode eingesetzt wird, weist die Gegenelektrode
stets ein negativeres Redoxpotential als die Arbeitselektrode auf, die das zu untersuchende ,Anodenmaterial”
enthilt. Die Lithiierung der Arbeitselektrode fiithrt daher nicht nur zum Absinken des Arbeitselektrodenpoten-
tials, sondern zu einem Absinken der gesamten Zellspannung, was bezogen auf das Zellsystem der Entladung
entspricht, und umgekehrt. Bei Einsatz in einer Vollzelle weist dieselbe Arbeitselektrode allerdings das nega-
tivere Standardpotential auf (fungiert dort also tatsichlich als ,Anode”), und wird daher wihrend des Ladens
lithiiert bzw. wéhrend des Entladens delithiiert. Fiir die in dieser Arbeit verwendeten Halbzellen (vgl. 3.4.2)
werden die Begriffe ,Laden” und ,Entladen” analog zur Nomenklatur in der Vollzelle verwendet oder durch die
eindeutigen Beschreibungen Lithiumeinlagerung bzw. Lithiierung und Lithiumauslagerung bzw. Delithiierung
ersetzt.
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2. Theoretische Grundlagen und Stand der Technik

Zelle entnommenen Kapazitit im Vergleich zur theoretisch nutzbaren Kapazitdt bzw. Nennka-
pazitat, beeinflusst [28, S. 142]. Wie viel Kapazitét einer Zelle beim Entladen entnommen bzw.
beim Laden zugefiihrt werden kann, und damit auch deren coulometrische Effizienz héngen auf-
grund von Nebenreaktionen und Polarisationseffekten (vgl. 2.1.2) neben der Temperatur auch
stark vom Entlade- bzw. Ladestrom ab [28, S. 136-141].

Einen mafgeblichen Beitrag zur Polarisation liefert der Innenwiderstand der Zelle (vgl. 2.1.2).
Die Spannungsénderung, die dadurch zustande kommt, héngt ndherungsweise linear vom Strom
ab, der die Zelle durchflieft (IR-drop). Aus diesem Grund konnen stufenférmige Strom- bzw.
Spannungsidnderungen, wie sie beim An-, Aus- oder Umschalten von Strom bzw. Spannung bei
galvanostatischen und potentiostatischen Messungen auftreten, zur Bestimmung des Innenwider-
stands R; verwendet werden:

AU

M="a1

(2.15)
Bei AU handelt es sich um die Differenz der Spannungswerte, bei AT um die Differenz der Strom-
werte direkt vor und nach der stufenférmigen Signalanderung (s. Abbildung 2.6 b). Vorrausset-
zung fiir die Ermittlung aussagekraftiger Widerstandswerte mithilfe von Stromstufenverfahren
(current step method) ist eine ausreichend kurze Dauer der Signalinderung und eine geniigend
hohe Aufzeichnungsrate, die transiente Einfliisse auf die Spannungsidnderung, wie beispielsweise
durch Anderung des Ladezustands, ausschlieft. Auferdem muss die Signalinderungsamplitude
von Spannung und Strom iiber der Auflésungsgrenze des verwendeten Messgeréts liegen. Denn-
noch kénnen mittels Stromstufenmethoden ermittelte Widerstandswerte neben dem reinen ohm-
schen Innenwiderstand auch weitere zeitinvariante Anteile enthalten. Wie SCHWEIGER et al. [31]
gezeigt haben, konnen die mittels Stromstufenmethoden ermittelten Werte daher vom seriellen
Widerstand abweichen, der mittels frequenzabhingiger Messverfahren wie Impedanzspektrosko-
pie (vgl. 2.2.3) bestimmt wurde.

Eine weitere Grofke, die aus galvanostatischen Kapazitdtsmessungen abgeleitet werden kann und
in dieser Arbeit Anwendung findet, ist die nach der Spannung abgeleitete akkumulierte elektri-
sche Ladung dQ/dU, die auch als differentielle Kapazitit bezeichnet wird. Phasengleichgewichte,
die bei Auftragung der Spannung gegeniiber der Kapazitit (U vs. ¢) in Form charakteristi-
scher Plateaus erkennbar sind, treten bei Auftragung der abgeleiteten Grofe dQ/dU gegeniiber
der Spannung als Peak in Erscheinung. Dabei ergeben sich umso héhere Peaks, je flacher die
Plateaus in der U-c-Auftragung verlaufen, und die Peakfliche im dQ/dU-Plot entspricht der
Ladung, die wéhrend der zugehorigen Phasenumwandlung tibertragen wird [4]. Differentielle Ka-
pazitdtskurven (vgl. Abbildung 2.12) zeigen einen &hnlichen Verlauf wie Cyclovoltammogramme
(s. 2.2.1). Die Peakpotentiale sind allerdings durch eine konstante Uberspannung gegeniiber dem
Redoxpotential der reaktiven Spezies verschoben, wohingegen die Potentialverschiebung im Cy-
clovoltammogramm vom jeweiligen Strom abhéngt.

Neben der absoluten entnehmbaren Kapazitit (Delithiierungskapazitit) in Abhéngigkeit der
Zyklenzahl und der coulometrischen Effizienz wurde aus den Zyklierdaten im Rahmen dieser
Arbeit auch die kumulierte irreversible Kapazitit ausgewertet, um die Ursachen des Kapazi-
tatsriickgangs der untersuchten Materialien zu analysieren. Wie von GAUTHIER et al. [29] fiir
siliciumbasierte Elektroden vorgeschlagen, wurden neben der kumulierten relativen irreversiblen
Gesamtkapazitdt CRIC (cumulated relative irreversible capacity)

k
CRIC =) Hitn — Helitn (2.16)
n=1

Cdelit,n
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die Beitrége betrachtet, die durch eine hohere Lithiierungskapazitét cjy, im Vergleich zur Deli-
thiierungskapazitét cgeyr des vorhergehenden Zyklus

k
CRICy, = Z Clit,n+1 — Cdelit,n (217)

— Cdelit,n

und durch eine geringere Delithiierungskapazitét cqelis im Vergleich zum vorangegangenen Zyklus

k
CRICqelit = Z Cdelitin — Cdelit,ni-l (2.18)

— Cdelit,n

zustande kommen. Der Index n bezeichnet dabei jeweils den betrachteten Zyklus.

Die relative irreversible Kapazitat RIC eines Zyklus setzt den irreversiblen Kapazitidtsverlust mit
der aus der Elektrode entnehmbaren, also reversiblen Kapazitit (cqeliy) ins Verhéltnis. Dadurch
wird die individuelle Kapazitdatsentwicklung der einzelnen Elektroden beriicksichtigt und die
RIC- bzw. CRIC-Werte verschiedener Elektroden kénnen besser miteinander verglichen werden.

Unter der vereinfachten Annahme, dass die irreversible Kapazitét wahrend des Lithiierungsvor-
gangs in erster Linie durch Elektrolytzersetzung generiert wird und wahrend des Delithiierungs-
vorgangs durch den mit der Volumenkontraktion einhergehenden Verlust an elektrisch kontak-
tiertem Aktivmaterial zustande kommt, kann C'RICj;; mit der SEI-Bildung und C RICget mit
der Dekontaktierung des Aktivmaterials assoziiert werden [29].

2.2.3. Impedanzspektroskopie

Mithilfe der Impedanzspektroskopie kann der komplexe Wechselstromwiderstand, die sogenannte
(elektrische) Impedanz, eines Systems in Abh#ngigkeit der Frequenz bestimmt werden. Dazu
wird das zu untersuchende System mit einer sinusformigen Wechselspannung U (t) oder einem
sinusférmigen Wechselstrom I(t) kleiner Amplitude angeregt und die resultierende Strom- bzw.
Spannungsantwort aufgezeichnet. Das Antwortsignal ist ein sinusférmiges Signal gleicher Fre-
quenz, das um den Phasenwinkel ¢ gegeniiber dem Anregungssignal verschoben ist und sich
in der Amplitude unterscheiden kann. Die Impedanz Z(w) berechnet sich nach dem ohmschen
Gesetz als Quotient aus Spannung und Strom:

Z(w) = —= = |Z| (cos p + jsinp) (2.19)

Dabei bezeichnet w die Kreisfrequenz und |Z| den Betrag der Impedanz. Die komplexe Schreib-
weise erlaubt die Angabe eines Realteils Z’ und eines Imaginérteils Z” (Gleichung (2.20)) bzw.
die Darstellung von Betrag und Phase (Gleichung (2.21)):

Z'=|Z|cosp, Z" = |Z|sin¢ (2.20)

Z/
|Z| =V Z"” + 2", ¢ = arctan (Z”) (2.21)
Die Anregungsfrequenz f (f = w/2m) zur Untersuchung elektrochemischer Systeme liegt meist

im Bereich von 1mHz bis 1 MHz. Die gemessene Impedanz héngt von den elektrischen und
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elektrochemischen Eigenschaften des Systems ab, die durch den Vergleich mit modellierten elek-
trischen Ersatzschaltbildern bestimmt werden kénnen. Ublicherweise erfolgt die Darstellung der
Impedanz in Form des sogenannten Nyquist-Plots, bei dem der (negative) Imaginérteil iiber
dem Realteil aufgetragen wird oder anhand des Bode-Plots, bei dem Betrag und Phase iiber der
(Kreis-) Frequenz aufgetragen werden.

Zeigt das Testobjekt ausschlieflich ohmsches Verhalten, tritt keine Phasenverschiebung zwischen
Spannung und Strom auf. Die Impedanz ist somit unabhéngig von der Frequenz und entspricht
dem ohmschen Widerstand R, dessen Imaginérteil 0 ist. Elektrochemische Zellen weisen aufgrund
der verschiedenartigen enthaltenen Materialien und der vielschichtigen ablaufenden Prozesse ein
komplexeres Impedanzverhalten auf. In Abbildung 2.7 ist eine schematische Auftragung des Im-
pedanzspektrums einer Lithiumionenzelle im Nyquist-Plot (a) und das zugehorige Ersatzschalt-
bild (b) dargestellt.

7
Ladungstransfer-
limiterung Re Zy
maxRetCar = 1 Diffusions- R
limiterung I
| | .
Re/2 [ |
Ca

(a) (b)

Abbildung 2.7.: Schematischer Nyquist-Plot (a) und Ersatzschaltbild (b) einer Lithiumionenzel-
le, nach [25]

Der Halbkreis im Nyquist-Diagramm ergibt sich aus der Parallelschaltung eines ohmschen Wi-
derstands (R¢¢) mit einem Kondensator (Cqp). Die Verschiebung des Halbkreises auf der reellen
Achse (Z') weg vom Ursprung wird durch einen weiteren, seriell zur RC-Parallelschaltung liegen-
den ohmschen Widerstand Rg verursacht. Die Gerade mit 45° Steigung ist auf die sogenannte
Warburgimpedanz Zvw zuriickzufiihren.

Die Interpretation der mittels Modellbildung identifizierten resistiven, kapazitiven oder indukti-
ven Komponenten hinsichtlich ihrer physikalischen Entsprechung erfolgt anhand der chemischen
und elektrochemischen Zusammenhénge in der elektrochemischen Zelle folgendermafen [25]: Der
serielle Widerstand Rg wird dem ohmschen Widerstand zugeordnet, der sich aus dem Elektrolyt-
widerstand, den Elektroden-, Kontakt- und ggf. Zuleitungswiderstianden ergibt (vgl. 2.1.2). Gra-
phisch kann Rg im Nyquist-Plot aus dem Schnittpunkt der Impedanzkurve mit der Realachse
abgelesen werden. Cq bildet das kapazitive Verhalten der elektrochemischen Doppelschicht an
der Elektrode-Elektrolyt-Grenzfliche ab, wihrend R¢¢ den resistiven Charakter des Ladungs-
transfers (charge transfer resistance) an der Grenzflache beschreibt (vgl. 2.1.2). Rt entspricht
dem Durchmesser des Halbkreises im Nyquist-Plot und kann aus dem Schnittpunkt des Impe-
danzspektrums mit der Realachse bei hoheren Frequenzen abziiglich Rg bestimmt werden. Bei
noch niedrigeren Frequenzen dominiert die Warburgimpedanz Zyy, die die Diffusionslimitierung
der Ladungstriger beschreibt. Kommt es wihrend des Zyklierens zur SEI-Bildung (vgl. 2.1.4),
treten meist ein zusdtzlicher Halbkreis im Nyquist-Plot und ein weiteres in Serie geschaltetes
RC-Glied im Ersatzschaltbild auf.
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2.3. Kohlenstoff und Silicium als Anodenmaterialien fiir
Lithiumionenbatterien

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Kompositmaterialien unterschiedlicher Struktur aus Silici-
um und Kohlenstoff synthetisiert und hinsichtlich ihrer Funktionalitdt als Anodenmaterial fiir
Lithiumionenbatterien untersucht. Das folgende Kapitel gibt einen Uberblick iiber die wichtigs-
ten Eigenschaften von Silicium und Kohlenstoff, die fiir ihren Einsatz als Aktivmaterialien in
Lithiumionenbatterien relevant sind.

2.3.1. Stoffliche Funktionseigenschaften

Als Anodenmaterial eingesetzt werden vor allem Kohlenstoffe mit graphitischer Struktur. Die-
se besteht aus einem Schichtgitter parallel angeordneter Graphenlagen, die aus einem planaren
hexagonalen Netzwerk sp?-hybridisierter Kohlenstoffatome aufgebaut sind (s. Abbildung 2.8).
Im Gegensatz zur idealen Graphitstruktur weisen reale graphitische Kohlenstoffe abhingig von
ihrer Herstellung oft eine geringere Kristallinitit auf. Die Fehlordnungen kénnen unterschiedlich
stark ausgeprigt sein und von einer turbostratischen Struktur (s. Abbildung 2.8 b), bei der noch
eine {iberwiegend planare Ausrichtung der Kohlenstofflagen vorliegt, bis zu einer als amorph be-
zeichneten Struktur (s. Abbildung 2.8 ¢) reichen, in der die kristallinen Bereiche eine Grofe von
10 nm nicht tiberschreiten [16]. Sogenannte hard carbons, die zum Teil ebenfalls als Anodenmate-
rial eingesetzt werden, weisen eine amorphe Struktur auf, die auch bei Temperaturen > 2500 °C
nicht in Graphit umgewandelt werden kann.

/4 amorphe Phase
d002 =0.3354 nm dooz =>0.3440 nm

L, =300 nm L.<50nm kristalline Phase

(a) graphitisch (b) turbostratisch (¢) amorph

Abbildung 2.8.: Schematische Darstellung verschiedener Kohlenstoffmikrostrukturen mit Anga-
be des Gitterabstands zwischen den (002)-Ebenen dgge und der Kristallitgroke
in Richtung der ¢-Achse L. (basierend auf [16], (©) 2012 Wiley-VCH, mit freund-
licher Genehmigung durch John Wiley and Sons)

Die Mikrostruktur des Kohlenstoffs wirkt sich stark auf seine physikalischen Eigenschaften aus.
Mit zunehmendem Graphitisierungsgrad nimmt die Dichte zu und die Leitfdhigkeit wird stark
anisotrop. Die elektrische Leitfahigkeit parallel zu den Graphenlagen (ab-Richtung) betréigt ca.
2-10% — 4-10°S/m, wihrend sie senkrecht dazu (c-Richtung) nur ca. 3 - 102 S/m betriigt.

Silicium wird als Anodenmaterial sowohl in kristalliner als auch amorpher Form eingesetzt.
Dichte und elektrische Leitfdhigkeit unterscheiden sich weniger stark als dies bei verschiedenen
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Kohlenstoffmodifikationen der Fall ist. Tabelle 2.1 zeigt ausgewéhlte Kenngrofen von Kohlen-
stoff und Silicium im Vergleich. Wahrend die Dichte der beiden Materialien dhnlich ist, weist
Silicium eine um mindestens 4 Grofsenordnungen geringere elektrische Leitfahigkeit auf. Die
LiT-Diffusionskoeffizienten, die in der Literatur angegeben werden, erstrecken sich bei beiden
Materialien iiber mehrere Grofsenordnungen, was vor allem auf die unterschiedlichen Messme-
thoden zuriickzufithren ist, mit denen die Werte ermittelt wurden [32]. Poren und Defekte in
ungeordnetem Kohlenstoff verlangsamen die Li"-Diffusion, die daher in hard carbons generell
sehr tréige ist [33].

Tabelle 2.1.: Fiir die Funktionalitdt als Anodenmaterialien relevante Eigenschaften von Kohlen-
stoff und Silicium

Kohlenstoff Silicium
) amorph bis graphitisch kristallin (kubisches Gitter,
Kristallstrulktur (hexagonales Gitter) Diamantstruktur) / amorph
Dichte (g/cm?®) ca. 1,76 - 2,26 [34] [35] [36] ca. 2,33 [37] / ca. 2,28 [38]
Elektrische Leitfihigkeit ca. 3-1073[37] / <3-1072

ca. 1-10% - 4-10° [36] [34] [35]

(S/m) [39]
.+_ . . .

Li ) Diffusionskoeffizient 10717 - 10710 [33] 10-17 - 1012 [32]

(m?/s)

maximal lithiierte Phage LiCg Liy5Siy

theoretische spezifische

Kapazitiit bzgl. LiC 372mAh/g bzw. 3579mAh/g bzw.
: 6 3 3

bzw. LijsSis 820 mAh/cm? [16] 2190 mAh/cm? [2]

Potential vs. Li/Li" (mV) > 0 bis ca. 250 [40] ca. 50 - 500 [41]

Volumenzunahme bei bis ca. 10 % [40] 280 % [42]

max. Lithiierung

Die héhere spezifische Kapazitit, das héhere Elektrodenpotential und die gréfsere Volumenzu-
nahme bei der Lithiierung von Silicium im Vergleich zu den Kohlenstoffmaterialien sind auf
die unterschiedlichen Reaktionsmechanismen zuriickzufiihren, auf die im néchsten Kapitel ndher
eingegangen wird.

2.3.2. Elektrochemische Prozesse

Wie bereits in 2.1.4 kurz skizziert wurde, unterscheiden sich die Mechanismen der Lithiierung
und Delithiierung von Kohlenstoff und Silicam. Wahrend die Lithiumeinlagerung in Kohlenstoff-
materialien, insbesondere Graphit, durch Interkalation geschieht, basiert sie bei Silicium auf der
Legierungsbildung mit Lithium.

Kohlenstoff Formal lisst sich die Lithiierung und Delithiierung von Kohlenstoff folgendermafen
beschreiben:

Cp +zLit + ze” = Li,C, (2.22)
Abbildung 2.9 zeigt schematisch, wie die Interkalation von Lithium in Graphit verlduft. Unter-

halb von ca. 0,25 V werden mit sinkendem Elektrodenpotential nach und nach die Van-der-Waals-
Bindungen zwischen den Graphenlagen gedffnet, wodurch Lithium sich in den Zwischenebenen
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Abbildung 2.9.: Schematische Darstellung der stufenférmigen Interkalation von Lithium in Gra-
phit: Galvanostatische Kurve (links), voltammetrische Kurve (rechts), Abbil-
dung basierend auf [16], (©) 2012 Wiley-VCH, mit freundlicher Genehmigung
durch John Wiley and Sons

des hexagonalen Gitters einlagern kann, und sogenannte graphite intercalation compounds (GIC')
entstehen. Der Zutritt der Li-lonen zur Gitterstruktur erfolgt iiberwiegend parallel zu den Basal-
ebenen des hexagonalen Gitters. Daher wird zun&chst Lithium in die aktuell zugéngliche Zwische-
nebene eingelagert, bevor stufenweise ndher beieinanderliegende Zwischengitterebenen aufgefiillt
werden. Dieses Phidnomen wird als stage formation oder staging bezeichnet. Die Bezeichnung der
Stufe (stage) gibt die Anzahl der nicht mit Lithium befiillten benachbarten Graphenlagen an.
In den Zusammensetzungsbereichen, in denen jeweils zwei Phasen gleichzeitig vorliegen, bleibt
das Elektrodenpotential unverindert, was sich im galvanostatischen Potentialverlauf in Form
eines Plateaus (Abbildung 2.9links) und in der voltammetrischen Kurve als Peak dufsert (Ab-
bildung 2.9 rechts). Die Besetzung aller Zwischengitterebenen entspricht der stéchiometrischen
Zusammensetzung LiCg, woraus sich die theoretische spezifische Kapazitdt von Graphit in Héhe
von 372mAh/g ergibt.

Bei amorphen Kohlenstoffen kann Lithium aufgrund der unregelméfigen Anordnung der Kohlen-
stoffcluster an vielen Stellen gleichzeitig in die Struktur eindringen. Daher weist die Potential-
kurve amorpher Kohlenstoffe nicht die fiir Graphit typischen Spannungsplateaus, sondern einen
kontinuierlichen Verlauf (sloping potential) auf (s. Abbildung 2.10). Durch zusétzliche Adsorp-
tion von Lithium in Nanoporen kénnen amorphe Kohlenstoffe prinzipiell hohere spezifische Ka-
pazititen erreichen als Graphit. Warmebehandlung bei Temperaturen > 1000 °C fiihrt bei hard
carbons allerdings dazu, dass die Nanoporen sich 6ffnen [40]. Elektrolyt kann dadurch ins Inne-
re der Struktur eindringen, was dazu fiithrt, dass nur noch Kapazitdten von < 200mAh/g [16]
erreicht werden konnen und die irreversible Kapazitét stark ansteigt [40]. Ein weiterer Vorteil
gegeniiber Graphit ist, dass es aufgrund des grofseren Abstands zwischen den Kohlenstofflagen

21



2. Theoretische Grundlagen und Stand der Technik

, 2 Interkalation
418
= 10-40A
% ::i Interkalation \\M \\/\//// L
" AV
308 ITINGN
g gj Adsorption
e 02

0 e — ———— ;7

0 100 200 300 400 500 600 700 800

Kapazitat (mAh/g)

Abbildung 2.10.: Galvanostatische Potentialkurve der ersten Lithiierung und Delithiierung von
amorphem Kohlenstoff [43], (©) 2013 Springer, mit freundlicher Genehmigung

durch Springer

(ca. 0,380 nm) kaum zur Volumenexpansion wahrend der Lithiierung kommt [40].
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Abbildung 2.11.: a) Schematische Darstellung der solid electrolyte interphase auf einer Kohlen-
stoffelektrode, nach [44], b) Galvanostatische Potentialkurven des ersten (oben)
bzw. zweiten (unten) Lade-/Entladezyklus einer Graphitanode [43], (©) 2013
Springer, mit freundlicher Genehmigung durch Springer

Da die Interkalations- und Adsorptionspotentiale von Kohlenstoffelektroden auferhalb des Stabi-
litatsbereichs gangiger Fliissigelektrolyte liegen, kommt es insbesondere bei der ersten Lithiierung
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zur SEI-Bildung (vgl. 2.1.4). Dabei werden Elektrolytbestandteile reduziert und bilden eine Re-
aktionsschicht, deren Aufbau und Zusammensetzung schematisch in Abbildung 2.11 dargestellt
sind. In der Nahe der Elektrode befinden sich stirker reduzierte Komponenten und daher ver-
starkt anorganische Phasen, insbesondere Lithiumcarbonat (LioCOs), Lithiumfluorid (LiF) und
Lithiumoxid (Li2O). In Richtung des Elektrolyten iiberwiegen organische Bestandteile mit poly-
merem Charakter.

Die SEI-Bildung gilt als Hauptursache fiir den Kapazitétsverlust im ersten Zyklus, der in Ab-
bildung 2.11 anhand der Lade-/Entladekurven einer Graphitanode dargestellt ist. Geringere
spezifische Oberflachen der Aktivmaterialien verringern im Allgemeinen die SEI-Bildung [16].
Weitere Griinde fiir das Auftreten irreversibler Kapazititen bei Kohlenstoffen sind die Reduk-
tion von HoO- oder Os-Verunreinigungen bzw. funktioneller sauerstofthaltiger Gruppen auf der
Kohlenstoffoberfliche. Insbesondere bei graphitischen Kohlenstoffen besteht die Gefahr einer Ko-
interkalation von Losungsmittelmolekiilen, die zu einer starken Volumenausdehnung (> 100 %)
fiihren und eine Delamination der Graphenlagen sowie die Bildung zusétzlicher SEI im Inneren
der Materialstruktur verursachen [40]. Durch den Einsatz von Ethylencarbonat als Losungsmit-
telkomponente kann die Delaminationsgefahr wesentlich verringert werden [40].

Silicium  Allgemein ldsst sich die Legierungsbildung zwischen Silicium und Lithium geméf fol-
gender Gleichung formulieren:

Si+ zLit + xe” = Li,Si (2.23)

Bei der elektrochemischen Lithiierung von kristallinem Silicium bei Raumtemperatur findet eine
Amorphisierung des Aktivmaterials statt [45]. Anstelle der thermodynamisch stabilen interme-
tallischen Verbindungen bilden sich dabei metastabile amorphe Lithiumsilicidphasen. Die am
stirksten lithiierte Phase, die dabei erreicht werden kann, hat die stdchiometrische Zusammen-
setzung Lij5Sis, was einem maximalen Wert fir  von 15/4 bzw. 3,75 entspricht [42]. Daraus
ergibt sich die theoretische spezifische Kapazitit von Silicium zu 3579 mAh/g.

Die Lithiierung von kristallinem Silicium beginnt laut OBROVAC und KRAUSE ab einer Spannung
von ca. 170mV vs. Li/Li" [41] und lduft hauptséchlich in einer 2-Phasen-Reaktion ab. Solche
Reaktionen fiilhren zur Entstehung von 2-Phasen-Gebieten, deren Phasen sich in ihrem mola-
ren Volumen stark unterscheiden, wie dies bei Koexistenz einer kristallinen und einer amorphen
Phase der Fall ist [4]. Dabei findet die Reaktion — hier die Umwandlung von kristallinem Si
(cr-Si) in amorphes Li-Silicid (a-LiySi) — entlang einer Reaktionsfront statt, die die Ausbildung
einer scharfen Phasengrenze zur Folge hat. Der Umwandlungsprozess ist in Abbildung 2.12 a an-
hand von Simulationsergebnissen [46] veranschaulicht. Dieser Bereich ist in der galvanostatischen
Spannungskurve als Plateau mit leicht sinkender Tendenz (s. Abbildung 2.12b) bzw. als Peak
bei ca. 100mV in der differentiellen Kapazitdtsauftragung (s. Abbildung 2.12d) zu erkennen und
jeweils mit I gekennzeichnet. L1 und DAHN [47] bestimmten y der mit cr-Si koexistierenden Phase
a-LiySi mittels in situ-XRD zu 3,5 £ 0,2.

Nach vollstdndiger Umwandlung von cr-Si in a-LiySi verlduft die weitere Li-Einlagerung als
1-Phasen-Reaktion. Das heifst der Li-Anteil der amorphen Phase erhtht sich gleichméfig (so-
lid solution) und fiihrt zur Ausbildung einer stérker lithiierten amorphen Silicidphase a-LixSi
(x >y ~3,5). Abbildung 2.12 ¢ stellt die bisher beschriebenen und im Folgenden weiter ausgefiihr-
ten Mechanismen von der ersten bis zur zweiten Lithiierung ausgehend von kristallinem Silicium
in Form eines schematischen Phasendiagramms (basierend auf |47]) dar. Die zugrundeliegenden
Reaktionsgleichungen sind in vereinfachter Form in Tabelle 2.2 aufgefiihrt. Die Nummerierung der
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Abbildung 2.12.: a) Simulation der Lithiierung von kristallinem Silicium in einer 2-Phasen-

Reaktion. Dargestellt ist die (110)-Ebene. Abgedruckt (adaptiert) mit freund-
licher Genehmigung durch [46], (©) 2012 American Chemical Society. b) Span-
nungskurve einer kristallinen Siliciumelektrode, anhand derer die elektrochemi-
sche Umwandlung in amorphe Li-Si-Phasen, kristallines Li;55i4 und amorphes
Silicium gezeigt wird (Einzelheiten s. Text, Abbildung basierend auf [41]). c)
Schematisches Phasendiagramm, das ausgehend von kristallinem Si den ers-
ten vollen Lade-/Entladezyklus und die zweite Lithiierung bis zur Ausbildung
der kristallinen LijsSig-Phase als Funktion des Li-Gehalts zeigt, adaptiert von
[47] [4]. d) Auftragung der differentiellen Kapazitit in Abhéngigkeit der Span-
nung aus den Daten von b, basierend auf [41]. Abbildungen b), ¢) und d)
abgedruckt mit freundlicher Genehmigung durch The Electrochemical Society,
(©) 2007 ECS.

Gleichungen erfolgt analog zu Abbildung 2.12. Sie dient der Zuordnung der jeweiligen Reaktio-
nen zu den markanten Merkmalen der Spannungskurve (Abbildung 2.12b) und der differentiellen
Kapazitat (Abbildung 2.12d) bzw. der Bereiche des Phasendiagramms (Abbildung 2.12¢).

Wenn durch fortschreitende Li-Einlagerung die stochiometrische Zusammensetzung Lij5Sig (LixSi
mit x = 3,75) erreicht ist, liegen alle Si-Atome isoliert vor. Durch die hohe Mobilitét der Li-Atome
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Tabelle 2.2.: Vereinfachte Reaktionsgleichungen der Lithiierung und Delithiierung ausgehend von
kristallinem Silicium (nach [4] und [41]). Die Nummerierung erfolgt entsprechend
Abbildung 2.12b - d.

Erste Lithiierung

I. cr — S +—LZ> a— LiySt 2-Phasen-Reaktion
a— LiySi LN Li,Si 1-Phasen-Reaktion

II. a— Li,S% +—LZ> cr — Li155i4  2-Phasen-Reaktion
O<y<x<3,7

Erste Delithiierung

L. er — LiysSia —% a — Li,Si 2-Phasen-Reaktion
a— Li,Si _—M> a— Li, St 1-Phasen-Reaktion
3,7>z2z>x>0

Zweite oder spitere Lithiierung

IV. a—-5i +—LZ> a — Li,Si 1-Phasen-Reaktion
0<z<3,75

bei Lithiierung bis U < 70mV [4] zusétzlich:

VI wvgl 1L 2-Phasen-Reaktion

Zweite oder spitere Delithiierung
nach Lithiierungsschritt VI.:

VIL.  vgl. IIL 2-Phasen-Reaktion

nach Lithiierungsschritt IV.:

V. a-— Li,Si _—M> a—Si 1-Phasen-Reaktion
3,75 >x >0

ist die Kristallisation der metastabilen LijsSis-Phase energetisch begiinstigt, weil sie dadurch
einen Zustand geringerer Energie im Vergleich zur amorphen Struktur einnimmt [4]. Lij5Sig
kristallisiert in kubischem Gitter (Raumgruppe I43d) und erstreckt sich iiber einen gewissen
Kapazitétsbereich (vgl. Abbildung 2.12¢) [47]. Daher wird die kristallisierte Li-Silicidphase von
Li und Dahn als Lijs+wSisangegeben [47], hier allerdings vereinfacht als cr-Lij5Sis bezeichnet.

Die Delithiierung der kristallinen Lij5Siq-Phase erfolgt in einer 2-Phasen-Reaktion, wobei cr-
Lii5Si4 in Li,Si mit z ~ 2 umgewandelt wird [47] (s. Abbildung 2.12c). Dadurch kommt das mit
[IT gekennzeichnete Plateau bei ca. 0,45V in der Spannungskurve (s. Abbildung 2.12b) bzw. der
zugehorige charakteristische Peak der differentiellen Kapazitét (s. Abbildung 2.12d) zustande.
Die weitere Delithiierung verlauft gleichméfig in einem 1-Phasen-Gebiet (a-LixSi mit x < z), was
sich in einem kontinuierlichen Spannungsanstieg dufert (s. Abbildung 2.12b). Bei vollstandiger
Delithiierung entsteht amorphes Silicium (a-Si).

Die Lithiierung des amorphen Siliciums ab dem zweiten Zyklus ist durch zwei Quasiplateaus in
der Spannungskurve bzw. zwei breitgezogene differentielle Kapazitidtspeaks gekennzeichnet, die
auf den Ablauf von 1-Phasen-Reaktionen hindeuten (s. Tabelle 2.2) [41]. Bis zu einer Zusammen-
setzung von a-Li,Si mit x < 2 sind die Li-Atome iiberwiegend von Si-Atomen umgeben, wihrend
sich ab x > 2 mehrheitlich andere Li-Atome in ihrer Nachbarschaft befinden. Die Einlagerung zu-
sitzlicher Li-Atome ist dann energetisch weniger giinstig, was dazu fiihrt, dass die pro weiterem
Li-Atom iibertragene Energie geringer ausfillt und die Spannung sinkt. Das Plateau bzw. der
Peak um ca. 0,25V (Abbildung 2.12b und d, TV(a)) ist daher der Bildung von a-LixSi mit x < 2
zuzuordnen [48]. Die Lithiierung von a-LixSi mit x > 2 fithrt zur Ausbildung des Plateaus bzw.
des Peaks im Bereich von ca. 0,1 V (Abbildung 2.12b und d, IV(b)) [48]. Wenn die Li-Einlagerung
weiter voranschreitet und ein Potential von ca. 70mV [4] unterschreitet, kommt es erneut zur
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Kristallisation von Li5Si4 (s. Abbildung 2.12b und ¢, Tabelle 2.2, VI). Darauf deuten der kleine
Peak bei ca. 50 mV (V1) im Lithiierungshalbzyklus der differentiellen Kapazitit und der charak-
teristische scharfe Peak (VII) im folgenden Delithiierungshalbzyklus hin (s. Abbildung 2.12d)
[47]. Wenn die Ausbildung von cr-Lij5Sis vermieden wird, laufen bei der folgenden Delithiierung
die 1-Phasen-Reaktionen in umgekehrter Reihenfolge ab (s. Abbildung 2.12b und d, V(a), V(b),
Tabelle 2.2) [41] [49].

Liegt das Ausgangsmaterial als amorphes Silicium vor, finden bei der ersten Lithiierung ver-
mutlich ebenfalls 2-Phasen-Reaktionen statt, wobei jedoch im Vergleich zu kristallinem Silicium
weniger Aktivierungsenergie bendtigt wird, um die Si-Bindungen aufzubrechen [50]. Die ,Flach-
heit” des Spannungsplateaus der ersten Lithiierung ist daher ein Maf fiir die Energie, die fiir das
Eindringen des Lithiums in die Si-Struktur ben&tigt wird [4]. Untersuchungen von GAUTHIER et
al. [49] haben aufserdem ergeben, dass bei der Lithiierung starke Inhomogenititen in der Zusam-
mensetzung im Bereich weniger Hundert Nanometer auftreten kénnen, die in erster Linie auf eine
Streuung der Partikelgrofe und eine ungleichméfige elektrische Anbindung des Siliciums zuriick-
gefiihrt werden. So kénnen beispielsweise kristalline und amorphe Li;5Sig-Phasen sowie komplett
unlithiiertes Silicium in unmittelbarer Ndhe zueinander vorliegen. In der dQ/dU-Auftragung
kénnen sich daher die Merkmale von 1-Phasen- und 2-Phasen-Reaktionen iiberlagern.

Zum Versténdnis der Strukturverdnderungen des Siliciums, die wahrend der Lithiierung und De-
lithiierung auftreten, haben insbesondere in situ-Methoden wie XRD, TEM, Mdssbauer- und
NMR-Spektroskopie, akustische Emissionsmessungen sowie in situ-Spannungsmessungen, aber
auch Simulationsmethoden beigetragen [4]. Es wurde festgestellt, dass eine verstirkte Materi-
aldegradation in Folge von 2-Phasen-Reaktionen auftritt. Die grofen Konzentrationsgradienten
im Bereich der Phasengrenze fiihren zu einer inhomogenen Volumendnderung und lokal erhhten
Spannungen. Daher kommt es vor allem bei der Lithiierung von kristallinem Silicium und der De-
lithiierung von kristallinem Li;5Si4 zu starker Rissbildung. Durch eine Verringerung der Grofe des
eingesetzten Silicums auf Werte unterhalb einer kritischen Gréfse von 150 - 300 nm fiir kristallines
Si bzw. > 870nm fiir amorphes Si konnte eine Rissbildung bei der ersten Lithiierung allerdings
vermieden werden. Theoretischen Berechnungen zufolge, die Materialkennwerte wie Oberflichen-
energie, Querkontraktionszahl, Anfangsvolumen und Volumendifferenz beriicksichtigen, liegt die
kritische Korngrofe fiir sprode Li-Legierungen unterhalb der Grofe der Einheitszelle des Kristall-
gitters [51] [16]. Daraus ldsst sich ableiten, dass alleine durch die Verringerung der Partikelgroke
eine Rissbildung nicht komplett verhindert werden kann. Desweiteren wurde festgestellt, dass die
Lithiierung von kristallinem Silicium anisotrop verlduft. Aufgrund einer bevorzugten Li-Diffusion
in <110>-Richtung findet in dieser Richtung auch eine stirkere Ausdehnung statt [4].

Die groke Spannungshysterese, die generell zwischen der Lithiierung und der Delithiierung von Si-
Li-Legierungen auftritt (s. Abbildung 2.12b und d) , ist zum Teil auf ohmsche Widersténde und
damit einhergehende Polarisationseffekte zuriickzufiihren. Da sie allerdings auch bei sehr geringen
Stromen noch deutlich ausgeprigt ist, wird angenommen, dass dafiir zusétzlich noch andere
Effekte verantwortlich sind. Es gibt verschiedene Erklarungsansitze, die einen Zusammenhang
mit Bindungs- und Nukleationsenergien, mit thermodynamischen bzw. kinetischen Effekten oder
mit einer Spannungs-Potential-Kopplung sehen [4].

Man geht davon aus, dass die SEI-Bildung bei legierungsbildenden Anodenmaterialien im Ver-
gleich zu Graphitelektroden im Allgemeinen starker ausgeprigt ist. Dies wird darauf zuriick-
gefiihrt, dass die Passivierungsschicht an der Grenzfliche zum Elektrolyten durch die grofsen
Volumenénderungen des Aktivmaterials bei der Zyklierung geschidigt wird, so dass ein kontinu-
ierliches Wachstum der SEI stattfindet. Rissbildung infolge der hohen mechanischen Spannungen
innerhalb des Aktivmaterials macht auferdem sténdig neue Oberflache fiir den Elektrolyten zu-
génglich und fordert dadurch weitere Zersetzungsreaktionen. Wie in Abbildung 2.13 schematisch
dargestellt ist, kann es durch Rissbildung zur mechanischen Dekontaktierung von Aktivmateri-
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alfragmenten kommen, die durch SEI-Bildung elektrisch isoliert werden. Durch die Zersetzung
des Elektrolyten und die elektrische Dekontaktierung von Teilen der Legierung werden erhebli-
che Lithiummengen irreversibel gebunden (Li trapping), was zu einem starken Kapazitétsverlust
fiihrt.

Sil i&l /SEI
unfuunnuunhﬁmmﬂhmmm;mﬁm

SEl
SEl
0 o
+Li +Li —Li
A A A A |
M Li,M LiM M LiM

Abbildung 2.13.: Schematischer Vergleich der SEI-Bildung auf Graphit (oben) und auf Metall-
legierungen (unten) [16], (© 2012 Wiley-VCH, mit freundlicher Genehmigung
durch John Wiley and Sons

Siliciumanoden zeigen insbesondere in konventionellen carbonatbasierten Elektrolyten mit LiPFg-
Leitsalz eine schlechte Zyklierbarkeit und geringe coulometrische Effizienzen. Es wird angenom-
men, dass die Zersetzungsprodukte des Elektrolyten eine pordse oder instabile SEI ausbilden,
die daher kontinuierlich weiterwichst, was einen zunehmenden Kapazititsverlust und Anstieg
der Impedanz verursacht [4]. Laut OBROVAC und CHEVRIER [4] sind die in der Literatur vor-
gestellten Ergebnisse beziiglich Wachstumsmechanismen und Zusammensetzung der SEI sowie
deren Entwicklung wihrend der Zyklierung teilweise widerspriichlich. Einigkeit besteht dem-
nach darin, dass zu Beginn der Lithiierung die aus Siliciumoxid (Si-O-Si) und Silanolgruppen
(Si-OH) bestehende native Oberflichenschicht des Siliciums abgebaut wird. Dabei konnen Silici-
umoxifluoride (SiOFy) oder Lithiumsilikate (LixSiOy) auf der Oberfliche des Siliciums entstehen
bzw. die Schicht kann komplett zusammenbrechen. Im weiteren Verlauf der Zyklierung verhal-
ten sich Zusammensetzung und Morphologie der SEI dynamisch und sind unter anderem stark
von der elektrochemischen Vorgeschichte und der Spannung beim Zyklieren abhingig. Wie bei
Graphitanoden (vgl. Abbildung 2.11) enthilt die SEI von Si-Elektroden sowohl anorganische
als auch organische Bestandteile. Ein Beispiel fiir die mittels XPS ermittelte Zusammensetzung
der SEI von Siliciumnanodréhten in Abhéngigkeit der Lade- bzw. Entladespannung [52] ist in
Abbildung 2.14 dargestellt. Daraus geht hervor, dass wihrend der ersten Lithiierung der Anteil
weniger stabiler SEI-Bestandteile wie Li-Alkylcarbonate und Li-Ether zugunsten stérker redu-
zierter Reaktionsprodukte, insbesondere Li-Carbonat, zuriickgeht. Wahrend der Delithiierung
steigt der Anteil an Kohlenwasserstoffen und PEO-Oligomeren teilweise wieder im Vergleich zur
vorherigen Lithiierung, was auf die Reaktion der Elektrode mit frischem Elektrolyten wahrend
der Lithiumauslagerung zuriickgefithrt wird [52].

Insgesamt hat sich gezeigt, dass die Zugabe von Vinylencarbonat (VC) und inbesondere Fluor-
ethylencarbonat (FEC) als Additive die Zyklenstabilitdt Si-basierter Elektroden wesentlich ver-
bessern kénnen und dass der Einsatz kleinerer Siliciumpartikel aufgrund der héheren Oberflache
und damit verstirkten SEI-Bildung hohere irreversible Kapazitéten mit sich bringt [4].
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Abbildung 2.14.: Aus XPS-Untersuchungen ermittelte Zusammensetzung der SEI von Silicium-
nanodrihten in einem Elektrolyten aus 1M LiPFg in 1:1 (v/v) Ethylencarbo-
nat : Diethylcarbonat (basierend auf [52], (©) 2009 Elsevier). Die Angabe erfolgt
in Abhéngigkeit der Spannung wihrend des Ladens (C, entspricht der Lithiie-
rung) bzw. des Entladens (DC, entspricht der Delithiierung). Abgedruckt von
[52] mit freundlicher Genehmigung durch Elsevier.

2.3.3. Kohlenstoff-Silicium-Kompositstrukturen

Um die Herausforderungen zu bewéltigen, die den Finsatz von Silicium als Anodenmaterial
erschweren, werden {iberwiegend folgende Strategien angewendet:

e Nanostrukturierung des Siliciums, z. B. in Form von Nanopartikeln oder Nanodrihten, um
die Degradation durch Rissbildung zu verringern [53] [54] [55]

e Kompositbildung mit elektrisch leitfihigen Materialien, insbesondere Kohlenstoff, um die
elektronische Leitfdhigkeit zu erhdhen [55] [4]

e Beschriankung bzw. Pufferung” der Volumenausdehnung durch Dispersion des Siliciums in
inaktiven Phasen (z. B. Binder mit hoher Resilienz, Aktiv-/Inaktivkomposite wie SiOx oder
NiSi), Einsatz von Mehrphasenlegierungen (z. B. MgsSi), hierarchische Strukturierung [4]
[56] [57] [58]

Viele Forschungsansétze beruhen auf dem Einsatz von Kompositstrukturen aus Silicium und
Kohlenstoff und kommen oft in Kombination mit weiteren der genannten Strategien zur Anwen-
dung. Neben der Beschichtung von Siliciumpartikeln mit Kohlenstoff [59] wurden beispielswei-
se nanoskalige C/Si-Komposite in Form von siliciumbeschichteten Kohlenstoffnanofasern (C/Si
core-shell nanowires) [60] oder von Nanoheterostrukturen auf Basis von Siliciumnanopartikeln,
Kohlenstoffnanorshrchen und reduziertem Graphenoxid untersucht [61]. Durch den Aufbau hier-
archischer Strukturen aus partikulidren C/Si-Nanokompositen wurden ebenfalls beeindruckende
Erfolge hinsichtlich Kapazitdt und Zyklenstabilitédt erzielt [62] [63]. Einzelne Arbeiten beschéf-
tigen sich auch mit der Entwicklung von Methoden zur Oberflichenfunktionalisierung silicium-
haltiger Aktivmaterialpartikel, um den irreversiblen Kapazitatsverlust durch die SEI-Bildung zu
reduzieren [64].

Partikuldre C/Si-Komposite bieten den Vorteil, dass sie mit industriellen Standardverfahren der
Batterieproduktion zu Elektroden verarbeitet werden konnen. Deren elektrochemische Funk-
tionalitdt héngt aber nur teilweise von der Aktivmaterialzusammensetzung und -struktur ab.
Entscheidend ist ebenso die Integration der C/Si-Kompositpartikel in eine perkolierende Netz-
werkstruktur, die die gesamte Elektrode umfasst und daher eine Anpassung der Elektrodenfor-
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mulierung an jedes Aktivmmaterial erforderlich macht. Selbsttragende C/Si-Kompositelektroden
hingegen verfiigen iiber eine elektrische Perkolationsstruktur, die direkt durch die Komposither-
stellung einstellbar ist, und wurden daher ebenfalls als Anodenmaterialien fiir Lithiumionen-
batterien in Betracht gezogen [65] [66] [67].

Zentrales Thema dieser Arbeit ist einerseits die Untersuchung verschiedener Funktionalisierungs-
methoden fiir nanoskalige Siliciumpartikel und C/Si-Komposite. Andererseits steht die hierarchi-
sche Strukturierung sowohl partikulédrer als auch selbsttragender C/Si-Komposite unterschiedli-
cher Dimensionen und deren Auswirkung auf die elektrochemische Funktionalitdt als Anoden-
material im Mittelpunkt der Arbeit.

Das Konzept der hierarchischen Struktur geht auf CYRIL STANLEY SMITH [7] [8] zuriick und
basiert auf der Vorstellung einer Interaktion der Skalen, die fiir die Ausbildung der jeweiligen
Funktionalitdt verantwortlich ist. Im Fall von Elektrodenmaterialien bedeutet dies, dass fiir den
Elektronentransport — sofern die elektronische Leitfihigkeit auf atomarer Ebene gew#hrleistet ist
— zwar prinzipiell kleinste Abmessungen ausreichen, diese aber mit groferen Verlusten behaftet
sind im Vergleich zu einem monolithischen Elektronenleiter. Dasselbe gilt fiir den Elektrolyten
als ionenleitfahige Phase. Fiir den Ladungsaustausch zwischen den beiden Phasen sind allerdings
kleinste Abmessungen von Vorteil, weil sie die Grenzfliche zwischen ITonen- und Elektronenleiter
innerhalb der 3D-Elektrodenstruktur maximieren. Der beste Kompromiss besteht daher in einer
hierarchischen interpenetrierenden Netzwerkstrukur, die die Ladungen (sowohl Elektronen als
auch Tonen) von der Phasengrenzfliche {iber immer groker werdende Elemente in die jeweilige
monolithische Phase transportiert, in der nur noch die Elektronen- bzw. Ionenleitung relevant
ist. Fiir eine moglichst hohe Kapazitdtsausnutzung elektrochemischer Speichermaterialien muss
die Phasengrenze zwischen Elektronen- und Ionenleiter innerhalb des Aktivmaterials liegen.

2.4. Herstellung von C/Si-Kompositen mittels chemischer
Gasphasenabscheidung

Eine der am hdufigsten verwendeten Methoden zur Herstellung von C/Si-Kompositen ist die che-
mische Gasphasenabscheidung (chemical vapor deposition, CVD). In dieser Arbeit kommt sie zur
nicht-katalytischen Abscheidung von Silicium auf Kohlenstoffsubstraten sowie zur katalytischen
Herstellung von Silicium- und Kohlenstoffnanostrukturen zum Einsatz.

2.4.1. CVD-Synthese von Silicium

Bei der chemischen Gasphasenabscheidung wird ein Feststoff aus gasformigen Edukten, den soge-
nannten Precursoren, in einer chemischen Reaktion erzeugt und auf einem Substrat abgeschieden.
Die Abldufe des CVD-Prozesses sind schematisch in Abbildung 2.15 dargestellt.

Die Edukte werden iiber einen Gasstrom in den Reaktionsraum eingebracht (1). Dort kann es,
bevorzugt bei hohen Temperaturen, in einer homogenen Reaktion zur Bildung feinster Partikel
kommen (2). Damit eine heterogene Reaktion auf der Substratoberfliche stattfinden kann, miis-
sen die Edukte zunéchst durch die laminare Grenzschicht dorthin diffundieren (3) und chemisch
bzw. physikalisch adsorbiert werden (4), bevor sie zu ihrem jeweiligen Reaktionspartner diffun-
dieren (5) und sich umsetzen (6). Das Reaktionsprodukt kann auf der Oberfliche diffundieren
und sich in das Kristallgitter einbauen (7). Gasférmige Nebenprodukte desorbieren von der Ober-
fliche und verlassen den Reaktionsraum mit dem Gasstrom (8). Der langsamste Prozessschritt
bestimmt die Geschwindigkeit der Abscheidung.
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Abbildung 2.15.: Schematische Darstellung der Abldufe wihrend der chemischen Gasphasenab-
scheidung, nach |68|

Silicium kristallisiert in der Diamantstruktur des kubischen Systems. Sofern ein uneingeschrénk-
tes Kristallwachstum moglich ist, findet es bevorzugt in <111>-Richtung statt, da die Wachs-
tumsgeschwindigkeit der (111)-Ebenen geringer ist im Vergleich zu den anderen Kristallorientie-
rungen [69]. Dies hingt mit der héheren Packungsdichte der Atome in der (111)-Ebenen zusam-
men und fithrt meist zur Ausbildung grokflachig facettierter Siliciumkristalle [69].

Zur Abscheidung von Silicium mittels CVD kommen meist Silan oder Chlorsilane als Precursoren
zum Einsatz [37]. In dieser Arbeit wird Trichlorsilan (TCS, SiClz3H) verwendet, das sich unter
Abspaltung von Chlorwasserstoff (HCI) geméfs folgender Gesamtreaktionsgleichung zersetzt:

SiCl3H + Hy <> Si + 3HCI (2.24)

Im Gegensatz zu Silan (SiHy) ist die Zersetzung von TCS teilweise reversibel, was thermodyna-
mische Berechnungen belegen [70], und benétigt hohere Temperaturen (typischerweise > 1000 °C
bei Atmosphérendruck [37]). Der Energieeintrag zur Aktivierung der chemischen Reaktion kann
beispielsweise thermisch oder auch durch Plasmaaktivierung (PE-CVD, plasma enhanced CVD)
erfolgen [68]. Im Rahmen dieser Arbeit wird fiir die Siliciumabscheidung mittels PE-CVD ei-
ne Mikrowellenquelle zur Ziindung und Aufrechterhaltung des Plasmas verwendet. Dabei kann
zusitzlich zur Plasmaaktivierung eine Mikrowellenerwérmung des Substrats auftreten [71].

Es wurde gezeigt, dass PE-CVD-Prozesse auch zur Beschichtung partikuldrer Substrate in einem
Wirbelschichtverfahren anwendbar sind [72] [73]. Von besonderer Bedeutung ist dabei die Flui-
disierbarkeit des Substrats im Gasstrom, die unter anderem von den Partikeleigenschaften wie
Dichte, Grofsenverteilung, Schiittdichte und Aspektverhéltnis abhéngt [74] [73].

2.4.2. Katalytische CVD von Kohlenstoff- und Siliciumnanostrukturen

Nanostrukturen mit hohem Aspektverhéltnis wie Kohlenstoffnanofasern oder -nanorshrchen ( car-
bon nanofibers, CNF, bzw. nanotubes, CNT,) und Siliciumnanodréhte (silicon nanowires) werden
hiufig mittels katalytischer CVD erzeugt. Eine der am hiufigsten eingesetzten Methoden zur Ab-
scheidung von Siliciumnanodréhten folgt dem VLS-Mechanismus (vom Englischen: vapor - liquid
- solid) [75] [54]. Wie in Abbildung 2.16 a skizziert, zersetzt sich dabei ein gasformiges Si-haltiges
Precursormolekiil an der Oberflache eines fliissigen Katalysatortropfens (1). Das Si wird vom
Katalysator aufgenommen bis es zur Uberséttigung kommt (2) und sich Silicium als Feststoff in
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Form eines nadelférmigen Kristalls in Richung des Substrats ausscheidet (3). Eine Abwandlung
dieses Mechanismus stellt der VSS-Prozess (vapor - solid - solid) dar, bei dem der Katalysator
in fester Form vorliegt und eine Festkdrperdiffusion stattfindet.

Si-Precursor anm
CH

\ | / n m
Katalysator Katalysator Katalysator
SiINW CNF CNT

Abbildung 2.16.: Schematische Darstellung a) des VLS- bzw. VSS-Mechanismus zur Abschei-
dung von Siliciumnanodréhten, nach [76], b) des katalytischen Wachstums von
Kohlenstoffnanofasern (CNF, links) bzw. -nanotubes (CNT, rechts), nach [77]

Es ist bekannt, dass eine Reihe von Materialien das Wachstum von Siliciumnanowires (SiNW)
katalysieren [75]. Insbesondere Metalle mit geringen Eutektikumstemperaturen wie Gold (363 °C
mit 19 % Si) sind besonders geeignet als Katalysatoren fiir den VLS-Mechanismus. In dieser
Arbeit wurde Eisen als Katalysator eingesetzt, das mehrere Eutektika bei verschiedenen Siliciu-
manteilen aufweist, die alle im Bereich von ca. 1200 °C liegen. Unterhalb dieser Temperatur bilden
Fe und Si feste Eisensilicidphasen und das SiNW-Wachstum verlduft iiber den VSS-Mechanismus.

Wihrend mittels VSS abgeschiedene SiNW meist eine defektbehaftete Kristallstruktur aufwei-
sen, sind mittels VLS erzeugte SINW iiberwiegend monokristallin und weisen einen sechseckigen
Querschnitt auf [75]. Thr Durchmesser kann sich iiber mehrere Gréfenordnungen erstrecken und
zwischen wenigen nm und mehreren hundert pm betragen [75]. Aufgrund der hohen Agglomerati-
onsneigung des Katalysators bei CVD-Prozessen mit Temperaturen > 700 °C (Ostwald-Reifung)
liegt der Durchmesser der unter diesen Bedingungen erzeugten Siliciumdrihte meist eher im pm-
als im nm-Bereich [75]. Das Wachstum erfolgt bevorzugt in <111>-Orientierung [75] und verlduft
tendenziell in Richtung héherer Temperaturen. Wenn Temperaturgradienten auftreten, konnen
daher abgeknickte Strukturen entstehen [54].

Ein weiterer Mechanismus zur Abscheidung von SINW beruht auf der Verdampfung von Silicium-
monoxid (SiO). Dabei sublimiert SiO bei Temperaturen > 1100 °C und disproportioniert in einer
kilteren Zone (ca. 900 - 1000 °C). Die resultierenden SiNW sind von einer dicken SiOx-Schicht
(x ca. 1,5 - 2) umgeben und weisen eine Vorzugsorientierung in <111>- und <112>-Richtung
auf |75]. Fiir den Ablauf dieses Mechanismus ist ein Katalysator nicht zwingend erforderlich.
Die Abscheidung verlduft vermutlich iiber eine fliissige SiOy-Phase an der Nanodrahtspitze [75].
Desweiteren hat sich gezeigt, dass die Anwesenheit von SiOy auch das SINW-Wachstum beim
VLS-Prozess fordern kann (ozide assisted growth) [75]. Manche Arbeiten berichten auch von
einem ,selbstkatalytischen” (self-catalytic) VLS-Mechanismus, der unter geeigneten Bedingun-
gen ein Wachstum von SiNW ausgehend von Nukleationskeimen des abzuscheidenden Materials
ermoglicht [78] [79].

Die katalytische Abscheidung von Kohlenstoffnanofasern ist vergleichbar mit der von SINW und
beruht auf dem Einsatz von Metallen, die Kohlenstoff 16sen oder Metallcarbide bilden kénnen
wie Eisen, Cobalt oder Nickel [77]. Als Kohlenstoffquellen kommen typischerweise Methan, Koh-
lenstoffmonoxid (CO), Synthesegas (Ho/CO), Ethin (CoHs) oder Ethen (CoH4) zum Einsatz
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[77]. Die Temperaturen des CVD-Prozesses liegen tiblicherweise im Bereich von 430°C - 930°C
[77], daher ist davon auszugehen, dass der Katalysator im festen Zustand vorliegt [80]. Wenn ei-
ne starke Interaktion zwischen Katalysator und Substrat vorliegt, verbleibt der Katalysator auf
dem Substrat und schiebt die Faser vor sich her (base growth mechanism) [80]. Andernfalls bildet
er die Spitze der Nanofaser (tip growth mechanism) [80]. Die Dicke der Kohlenstoffnanofasern
hingt von der Partikelgrofe des Katalysators ab [77].

Abbildung 2.16 b zeigt schematisch den Unterschied zwischen der Ausbildung ,voller” (links)
und hohler (rechts) Kohlenstoffnanofasern. Letztere werden auch als Kohlenstoffnanotubes be-
zeichnet und entstehen bei hoheren Temperaturen [77]. Bei der Abscheidung von CNT beginnt
die Nukleation der festen Kohlenstoffphase, bevor die Diffusion des Kohlenstoffs die komplette
Grenzflache zwischen Katalysator und Substrat erreicht hat. Aus geometrischen Griinden bilden
sich hohle Fasern mit parallelen Wanden [77].
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3.1. Ausgangs- und Substratmaterialien

Im Folgenden werden die verwendeten Ausgangsmaterialien, ihre Eigenschaften und Funktionen
beschrieben. Einige dienten als Substratwerkstoffe zur Herstellung von C/Si-Kompositen, andere
wurden als Aktivmaterialien zur Herstellung von Filmelektroden eingesetzt (s. 3.1.1 und 3.1.2).
Weitere Materialien, die als Hilfsstoffe oder Funktionswerkstoffe zur Herstellung und Funktiona-
lisierung von Elektroden sowie zu deren elektrochemischer Untersuchung bendtigt wurden, sind
in 3.1.3 aufgefiihrt.

mm /
C-Faser (CF) &
4

F I FF)
Graphitflake (GF) C-Fasergelege (C

»
>

pm
C-Nanofaser (CNF)
MW-CNT
§ Agglomerat
nm Multiwall Carbon

Nanotube (MW-CNT)

Abbildung 3.1.: Schematische Ubersicht iiber Kohlenstoff-Substratmaterialien, die Grokenver-
héltnisse der Einzelkomponenten (C-Faser, Graphitflake, C-Nanofaser, Multiwall
Carbon Nanotube), den hierarchischen Aufbau und die hierarchische Ordnung
n der Substratvarianten

Einen Uberblick iiber die Art und die im weiteren Verlauf der Arbeit verwendete Nomenklatur
von Kohlenstoffmaterialien, die als Substratwerkstoffe bzw. -bestandteile zum Einsatz kamen,
gibt Abbildung 3.1. Die Einzelelemente (C-Faser, Graphitflake, C-Nanofaser, Multiwall Carbon
Nanotube) sind in der Grafik von oben nach unten nach abnehmender Gréfe eingezeichnet. In
horizontaler Richtung ist die hierarchische Ordnung n angegeben. Der hierarchische Aufbau der
Materialien wird durch Pfeile symbolisiert.
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3.1.1. Partikuldare Substrat- und Aktivmaterialien

Als Substrat- und Aktivmaterialien wurden verschiedene kommerziell erhéltliche partikulére
Materialien verwendet, deren Herstellerangaben in Tabelle 3.1 zusammengefasst sind. REM-
Aufnahmen sind in Abbildung 3.2 bis Abbildung 3.5 gezeigt.

Tabelle 3.1.: Beschreibung und Herstellerangaben der verwendeten kommerziellen partikuldren
Substrat- und Aktivmaterialien

Material Handelsname, Hersteller Eigenschaften

(Abk.)

Kohlenstofffaser Sigrafil® €25 M250 UNS, PAN-basiert, amorph,

(CF) SGL Carbon Kohlenstoffgehalt > 95 %, ohne Schlichte,

Schiittdichte ps: 230 kg/m?®, mittlerer
Faser-@ d: 7,5 nm, mittlere Faserldnge [: 135 um

Graphitflake MAGD, Hitachi Chemical  synthetischer Graphit, Aschegehalt: 0,02 %,

(GF) Schiittdichte pg: 680 kg/m?, mittlere
Partikelgrofe dp: 21 pm

Multiwall Baytubes® C 150 HP, hergestellt mittels katalytischer CVD,

Carbon Bayer MaterialScience Kohlenstoffgehalt > 99 %,

Nanotube Schiittdichte pg: 140 - 230 kg/m?,

(MW-CNT) Agglomeratgrofe: 0,1 - 1 mm,

CNT-0 aufen: 5 - 20 nm,
CNT-0 innen: 2 - 6 nm, Wandanzahl: 3 - 15,
CNT-Léange I: 1 - > 10pm

Siliciumpulver  Silicon powder 45599, plasmasynthetisiert, kristallin,
(Si) Alfa Aesar Reinheit: > 99 %,
mittlere Partikelgrofe dp: < 50nm

Abbildung 3.2.: REM-Aufnahmen von Kohlenstofffasern (CF)
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Abbildung 3.4.: REM-Aufnahmen von mittels Saurebehandlung gereinigten Multiwall Carbon
Nanotubes (MW-CNT): Agglomerat links, einzelne MW-CNT rechts

Abbildung 3.5.: REM-Aufnahmen des verwendeten Silciumpulvers (Si)

Die in den Datenbldttern angegebenen Agglomerat- und Partikelgrofen konnten durch eigene
REM-Untersuchungen bestétigt werden. Bei der vom Hersteller angegebenen mittleren Partikel-
grofe (dp, < 50nm) des Siliciumpulvers handelt es sich um die Primérkristallitgrofe, was eigene
XRD-Analysen ergeben haben (vgl. Tabelle A.3, S. 145). Die mittels REM erkennbare Partikel-
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grofe (Sekundirpartikel)! liegt im Bereich von ca. 50 - 250 nm. Die Einzelpartikel liegen zudem
stark agglomeriert vor (vgl. Abbildung 3.5).

Amorphe Kohlenstofffasern (CF) und Agglomerate von mehrwandigen Kohlenstoffnanorshrchen
(Multiwall Carbon Nanotubes, MW-CNT) dienten als partikuldre Substrate zur Gasphasenab-
scheidung von Silicium (s. 3.2.1). Zur Entfernung von Katalysatorrickstdnden wurden MW-
CNT-Agglomerate im Extraktionsverfahren nach SOXHLET mit 20 % -iger HCI gereinigt und mit
Natronlauge neutralisiert. Neben Si-beschichteten CF und MW-CNT wurden auch Mischungen
aus Kohlenstofffasern, Graphitflakes und Siliciumpulver als Aktivmaterialien in binderbasierten
Filmelektroden verarbeitet. Unbeschichtete MW-CNT wurden ebenso wie Kohlenstoffnanofasern
(CNF) zudem zur Modifikation der hierarchischen Struktur von selbsttragenden Kohlenstoffsub-
straten eingesetzt (s. 3.1.2). Bei den verwendeten Kohlenstoffnanofasern handelt es sich nicht um
kommerziell erhéltliches Material. Diese CNF wurden, wie in 3.1.2 beschrieben, in situ auf dem
Substrat erzeugt.

Wie aus Abbildung 3.1 fiir die Kohlenstoffsubstrate hervorgeht, besitzen die partikuldren Aus-
gangsmaterialien (CF, GF, einzelne MW-CNT, CNF, Si) keine hierarchische Struktur (n = 0),
da sich die jeweiligen Gesamtaggregate direkt aus ihrem atomaren Aufbau ergeben und sie keine
weiteren Strukturelemente enthalten. Agglomerate aus MW-CNT hingegen stellen eine mecha-
nisch stabile und elektrisch leitfihige Uberstruktur einzelner MW-CNT dar und kénnen somit
als Materialien mit hierarchischer Struktur 1. Ordnung angesehen werden.

3.1.2. Selbsttragende Substrate und Modifikation ihrer hierarchischen Struktur

Als selbsttragendes Grundsubstrat wurde das kommerziell erhéltliche Kohlenstofffasergelege ( car-
bon fiber fabric, CFF) Sigracet® GDL 10 AA von SGL Carbon verwendet. Dabei handelt es sich
um ein wasserstrahlverfestigtes und hochtemperaturbehandeltes Vlies, das aus regellos angeord-
neten (nonwoven) PAN-basierten Endlosfasern und Graphitflakes besteht. Das Material findet
in erster Linie Anwendung als makropordses Substrat, das meist zur Hydrophobierung mit PT-
FE imprégniert wird und versehen mit zusétzlicher mikropordser Schicht (microporous layer,
MPL) als Gasdiffusionsmedium in Niedertemperaturbrennstoffzellen zum Einsatz kommt. Ta-
belle 3.2 gibt einen Uberblick {iber die vom Hersteller angegebenen Materialeigenschaften. Die
Morphologie des Materials zeigen REM-Aufnahmen in Abbildung 3.6. Beim Vergleich mit den
in 3.1.1 beschriebenen partikuliren Ausgangsmaterialien wird die Ahnlichkeit der Fasern mit
Sigrafil® (25 M250 UNS (vgl. Abbildung 3.2) hinsichtlich Faserdurchmesser und Oberflichen-
beschafften sowie der Graphitflakes mit MAGD (vgl. Abbildung 3.3) hinsichtlich Partikelgréfe
und Aspektverhéltnis deutlich.

Wie in Abbildung 3.1 schematisch dargestellt, kann das verwendete Kohlenstofffasergelege als
Material hierarchischer Struktur 2. Ordnung aufgefasst werden. Vergleichbar mit MW-CNT-
Agglomeraten stellt das Fasergelege eine aus Kohlenstofffasern aufgebaute Uberstruktur dar.
Durch die 3-dimensionale Verschlaufung der Kohlenstofffasern entsteht eine selbsttragende Struk-
tur, deren geometrische Ausdehnung die der einzelnen Fasern um ein Vielfaches iibersteigen kann
und somit ein elektrisch leitfadhiges Netzwerk ergibt. Die im Kohlenstofffasergelege enthaltenen
und durch pyrolysiertes Harz angebundenen Graphitflakes erweitern die hierarchische Struktur
um einen zusétzlichen Baustein. Durch ihre geringeren Abmessungen im Vergleich zu Faserdurch-
messer und insbesondere Faserlinge iiberbriicken sie in der Ndhe der Faserkreuzungen teilweise
den Porenraum und verstirken somit die elektrisch leitfdhige 3-dimensionale Netzwerkstruktur.

Zur Erweiterung der hierarchischen Struktur des selbsttragenden Ausgangsmaterials wurden
MW-CNT bzw. CNF als zusétzliche nanoskalige Komponenten in das Kohlenstofffasergelege

'Im Folgenden ist mit Partikelgréfe immer die mikroskopisch erkennbare Gréfe einzelner Objekte gemeint, sofern
nicht explizit die Bezeichnung Priméarkristallitgréfte verwendet wird.
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3.1. Ausgangs- und Substratmaterialien

Tabelle 3.2.: Beschreibung und Herstellerangaben des als selbsttragendes Grundsubstrat verwen-
deten Kohlenstofffasergeleges

Material Handelsname, Hersteller Eigenschaften

(Abk.)

Kohlenstoff- Sigracet® GDL 10 AA, ohne PTFE und MPL, Aschegehalt < 0,25 %,
fasergelege SGL Carbon mittleres Flichengewicht: 85 + 15g/m?,
(CFF) mittlere Dicke D (Last): 355 + 60 pm (5 psi) /

265 + 60um (1 MPa) / 220 £60 um (2 MPa),
Kompressibilitat (1 MPa): ca. 25 %, spezifischer
elektrischer Durchtrittswiderstand
(through-plane resistivity): < 6 mQ-cm?

Abbildung 3.6.: REM-Aufnahmen von Kohlenstofffasergelege (CFF)

eingebracht (vgl. Abbildung 3.1). Wie Abbildung 3.7 schematisch zeigt, kamen zur Einbringung
von MW-CNT sowohl eine mechanische als auch eine thermochemische Verfahrensvariante zum
Einsatz. CNF wurden mittels katalytischer CVD in situ auf dem Kohlefasersubstrat erzeugt.

CFF_MW-CNT  Bei der mechanischen Route (s. Abbildung 3.7a) wurden bis zu 0,02 Gew.%
MW-CNT-Agglomerate zunéchst in einer Losemittelmischung aus Dimethylformamid (DMF)
und 5 - 10 Gew.% Pentandiol mittels Ultraschallsonotrode oder Ultraschallbad dispergiert. DMF
ist als geeignetes Losungsmittel zur Dispersion von CNT bekannt [81]. Pentandiol wurde zur Er-
hohung der Viskositit hinzugegeben. Die MW-CNT /DMF-Dispersion wurde durch einen Biich-
nertrichter mit angeschlossener Wasserstrahlpumpe vakuumfiltriert, wobei Proben aus Kohlen-
stofffasergelege mit 4 bzw. 5,5cm Durchmesser als Filtermedium dienten. Abhéngig vom ge-
wiinschten MW-CNT-Gehalt wurde die Vakuuminfiltration mit der filtrierten Dispersion bis zu
20 mal wiederholt. Die Entfernung der Losungsmittel erfolgte in einem Rohrofen bei > 275°C in
Argonatmosphére mit einer Verweilzeit von 2 h.

CFF_MW-CNT/C Im Gegensatz zur mechanischen Route, bei der MW-CNT nur durch phy-
sikalische Wechselwirkung mit dem Kohlenstofffasergelege verbunden sind, wurde beim thermo-
chemischen Verfahren (s. Abbildung 3.7b) Polyacrylnitril (PAN) als Precursor fiir amorphen
Kohlenstoff eingesetzt. Dieser wirkt als Binder bzw. ,Haftvermittler” zwischen MW-CNT und
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Abbildung 3.7.: Schematische Ubersicht der Verfahrensrouten zur Modifikation der hierarchi-
schen Struktur von Kohlenstofffasergelegen: a) mechanische Einbringung von
MW-CNT, b) thermochemische Einbringung von MW-CNT, ¢) katalytische Ab-
scheidung von CNF
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dem Substrat, da er chemische Bindungen mit beiden Komponeten eingehen kann. Mittels Ul-
traschallbehandlung wurde 1 Gew% MW-CNT-Agglomerate in DMF dispergiert. DMF wurde
wegen seiner hohen Loslichkeit fiir PAN als Losungsmittel eingesetzt . Zu der auf 60 °C geheizten
MW-CNT/DMF-Dispersion wurde pulverformiges PAN bis zu einem Massenanteil von 12,5 %
unter Riihren schrittweise hinzugegeben. Nach vollstdndiger Homogenisierung der Suspension
wurden ca. 5x5cm grofse Proben aus Kohlenstofffasergelege horizontal in ein mit der MW-
CNT/PAN/DMF-Mischung gefiilltes Gefifs getaucht und einmal gewendet, so dass sie innerhalb
der Verweilzeit von 6 - 8 min komplett mit der Polymermischung imprégniert wurden. Nach
dem Abtropfen iiberschiissiger Suspension wurden die Proben 2h lang bei Raumtemperatur ge-
trocknet. Es folgte eine oxidative Stabilisierung in einem Trockenschrank mit programmierbarer
Temperaturregelung (Memmert) bei Umluftbetrieb. Das Heizprofil umfasste Haltzeiten bei 80 °C
(3h), 150°C (30 min) und 250 °C (3h). Die Heizraten zwischen den Zieltemperaturen betrugen
1 - 3K/min. Die anschliefende Carbonisierung fand in einem Rohrofen im Stickstoffstrom statt.
Die Heizrate betrug 5 K/min, die Verweilzeiten bei 600 °C und 1100 °C jeweils 30 min.

CFF_CNF Zur katalytischen Abscheidung von Kohlenstoffnanofasern (s. Abbildung 3.7 ¢) wur-
de das Kohlenstoftfasersubstrat zunéchst mit Eisen als Katalysator versehen. Dazu wurde Ei-
senacetylacetonat (Fe(acac)s) als Katalysatorprecursor in DMF gelgst. Die Losung wurde un-
ter Refluxbedingungen auf 100 °C erhitzt und geriihrt. Pulverférmiges PAN wurde schrittweise
zudosiert, bis das Massenverhéltnis von Fe(acac)s und PAN 3:7 betrug und der DMF-Gehalt
bei 87 Gew.% lag. Die homogenisierte Polymerlosung war zéhfliissig, aber noch fliekfahig. CFF-
Proben mit geometrischen Flachenabmessungen von maximal 15cm x 30 cm wurden analog zum
Imprignierungsvorgang bei der thermochemischen Route mit der Fe-haltigen Polymerlésung be-
schichtet. Um iiberschiissige PAN /Fe-Losung zu entfernen, wurden die Proben mit Hilfe eines
Walzenstuhls kalandriert. Die nachfolgende oxidative Stabilisierung erfolgte unter gleichen Be-
dingungen wie bei der Behandlung MW-CNT /PAN-impréignierter Proben. Daran schloss sich
ein zweistufiger Prozess zur Warmebehandlung unter Luftausschluss an. Eine Behandlung der
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Proben in Ar/Hs-Atmosphére (95/5 Vol.%) bei 500 °C fiir 3h diente der Reduktion von Fe(III)
zu elementarem Eisen. Zur Carbonisierung der Proben erfolgte ein Gaswechsel zu Ar bzw. Ny
und eine Temperaturerhhung auf 1100 °C mit anschliefsender Haltezeit von 1h. Zur Behandlung
kleiner Chargen (1 - 2 Proben, max. Breite: 7,5cm) kam ein horizontaler Rohrofen mit dicht
gesintertem AlyOs-Rohr (Thermal Technology) zum Einsatz, in dem am Ofeneinlass als Sau-
erstoffgetter ein Probenschiffchen mit Titanpulver platziert und ein Weichfilz aus Kohlenstoff
senkrecht zur Stromungrichtung eingesetzt wurden. Grofiere Chargen wurden in einem elektrisch
beheizten und mit porésem AlyOs-Isoliermaterial ausgekleideten Kammerofen (Eigenbau LSWV)
behandelt. Im weiteren Verlauf der Arbeit wird die Bezeichnung CFF _Fe fiir mit Fe-Katalysator
funktionalisierte Kohlefasergelege verwendet.

Die chemische Gasphasenabscheidung zur Aufbringung von CNF auf das Kohlenstofffasergelege
wurde in vertikal angeordneten und von oben nach unten durchstrémten Reaktoren bei Atmo-
sphérendruck durchgefiihrt. Als Precursorgas diente Ethen (CyHy), dessen Volumenanteil am
Gasgemisch mit Ar/Hs (95/5Vol.%) zwischen 3 und 30 % variiert wurde. Die Probe war hori-
zontal angeordnet, so dass sie vom Gas durchstromt wurde. Zur Versuchsdurchfiihrung kamen
verschiedene Reaktortypen zum Einsatz, die sich in ihrer Geometrie und der Art der Beheizung
unterschieden. Zur Beschichtung mittels thermischer CVD wurde einerseits ein vertikal ange-
ordneter Rohrofen (Thermolyne) verwendet. Der Innendurchmesser des Quarzglasreaktorrohrs
begrenzte den Probendurchmesser auf 34 mm. Die Probe war auf der Stirnfliche eines zweiten
Quarzrohrs kleineren Durchmessers gelagert, dessen Lange so gewéhlt war, dass die Probe in der
Ofenmitte platziert werden konnte. Andererseits konnten Proben mit einem Durchmesser von bis
zu 100 mm in einem resistiv beheizten Kammerofen mit Graphitauskleidung (Eigenbau LSWYV)
beschichtet werden. Innerhalb der Graphitkammer wurden mehrere Quarzzylinder (Innen-@:
100 mm, Wandstérke: 5mm) biindig und mit Boden und Decke der Kammer abschliefend auf-
einander gestellt, so dass die Probe bzw. ein unbehandeltes Kohlefasergelege, das als Unterlage
fiir kleinere Proben diente, dazwischen platziert werden konnte. Der Gasstrom wurde dadurch
iiberwiegend innerhalb der Quarzzylinder gefiihrt, die somit den eigentlichen Reaktorraum dar-
stellten. Die im Kammerofen beschichteten und in dieser Dissertation untersuchten Proben wur-
den von HEIKE OEHLER im Rahmen ihrer Diplomarbeit hergestellt [82]. Der Versuchsaufbau
ist in ihrer Arbeit ndher beschrieben [82, S. 42-44|. Die Versuche mit thermischer CVD sowohl
im Rohren- als auch im Kammerofen wurden bei 700 °C durchgefiihrt. Die Beschichtungszeiten
betrugen zwischen 30 min und 2 h.

Die thermische CVD bietet den Vorteil einer einfachen Kontrollierbarkeit der Prozesstemperatur.
Daher wurde dieses Verfahren gewdhlt, um Proben mit unterschiedlichen Beladungen an CNF
herzustellen. An diesen Proben wurde der Einfluss der durch die CNF-Einbringung verinderten
hierarchischen Struktur von selbsttragenden Kohlenstoffsubstraten auf deren physikalische Ein-
geschaften untersucht. Zur Herstellung von Substraten, die zu selbsttragenden C/Si-Kompsiten
verarbeitet wurden, kam hingegen tiberwiegend Mikrowellenplasma unterstiitzte CVD (PE-CVD)
zum Einsatz. Dazu wurde der in Abbildung 3.9 auf Seite 44 skizzierte Aufbau mit Monomo-
denreaktor eingesetzt. Der Probendurchmesser betrug entsprechend dem Innendurchmesser des
Quarzglasreaktorrohrs 40 mm. Die Probe wurde mit Hilfe eines Quarzrohrs kleineren Durch-
messers bzw. mit einem Abstandshalter aus AloOs und Glasfritte an der gewiinschten Position
innerhalb des Mikrowellenresonators platziert. Die Versuche wurden bei Atmosphérendruck und
einer Mikrowellenleistung zwischen 400 und 800 W durchgefiihrt. Die Beschichtungszeiten waren
mit 1 - 5min deutlich kiirzer als bei den Versuchen mit konventioneller thermischer Beheizung.
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3.1.3. Weitere eingesetzte Materialien

Neben den in 3.1.1 und 3.1.2 beschriebenen Ausgangsmaterialien, die als Substrat- und/oder
Aktivmaterialien eingesetzt wurden, kamen weitere Materialien zum Einsatz mit dem Ziel der
Strukturmodifikation und Funktionalisierung, zur Herstellung von C/Si-Kompositen, zur Ver-
arbeitung von Filmelektroden und zur Herstellung elektrochemischer Testzellen zum Einsatz.
Tabelle 3.3 listet die dabei verwendeten Substanzen und Funktionswerkstoffe auf und gibt einen
Uberblick iiber ihren Einsatzzweck.
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Tabelle 3.3.: Liste weiterer verwendeter Substanzen und Funktionswerkstoffe

Bezeichnung (Abk.), chem. Lieferant, Stoffeigenschaften Einsatzzweck
Formel
Argon (Ar) Riefiner Gase, Reinheit 4.8 CVD
Argon-Wasserstoff 95/5Vol.%  Riefner Gase, Reinheit 4.8 CVD
(Ar/Hy)
N,N-Dimethylformamid VWR, Prolabo®, > 99,8 % Losungsmittel
(DMF), (CH3)eNCOH
destilliertes Wasser, H,O - Losungsmittel
Ethen, CoHy Riefner Gase CVD
Eisen(IIT)-acetylacetonat Sigma Aldrich, purum, >97 %, mp: Katalysator-
(Fe(acac)s), Fe(CsH702)3 180 - 182°C, p: 5,249 g/ml (25°C) precursor
Glasfaservlies GF/C Whatman, Glass Microfibre filters Separator
Kupferfolie, Cu Sigma Aldrich: 99,98 %, Dicke 0,025 mm;  Stromkollektor
Schlenk
o R Chempur, 99,8 %, Dicke 0,5 mm Gegen-/
Lithiumfolie, Li Alfa Aesar Referenzelektrode
Lithiumacrylat, CsH3LiO9 ABCR Oberfldchen-
funktionalisierung
Lithiumcarbonat, LisCOg Alfa Aesar, 99 % Oberfliachen-
funktionalisierung
Selectilyte™ LP 30 Merck / BASF Elektrolyt
IM Lithiumhexafluorophosphat (LiPFg)
in Ethylencarbonat (EC, C3H4O3) :
Dimethylcarbonat (DMC, C3HgO3) 1:1
Leitru® (carbon black, CB), C Bgrll\lgfﬁlacfToﬁ—ii?r%if;::g,g};;.%};;ng /e Leitadditiv
(1
Cabot, Vulcan® XCT72R, ca. 220m?/g (I
1,5-Pentandiol, C5H1209 Sigma Aldrich, purum, > 97 %, Lésungsmittel
Siedepunkt: 242°C
Polyacrylnitril (PAN), Sigma Aldrich, Mw ~ 150.000, o: Binder,
(CsH3N), 1,184 g/ml (25°C), Tg: 85°C C-Precursor
Polyacrylsdure (PAA), Sigma Aldrich, Mw ~ 450.000 Binder
(C3H402)y
Polyvinylidenfluorid (PVDF), Sigma Aldrich, Mw ~ 534.000, o: Binder

CoHoFy

1,74 g/ml, Tg: -38°C, mp: 165°C

D(+)-Saccharose, C19H29011

Carl Roth, > 97 %, p.a.

C-Precursor,
Oberflachen-
funktionalisierung

Trichlorsilan (TCS), HSiCls

Sigma Aldrich, 99 %

Si-Precursor,
CVD

(Deigene Messung (BET)
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3.2. Herstellung von C/Si-Kompositen

C/Si-Komposite wurden hergestellt, indem Silicium mittels Mikrowellenplasma untersiitzter CVD
(PE-CVD) auf den zuvor beschriebenen Kohlenstoffsubstraten abgeschieden wurde. Die Beschich-
tung partikuldrer und selbsttragender Substrate erfolgte bei unterschiedlicher Betriebsfiihrung
und wird im Folgenden naher beschrieben.

Ein Ubersichtsschema, das alle mittels PE-CVD hergestellten C/Si-Kompositmaterialvarianten
umfasst, folgt im Ergebnisteil (vgl. Abbildung 4.11). An dieser Stelle sei nur darauf hingewiesen,
dass zur Kennzeichnung einer C/Si-Kompositvariante die Nomenklatur des jeweiligen Substrat-
materials um den Zusatz /Si erweitert wird.

3.2.1. Partikuldre C/Si-Komposite

Die chemische Gasphasenabscheidung von Silicium auf partikuldren Kohlenstoffsubstraten (CF,
MW-CNT) erfolgte in einem mikrowellenunterstiitzten Wirbelschichtprozess bei Atmosphéren-
druck?. Dazu kam der in Abbildung 3.8 skizzierte Aufbau zum Einsatz. Das Reaktor- und Be-
heizungskonzept wurde aus den Arbeiten von PAJKIC [73] und WoLF [70] iibernommen. Der
Energieeintrag in den Wirbelschichtreaktor erfolgt dabei iiber einen Monomodenmikrowellenre-
sonator, der ebenfalls in vorausgegangenen Arbeiten ndher beschrieben ist [83], [73, S. 40]. Wie
PAJKIC berichtet, wird die in das System eingebrachte Mikrowellenenergie (f = 2,45 GHz) ab-
héngig von der Art des Wirbelguts und der eingestrahlten Mikrowellenleistung zum Teil in die
dielektrische Erwirmung des Substratmaterials, zum Teil in die Erzeugung von Plasmen zwischen
den Partikeln umgesetzt |73, S. 63].
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Abbildung 3.8.: Verfahrensfliekbild des Versuchsautbaus zur Si-Beschichtung parikuldrer Sub-
strate mittels mikrowellenuntersiitzter Wirbelschicht-CVD

Ca. 5g des zu beschichtenden Materials wurden in ein in den Mikrowellenresonator eingebautes
Quarzglasreaktorrohr (Innendurchmesser 20 mm) eingefiillt. Das Reaktorrohr war am unteren
Ende mit einer Quarzglasfilterplatte (Porositdt P0) verbunden, die als Gasverteiler diente. Als
Fluidisier- und Precursortragergas wurde Ar/Ho (95/5Vol.%) verwendet. Trichlorsilan (TCS)
kam als Siliciumprecursor zum Einsatz.

Der Fluidisiergasstrom wurde abhéngig von der Fluidisierbarkeit des Wirbelguts zwischen 75
und 420 N1/h variiert. Der Triagergasstrom betrug bei allen Versuchen 22 N1/h und wurde zum

’Die Versuche wurden mit maRgeblicher Unterstiitzung von Dr.-Ing. Zeljko Pajki¢ durchgefiihrt.
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Ablauf der chemischen Reaktion mit gasformigem Precursor beladen. Dazu wurde das Trégergas
durch einen mit fliissigem Trichlorsilan gefiillten Gasséttiger geleitet. Durch Kiihlen des Precur-
sorbehélters auf 0 °C mit Hilfe eines Kryostaten wurde der Dampfdruck des TCS auf 287 mbar
eingestellt. Bisweilen war bei den Versuchen eine verringerte Abscheiderate erwiinscht. Dazu
wurde die Temperatur auf -20 °C und somit der Dampfdruck auf 110 mbar abgesenkt. Das Ab-
gas wurde durch Waschflaschen, gefiillt mit isopropanolischer KOH bzw. Wasser, geleitet, um
Reaktionsprodukte zu neutralisieren und unverbrauchten Precursor zu zersetzen.

Wihrend der chemischen Reaktion wurde die eingestrahlte Mikrowellenleistung auf 500 bis
1200 W eingestellt und konstant gehalten. Die iiber die jeweilige Versuchsdauer gemittelte Fest-
stofftemperatur, die iiber ein Pyrometer durch eine seitliche Offnung (@ 10 mm) des Mikrowel-
lenresonators erfasst wurde, betrug zwischen 500 und 870 °C. Die Reaktionszeiten lagen zwischen
10 und 60 min.

Der durch die Beschichtung erzielte Siliciumgehalt wurde mittels thermischer Gravimetrie be-
stimmt und lag fiir oben genannte Parameter im Bereich von 2,5 bis 36 Gew.%. Dazu wurden
nach der in |73, S. 53] beschriebenen Methode jeweils ca. 0,5 bis 1,5g Probenmaterial in ein
Quarzschiffchen gefiillt, das anschliefiend in ein liegendes Quarzrohr (Innendurchmesser 20 mm)
geschoben und horizontal in einem Muffelofen platziert wurde. Die Wiarmebehandlung erfolgte
an Luft bei 600 °C fiir 12 h.

Aus der Massendifferenz vor und nach der Warmebehandlung wurde der Si-Gehalt abgeschétzt.
Dabei wurde angenommen, dass der Kohlenstoff vollsténdig verbrennt und Silicium nur ober-
flachlich oxidiert, so dass die damit verbundene Massendnderung vernachlissigt werden kann.
Die getroffenen Annahmen stiitzten sich auf Voruntersuchungen, aus denen hervorging, dass die
Restmasse unbehandelter Kohlenstofffasern bzw. MW-CNT-Agglomerate nach der Wérmebe-
handlung unter oben genannten Bedingungen nur ca. 0,2 % der Ausgangsmasse betrigt und dass
die Masse von kommerziellem nanoskaligen Siliciumpulver (vgl. 3.1.1) durch die Warmebehand-
lung nur geringfligig zunimmt (auf 101,5% der Ausgangsmasse).

3.2.2. Selbsttragende C/Si-Komposite

Sowohl unmodifizierte als auch hierarchisch modifizierte selbsttragende Kohlenstoffsubstrate wur-
den mittels PE-CVD im Festbettbetrieb mit Silicium beschichtet. Dazu wurden der in 3.2.1
beschriebene Reaktor und seine Peripherie wie in Abbildung 3.9 dargestellt modifiziert. Im Ge-
gensatz zum Wirbelschichtprozess durchstromt dabei das mit Trichlorsilan beladene Trigergas
(Ar/Hs) ein Quarzglasrohr mit Innendurchmesser 41 mm und die darin horizontal angeordnete
Probe () 40mm) von oben nach unten.

Bei den Versuchen trat im Reaktorbereich, der vom Mikrowellenresonator umgeben war, meist
ein rdumlich ausgedehntes Plasma auf, das in Form einer Glimmentladung optisch beobachtet
werden konnte. Die Positionierung der Probe im Zentrum des Mikrowellenapplikators fithrte auf-
grund lokal erhéhter Absorption von Mikrowellenenergie in diesem Bereich verstirkt zur Ausbil-
dung sogenannter hot spots, die die Probe durch Plasma#tzen schidigten. Mithilfe verschiedener
Aufbauten (vgl. Abbildung A.4) wurde die Probe daher am oberen oder unteren Ende des Mi-
krowellenapplikators platziert, so dass sie sich oberhalb bzw. unterhalb der Plasmazone befand.
Dennoch konnte die Entstehung von hot spots nicht komplett vermieden werden.

Die Beladung des Tréagergasstroms (22 - 28 N1/h) mit T'CS (287 - 668 mbar) und die Abgaswische
erfolgten analog zum Wirbelschichtprozess. Die eingestrahlte Mikrowellenleistung lag ebenfalls
im Bereich von 500 - 1200 W, wurde allerdings wahrend des Beschichtungsprozesses nach Bedarf
variiert, beispielsweise um hot spots zu vermeiden oder das Plasma zu reaktivieren. Das Pyro-
meter war oberhalb des Rohrreaktors angeordnet und fokussierte die Probenoberseite durch ein
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Abbildung 3.9.: Verfahrensflielibild des Versuchsaufbaus zur Beschichtung selbsttragender Sub-
strate mittels PE-CVD
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Schauglas aus Quarz. Die vom Pyrometer erfasste Temperatur betrug ca. 550 bis 1000 °C und
schwankte wahrend eines Beschichtungsvorgangs meist stirker als beim Wirbelschichtverfahren.
Die Beschichtungsdauer war mit 1,5 bis 10 min deutlich kiirzer. Der Siliciumgehalt wurde aus
der Massendifferenz der Probe vor und nach der Beschichtung ermittelt.

Proben mit einem Durchmesser von 100 mm wurden mittels mikrowellengestiitzter PE-CVD in
einem Multimodenreaktor mit Silicium beschichtet. Die Versuche wurden von HEIKE OEHLER
im Rahmen ihrer Diplomarbeit durchgefiihrt. Anlagenkonzept und Prozessparameter sind dort
ausfiihrlich beschrieben [82, S. 44-46].

Der in Abbildung 3.9 dargestellte Versuchsaufbau wurde auch zur Abscheidung von CNF mittels
PE-CVD verwendet. Dabei kam Ethen als Kohlenstoffprecursor zum Einsatz (vgl. 3.1.2).

3.3. Oberflachenfunktionalisierung von Aktivmaterialien und
Elektroden

Zur gezielten Variation der Grenzflicheneigenschaften von Aktivmaterialien und Elektroden ka-
men nasschemische, stromlose Methoden der Oberflichenfunktionalisierung zum Einsatz. Abbil-
dung 3.10 gibt einen Uberblick iiber die als Substrat eingesetzten Materialvarianten, die Art der
chemischen Funktionalisierung und die im weiteren Verlauf der Arbeit fiir die oberflichenfunk-
tionalisierten Komposite verwendete Nomenklatur.

Eine Funktionalisierung mittels Kohlenstoffbeschichtung wurde an selbstragenden C/Si-Kompo-
siten auf Basis von Kohlefasergelege mit in situ aufgewachsenen Kohlenstoffnanofasern
(CFF_ CNF + Si) untersucht. Lithiumhaltige Beschichtungen wurden an partikuldren Aktivma-
terialien in Form von Siliciumpulver und MW-CNT /Si-Kompositen getestet.

3.3.1. Kohlenstoffbeschichtung selbsttragender C/Si-Komposite

D(+)-Saccharose diente als Precursor fiir die thermochemische Beschichtung selbsttragender
C/Si-Komposite mit Kohlenstoff. Ziel war es, dadurch die elektronische Leitfahigkeit des Sili-
ciums an der Grenzflache zum Elektrolyten zu erhéhen, um eine erhéhte Kapazitdtsausnutzung
des Siliciums und eine Vergleichméfigung bzw. Stabilisierung der SEI zu erreichen. Dazu wurde
eine Losung aus Saccharose in DMF mit einer Konzentration von 0,1 g/ml (0,29 M) hergestellt.
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AT
saccharose +l,CO, ———>  SLCUO,
Si-Pulver (Si) < AT

Aktiv-
AT
wworys  —— RG] - (WO,

materialien

AT

Abbildung 3.10.: Schematische Ubersicht der chemischen Oberfliichenfunktionalisierung von Ak-
tivmaterialien und Elektroden

Selbsttragende CFF _CNF/Si-Komposite wurden in die Lésung eingetaucht und nach der Trock-
nung bei Raumtemperatur in einem Rohrofen (Carbolite, HST 12 /400) unter Argonatmosphére
warmebehandelt. Das Heizprofil uinfasste Haltezeiten von jeweils 1h bei 120 °C und 180 °C sowie
von 2h bei der Maximaltemperatur von 400 °C.

3.3.2. Lithiumhaltige Beschichtungen partikulidrer Aktivmaterialien

Durch die Beschichtung von Aktivmaterialien mit Li"-leitfihigen Komponenten wurde versucht,
eine ,kiinstliche SEI” zu erzeugen, die die elektrochemische Ausbildung der solid electrolyte in-
terphase in der Li-Tonenzelle reduziert und somit dem Kapazititsverlust durch irreversiblen Ver-
brauch von Li-lonen entgegenwirkt. Der Einsatz Li-haltiger Funktionsschichten wurde an parti-
kuldren Aktivmaterialien getestet. Untersucht wurde die Aufbringung mithilfe eines zweistufigen
und eines einstufigen thermochemischen Verfahrens. Deren Anwendung auf die Oberflichenfunk-
tionalisierung des verwendeten nanoskaligen Siliciumpulvers ist in Abbildung 3.11 schematisch
dargestellt.

Beim zweistufigen Verfahren (Abbildung 3.11a) erfolgt zunéchst analog zur Kohlenstoffbeschich-
tung selbsttragender C/Si-Komposite (vgl. 3.3.1) eine Beschichtung der Siliciumpartikel mit Koh-
lenstoff, um den Ladungsaustausch zwischen Elektronen und Li-Ionen an der Aktivmaterialober-
flache zu erleichtern. Als Li-haltige Komponente wird im Anschluss Lithiumcarbonat (LisCOs3)
durch Trocknung aus einer wissrigen Losung abgeschieden.

Beim einstufigen Verfahren (Abbildung 3.11b) dient Lithiumacrylat (C3H3O4Li) als Precursor
fiir C- und Li-haltige Beschichtungsbestandteile (C/LixRy). Li-Acrylat wird analog zur Kohlen-
stoffbeschichtung mit Saccharose aus einer Losung auf dem Substrat abgeschieden und dann
durch Pyrolyse bei 500 °C zersetzt.

Wegen ihrer hohen BET-Oberflache (vgl. 4.2.2) wurden Si-beschichtete MW-CNT-Agglomerate
ausgewdhlt, um die Oberflichenfunktionalisierung mit C und LioCOj3 nach dem beschriebenen
zweistufigen Verfahren exemplarisch an C/Si-Kompositen zu untersuchen.
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Si-Pulver (Si) ° Si-Pulver (Si) °

1. Ruhren in Saccharose/DMF-Lésung
(0.011 M, 2.9 mmol C,,H,,0,, prog Si) . . .
2. Trocknen (Rotationsverdampfer) 1. Ruhren in wassriger Li-Acrylat-Losung
3. Pyrolyse (Ar, 400°C) (0.064 M, 6.4 mmol C3H;0,Li pro g Si)
2. Trocknen (Rotationsverdampfer)

c 3. Pyrolyse (Ar, 500°C)
Si_C

1. Ruhren in wassriger Li,CO5-Losung pyr. Li-Acrylat
(0.047 M, 1.4 mmol Li,CO; pro g Si_C) Si_C/LixRy
2. Trocknen (Rotationsverdampfer)

3. Vakuumtrocknung (180°C)

Si_C_Li,CO4 °</ c

(a) (b)

Abbildung 3.11.: Schematische Ubersicht der nasschemischen Verfahren, die zur Oberflichenmo-
difikation des kommerziellen nanoskaligen Siliciumpulvers eingesetzt wurden:
a) zweistufiges Verfahren, b) einstufiges Verfahren

3.4. Elektrochemische Untersuchungen

Zur Beurteilung der elektrochemischen Funktionalitdt der im Rahmen dieser Arbeit entwickel-
ten Si-haltigen Komposite als potentielle Anodenmaterialien fiir Lithiumionenbatterien wurden
elektrochemische Untersuchungen durchgefiihrt. Das Hauptaugenmerk lag dabei auf dem Einfluss
folgender Materialaspekte auf die elektrochemischen Eigenschaften:

e Komplexitét der hierarchischen Struktur von C/Si-Kompositen
e Konnektivitidt der Einzelkomponenten innerhalb der Elektrode
e Effekt der chemischen Oberflichenfunktionalisierung

Abbildung 3.12 auf der niichsten Seite gibt einen Uberblick iiber die Materialvarianten, die
zur Untersuchung der einzelnen Aspekte ausgewdhlt wurden, und die Elektrodenkonzeption, die
dabei zum Einsatz kam.

Im Folgenden wird beschrieben, wie die Elektroden- und Zellpriparation erfolgte und welche Un-
tersuchungsmethoden zur Beurteilung der elektrochemischen Eigenschaften zum Einsatz kamen.

3.4.1. Elektrodenpriparation

Wihrend selbsttragende C/Si-Komposite ohne weitere Verarbeitung als Elektroden zum Ein-
satz kamen, wurden partikuldre Aktivmaterialien geméf dem in Abbildung 3.13 dargestellten
Schema zu binderbasierten Filmelektroden verarbeitet. Ziel war es, moglichst homogene, riss-
freie Elektroden mit maximaler Beladung an Aktivmaterial und hinreichend guter Haftung der
polymergebundenen Beschichtung an die als Stromkollektor dienende Kupferfolie herzustellen.
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Untersuchungsziel | | Aktivmaterial | | Elektrodenkonzeption |
e et
s e
Einfluss der Komplexitat
< CFF/Si
der hierarchischen Strukur /S selbsttragend
CFF_MW-CNT/Si selbsttragend
CFF_CNF/Si selbsttragend
CFF/Si selbsttragend
Einfluss der Konnektivitat 2 CFF/Si-Bruchstiicke
der Einzelkomponenten
L Si + CF + GF
S SLCLCO,  SLC/LiR,
Einfluss der Oberflachen-
er Obe CFe_CNF/si | GRELCNF/SLC | |
funktionalisierung ~CNF/Si selbsttragend

Abbildung 3.12.: Ubersicht iiber die elektrochemisch untersuchten Materialvarianten, die verwen-
dete Elektrodenkonzeption und das jeweilige Hauptziel der Untersuchung. Die
Farbcodierung ist an Abbildung 3.10 und Abbildung 4.11 angelehnt. Die dort
verwendete Nomenklatur der Materialvarianten gilt hier analog, zur weiteren
Erlduterung s. Tabelle B.1 auf Seite 155.

Partikulare
Aktivmaterialien Leitrul

! !

[ Mischen (Magnetrihrer / Planeten-

kugelmiihle / Zentrifugalmischer) | Losung aus Binder
T (PAA / PVDF)
) . + Losungsmittel LM
Schrittweise Mischen (Magnetrihrer / Planeten- (H,0 / NMP / DMF)
Zugabe von LM kugelmihle / Zentrifugalmischer)
v

Filmziehen auf Cu-Folie (Ziehklinge /
Spiralbeschichter, Hohe: 50 - 800 um)

v
[ Vortrocknung (Luft, RT — 80°C) ]
v

Trocknen unter Argon /
Vakuumtrocknung (120 - 180°C)

Abbildung 3.13.: Verfahrensschema zur Herstellung von binderbasierten Filmelektroden

Um selbsttragende Elektroden und binderbasierte Filmelektroden, die das gleiche Aktivma-
terial enthalten, direkt miteinander vergleichen zu kénnen, wurde aus selbsttragenden C/Si-
Kompositen partikuldres Aktivmaterial hergestellt. Dazu wurden CFF/Si-Bruchstiicke (vgl. Ab-
bildung 3.12) erzeugt, indem ein im Multimodenreaktor (vgl. 3.2.2) mit Silicium beschichtetes
Kohlefasergelege in einer Planetenkugelmiihle mit Mahlaggregat aus Achat zerkleinert wurde.
Die Versuche wurden von TiM AUPPERLE im Rahmen seiner Studienarbeit durchgefiithrt und
sind in [84] n&her beschrieben.
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Die zu untersuchenden partikuldren Aktivmaterialien wurden im gewiinschten Verhéltnis mit
Leitruf (meist 10 Gew.%) gemischt und mithilfe eines Binders und Losungsmittels zu einer Sus-
pension verarbeitet, die anschliekend mithilfe eines Filmziehgerits auf eine Kupferfolie aufge-
bracht und getrocknet wurde.

Bei partikuldren Aktivmaterialien auf Basis von Kohlenstofffasern und MW-CNT-Agglomeraten
wurde als Binder PVDF in Kombination mit DMF bzw. NMP als Losungsmittel eingesetzt. Alle
anderen Aktivmaterialien wurden mithilfe von PAA auf Wasserbasis bzw. mit NMP als Losungs-
mittel verarbeitet. Der benétigte Binder- und Lésungsmittelanteil hing von der Beschaffenheit
der Aktivmaterialien ab. In der Regel lag der Binderanteil bei 10 - 20 Gew.%, musste aber im
Fall MW-CNT-basierter Aktivinaterialien wegen deren hoher spezifischer Oberfliche auf bis zu
50 Gew.% erhoht werden. Der Feststoffgehalt der Suspension betrug abhéngig von den enthal-
tenen Bestandteilen und dem eingesetzten Verarbeitungsverfahren in etwa 12 - 30 Gew.% bzw.
6 - 18 Vol.%.

Die Spaltbreite der Ziehklinge bzw. die nominelle Beschichtungsstirke des Spiralbeschichters wur-
de meist zwischen 50 und 200 pm gewéhlt, bei sperriger Geometrie der Suspensionsbestandteile,
z. B. Aktivmaterialien auf Basis von Kohlenstofffasern oder MW-CNT-Agglomeraten, teilweise
bis 800 pm. Die Schichtdicke der getrockneten Beschichtung war stark von der Viskositat der
Suspension abhingig und lag iiberwiegend zwischen 15 pm und 50 pm.

Die verfahrenstechnischen Aspekte der Filmelektrodenherstellung standen nicht im Fokus dieser
Arbeit. Daher wird fiir Einzelheiten zur Suspensionsherstellung mittels Magnetriihrer auf [84],
mittels Planetenkugelmiihle auf [85] und mittels Zentrifugalmischer auf [86] verwiesen. Details
zu den verwendeten Gerédten und kommerziellen Materialien sind in Tabelle A.1 bzw. Tabelle 3.3
aufgefiihrt.

3.4.2. Zellprdparation

Die elektrochemische Charakterisierung der hergestellten Elektroden erfolgte in Halbzellenkon-
figuration als 2-Elektrodensystem, wobei ein Lithiumblech als Gegen- und gleichzeitig Referen-
zelektrode (@ 12mm) diente. Als elektrochemische Testzellen kamen sogenannte Swagelok®-
Zellen zum Einsatz, deren Aufbau schematisch in Abbildung 3.14 dargestellt ist.

Aus den zu untersuchenden selbsttragenden bzw. binderbasierten Elektroden wurden Proben mit
einem Durchmesser von 11 mm ausgestanzt und als Arbeitselektrode eingesetzt. Als Separator
dienten drei Lagen Glasfaservlies, die mit ca. 200 - 260 ul Elektrolyt (1 M LiPFg in Ethylencar-
bonat/Dimethylcarbonat 1:1) getrdnkt wurden.

Der innere Aufbau der Zelle wurde vom Gehéuse durch eine Folie aus Polyethylenterephtalat
(PET) und Klemmringe aus Polyamid elektrisch isoliert. Die elektrische Kontaktierung der Elek-
troden erfolgte durch zwei Stahlbolzen und eine Stahlfeder (Gutekunst VD-143B, gekiirzt auf ca.
10 - 12mm Lénge), die beim Verschliefen der Zelle maximal komprimiert wurde. Aus der Feder-
konstanten? und der minimalen Federlinge wurde eine Federkraft von 12 - 27N bei maximaler
Federvorspannung bestimmt. Daraus ergibt sich fiir die Arbeitselektrode im Einbauzustand ein
Anpressdruck von mindestens 12N /cm?. Ein zwischen der Feder und der Lithiumelektrode an-
geordnetes Nickelblech diente zum Schutz des weichen Lithiums vor mechanischer Verformung
durch das Anpressen der Feder.

®Die Federkostante wurde aus Kraft-Weg-Messkurven berechnet, die mit dem Gerét TMA 2940 (TA Instruments)
aufgenommen wurden.
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~—— Stahlelektrode

Lithiumelektrode e Stahlfeder

Glasfaserseparator — Nickelblech

mit Elektrolyt f ;\.};:
/ \ ™~ Isolierfolie (PET)

Arbeitselektrode

Dichtungsringe
(Polyamid)

Abbildung 3.14.: Schematischer Aufbau einer Swagelok®-Zelle, wie sie zur elektrochemischen
Charakterisierung eingesetzt wurde

Die Zellmontage erfolgte in einer Handschuhbox (Jacomex) mit Gasumwiélzung und Reinigungs-
einheit zur konstanten Entfernung von Feuchtigkeit und Sauerstoff aus der Argonatmosphire.
Einzelheiten der Zellmontage sind bereits an anderer Stelle beschrieben |70, S. 38, S. 131].

3.4.3. Elektrochemische Untersuchungsmethoden

Die elektrochemische Untersuchung der hergestellten Elektroden (vgl. 3.4.1) erfolgte mithilfe der
im Folgenden aufgefiihrten Messmethoden. Wenn nicht anderweitig gekennzeichnet, kamen dabei
Swagelok®-Halbzellen zum Einsatz, deren Aufbau in 3.4.2 dargestellt ist.

Cyclovoltammetrie Ausgehend von der Leerlaufspannung (Startpotential Ug) der zu unter-
suchenden Zelle wurde das Potential der Arbeitselektrode, wie schematisch in Abbildung 2.5a
dargestellt, zunéchst mit 5011V /s auf das Umkehrpotential Uy von 5 mV abgesenkt und von dort
mit gleicher Scanrate auf das Endpotential Ug von 2V erhoht. Meist wurden zwei bis drei Zyklen
gemessen. Das Startpotential der Folgezyklen lag bei 2'V.

Die Messungen wurden an einem Potentiostaten des Modells IM6e mit der Software THALES
4.14 USB (Zahner elektrik) durchgefithrt. Pro Zyklus wurden 5000 Messpunkte aufgenommen.

Elektrochemische Zyklierung Die elektrochemische Zyklierung diente zur Untersuchung der
Lithiierungs- und Delithiierungskapazitit in Abhingigkeit der Zyklenzahl und daraus ableitba-
rer Groken wie der coulometrischen Effizienz CE (vgl. 2.1.3) sowie der differenziellen Kapazitét
dQ/dU und der kumulierten irreversiblen Kapazitit CRIC (vgl. 2.2.2). Aus den Zyklierdaten
wurden aufserdem gemidf Gleichung 2.15 auf Seite 16 die Polarisationswiderstdnde R; j;; im lithi-
ierten und R; getit im delithiierten Zustand berechnet.

Zur wiederholten Be- und Entladung der Testzellen kam ein Batterietestgerit des Typs BaSyTec
CTS LAB zum Einsatz. Je nach Untersuchungsziel erfolgte die Messung anhand verschiedener
Zyklierprotokolle, die in Abbildung 3.15 in Form schematischer Ablaufpline dargestellt sind und
im Folgenden erldutert werden.
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Zyklierprotokolle

Tiefenzyklierung Langsame Teilzyklierung cc-cv(Ah|i)
icc: 18,6 mA/g AM
Uppin: 180 mV
cc cc cc cc Ah,...: 1000 mAh/g EM (global)
:18,6 mA/g AM :100 mA/g AM :18,6 mA/g AM :18,6 mA/g AM bzw. 500 mAh/g AM (step)
Um.n 5mVv Um.n 5mV um,n 80 mV um,n 180 mV /| i 1,86 mA/g AM
Unax: L5V Unax 1,5V U 2V/ 1,5V U 1,5V /| Upac 1,5V
Anzahln: 2 Anzahl n: 50 Anzahln: 1 Anzahln: 0-20 Anzahl n: 20 - 50
| Tiefenzyklierung mit C-Raten-Steigerung
cc cc cc cc X cc
icc: 18,6 mA/g AM icc:37,2 mA/g AM ic.: 74,4 mA/g AM ic.: 148,8 mA/g AM i..:372 mA/g AM
Upin: 5 MV Upin: 5 MV um,n 5mv um,n 5mv )| Uit SMV
Unax: 2V Unax: 2V 4 Unax: 2V /| Umac 2V / Unax: 2V
Anzahln: 2 Anzahln: 2 Anzahln: 2 Anzahln: 2 Anzahl n: 50
/Teilzyklierung mit C-Raten-Steigerung und Kapazitatslimitierung N
cc-cv(Ah) cc-cv(Ah|i) cc-cv(Ah|i) cc-cv(Ah|i) cc-cv(Ah|i)
. 50 mA/g EM icc: 100 mA/g EM 200 mA/g EM 333,33 mA/gEM
'Gf' 508'3’:{5 EM Uyt 80 mV Uyt 80 mV Up: 80 MV Upy: 80 mV
AR 1000 mAN/ Ah,.,,; 1000 mAh/g Ah,..,: 1000 mAh/g Ah,,..,: 1000 mAh/g Ay, 1000 mAh/g
maxt EM (step) 8 EM (global) EM (global) EM (global) EM (global)
U 2V P imin: 5 MA/g EM imin: 5 MA/g EM imin: 5 MA/g EM imin: 5 MA/g EM
pRrvne Upax: L5V Upac L5V Upax: 1,5V Unax: 1,5V
\ : Anzahln: 2 Anzahln: 2 Anzahln: 2 Anzahl n: 50 /

Wiederholeinheiten

Wiederholeinheit cc

thhuerung ccw

m|t|
0

Delithiierung cc
U <Unin mit
cc

Unnax

Wiederholeinheit cc-cv(Ah)

—
4 Lithiierung cc
mit i
N

U<U.,
———)
)

Lithiierung cv

bei U

]

Ah > Ah

max Delithiierung cc
(step) mit i,

Li

-
Lithiierung cv o
1<i

bei U,

Ah > Ah
(global | step)

Wiederholeinheit cc-cv(Ah]|i)

( .
thiierung cc

max

L u>u
miti. .

!
U<u,,, n

v

Delithiierung cc
mit i

max

Die verschiedenen Zyklierprotokolle sind in Abbildung 3.15 durch farbige Umrandungen vonein-
ander abgegrenzt und setzen sich jeweils durch eine charakteristische Abfolge von Programm-
sequenzen zusammen. Diese als Wiederholeinheiten bezeichneten Sequenzen (schwarze eckige
Kisten) geben Art und Abfolge der Programmschritte sowie die verwendeten Abbruchkriterien
und Stellgroken vor. Der prinzipielle Ablauf der verschiedenen Wiederholeinheiten ist im unte-
ren Teil der Graphik gezeigt. Lithiierungs- und Delithiierungsschritte sind dabei in blauen bzw.
roten Késten mit abgerundeten Ecken dargestellt, wihrend die in Pfeilrichtung damit verbunde-
nen eckigen Késten die dazugehérigen Abbruchkriterien enthalten. Die rot markierten Parameter
variieren bei verschiedenen Programmsequenzen und sind fiir die jeweiligen Zyklierprotokolle im
oberen Teil der Graphik angegeben.

Bei Wiederholeinheit cc schliefst sich an die Lithiierung mit dem konstanten Strom ic nach
einmaligem Unterschreiten der Abbruchspannung Up,n direkt die galvanostatische Delithiierung
mit betragsgleichem Strom an, die durch Uberschreitung von Upay beendet wird. Im Gegensatz
dazu wird Upi, bei Wiederholeinheit cc-cv(Ah) nach Beendigung der galvanostatischen Lithi-
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ierung durch Erreichen der Abbruchspannung aufrecht erhalten. Der potentiostatische Lithiie-
rungsschritt (cv) wird bei Uberschreitung eines vorgegebenen Kapazititswertes Ahy,, beendet.
Dazu wird Ahyax mit den registrierten Werten eines Ah-Zéahlers verglichen, der die Ah-Werte
des jeweils aktuellen Programmschritts (step) erfasst. Wird der Ahy,ax-Wert bereits durch galva-
nostatische Lithiierung erreicht, entféllt der cv-Schritt, und es folgt direkt im Anschluss die gal-
vanostatische Delithiierung. Die Wiederholeinheit cc-cv(Ah|i) unterscheidet sich von cc-cv(Ah)
dadurch, dass die potentiostatische Lithiierung zusitzlich zum Kapazitatskriterium auch bei Un-
terschreitung eines vorgegebenen Strombetrags imin abgebrochen wird. Das Kapazitétsabbruch-
kriterium bezieht sich bei manchen Messungen analog zu cc-cv(Ah) auf den Wert des Ah-Zahlers
pro Programmschritt. Bei einigen Messungen wird stattdessen der globale Ah-Wert herangezo-
gen, bei dem es sich um die kumulierte Kapazitit seit Beginn der Programmsequenz handelt.
Der Parameter n gibt bei allen Wiederholeinheiten an, wie oft die dargestellte Programmschleife
ausgefiithrt wird.

Im Rahmen dieser Arbeit werden Kapazitéits- und Stromwerte iiberwiegend massenspezifisch
angegeben. Auf die Angabe von C-Raten wird in den meisten Féllen verzichtet. Die Wahl der
verwendeten Grofien begriindert sich dadurch, dass einerseits von beiden in der Elektrode enthal-
tenen Materialien, sowohl vom Kohlenstoffsubstrat als auch vom Silicium, eine elektrochemische
Aktivitdt zu erwarten ist. Andererseits liegt dieser Arbeit die Vorstellung zugrunde, dass die
Kapazitdt der Elektrode nicht allein von den Anteilen der enthaltenen Komponenten abhéngt,
sondern dass auch deren Konnektivitdt innerhalb der Elektrode die erzielbare Gesamtkapazitit
beeinflusst. Wenn nicht anderweitig angegeben, wird als Bezugsbasis fiir die Angabe spezifischer
Kapazititen bzw. Strome die Gesamtmasse aller in der Elektrode enthaltenen und als Aktivmate-
rialien (AM) betrachteten Bestandteile (vgl. Abbildung 3.12) herangezogen. Bei binderbasierten
Elektroden wird als Bezugsbasis zum Vergleich mit selbsttragenden Elektroden teilweise auch auf
die Gesamtmasse aller Elektrodenmaterialien (EM) — incl. Binder und Leitruf, ohne Kupferfolie
— zuriickgegriffen.

Die verschiedenfarbige Umrandung der Zyklierprotokolle in Abbildung 3.15 dient zur ihrer Unter-
scheidung hinsichtlich des Untersuchungszwecks, fiir den sie eingesetzt wurden. Zur Untersuchung
des Einflusses der hierarchischen Struktur von C/Si-Kompositen auf deren elektrochemische
Eigenschaften wurde ein einfaches Zyklierprotokoll verwendet, das nur cc-Wiederholeinheiten
enthéilt. Da es einen weiten Spannungsbereich umfasst (5mV - 1,5V vs. Li/Li"), wird es als
Protokoll zur Tiefenzyklierung (blaue Umrandung) bezeichnet. Um die SEI-Ausbildung zu for-
dern, werden die ersten beiden Zyklen mit einem vergleichsweise geringen spezifischen Strom
von 18,6 mA /g AM durchgefiihrt, was einer C-Rate von 1/20 bezogen auf die theoretische Ka-
pazitdt von Graphit entspricht. Danach wird der spezifische Strom auf einen mittleren Wert von
100mA /g AM erhdht.

Um den Einfluss der Konnektivitdt der Einzelkomponenten innerhalb der Elektrode zu unter-
suchen, kamen zwei verschiedene Zyklierprotokolle zum Einsatz (orange Umrandung). Die Un-
tersuchungen hierzu fanden teilweise im Rahmen der Studienarbeit von TIM AUPPERLE [84]
statt. Bei der Tiefenzyklierung mit C-Raten-Steigerung wurde ebenfalls ein sehr weites Span-
nungsfenster (5mV - 2V vs. Li/Li") gewihlt. Ausgehend von ic = 18,6 mA /g AM in den ersten
beiden Zyklen wird dabei in den Folgezyklen der Strom sukzessive bis auf 372mA /g AM erhoht,
was einer 1C-Rate bezogen auf Graphit entspricht. Zum direkten Vergleich wurde eine langsame
Teilzyklierung durchgefiihrt. Dabei wird der Spannungsbereich im ersten Zyklus auf 80 mV bis
max. 2V vs. Li/Li" eingeschrinkt. In den Folgezyklen ist die minimale Spannung auf 180 mV
vs. Li/Li" begrenzt und der galvanostatischen Lithiierung folgt gegebenenfalls ein Lithiierungs-
schritt bei konstanter Spannung, der durch Absinken des Stroms auf 1/10 des Werts von i oder
das Erreichen eines maximalen Kapazitdtswerts Ahax beendet wird. Um zu vermeiden, dass
durch verschiedene Stromstérken wihrend der galvanostatischen Lithiierung und Delithiierung
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unterschiedliche Uberspannungen hervorgerufen werden, die die Interpretation der Ergebnisse
erschweren, wurde der spezifische Strom ie. von 18,6 mA /g fiir alle Zyklen beibehalten. Das Pro-
tokoll zur langsamen Teilzyklierung soll verhindern, dass sich bei der Lithiierung eine kristalline
Li;5Sis-Phase ausbildet, mit der eine starke Volumenzunahme im Vergleich zu amorphem Li-
thiumsilicid einhergeht (vgl. 2.3.2). In Vorversuchen an selbsttragenden C/Si-Elektroden konnte
gezeigt werden, dass die gewihlten Zyklierparameter dazu geeignet sind [84].

Der Effekt der Oberflichenfunktionalisierung von Si-Pulvern auf deren elektrochemische Eigen-
schaften wurde mit Hilfe eines Protokolls zur Teilzyklierung mit C-Raten-Steigerung und Kapa-
zitétslimitierung (violette Umrandung) untersucht. Aufgrund des hoheren Si-Anteils der aus Si-
Pulvern hergestellten Filmelektroden im Vergleich zu C/Si-Elektroden auf Basis Si-beschichteter
Kohlenstoffsubstrate wurden hohere spezifische Stréme (50 - 333,3mA/gEM) fir die galvano-
statischen Prozessschritte eingesetzt. Das Spannungsfenster ist auf 80 mV bis 1,5V bzw. 2V vs.
Li/Li" festgelegt. Das Kapazititsabbruchkriterium im ersten Zyklus sorgt dafiir, dass die ge-
wiinschte Kapazitdt von mindestens 1000 mAh/g EM erreicht wird. In den Folgezyklen wird der
cv-Schritt durch wiederholtes Erreichen des vorgegebenen Ahy,ac-Wertes oder das Unterschreiten
eines minimalen spezifischen Stroms von 5mA /g EM beendet.

Elektrochemische Impedanzspektroskopie Ausgewihlte elektrochemische Zellen wurden im
Ausgangszustand und nach der Zyklierung mittels Impedanzspektroskopie (vgl. 2.2.3) untersucht
(elektrochemische Impedanzspektroskopie, EIS). Die Messungen wurden an dem Gerdt IM6e
(Zahner elektrik) mithilfe der Software THALES 4.14 USB durchgefiihrt. Dabei wurden die Zellen
ausgehend von ihrer Leerlaufspannung mit einer sinusférmigen Spannung einer Amplitude von
5mV in einem Frequenzbereich von 1 mHz und 1 MHz beaufschlagt.

3.5. Methoden der Materialcharakterisierung

3.5.1. Bestimmung der spezifischen Oberfliche (BET)

Die Bestimmung der spezifischen Oberflache von Pulvern und selbsttragenden Materialien wur-
de mittels Gasadsorption unter Annahme der Multilagenbelegung der untersuchten Oberfliche
mit dem Messgas (N9) nach BRUNAUER, EMMET und TELLER durchgefiihrt. Der nach diesem
Modell ermittelte spezifische Oberflichenwert wird auch als BET-Oberfliche Aggm bezeichnet
und berechnet sich nach folgender Formel

Vin - Na - A
A = 3.1
BET T (3.1)
mit dem Volumen einer adsorbierten Monolage aus Gasmolekiilen Vi, der Avogadrokonstante
Na (62 023 - 105mol '), der Fliche, die von einem einzelnen Gasmolekiil eingenommen wird Ap,
(16,2 A2), der Probenmasse m und dem molaren Gasvolumen Vi (22414 cm®/mol) [87, S. 59 - 61].
Vin ldsst sich mithilfe der BET-Gleichung

1 _C—l £+ 1
V;ds'(%)_l)_c'vm Po CVm7

(3.2)

bestimmen, wobei V,4s dem adsorbierten Gasvolumen entspricht, das bei einem Druck p in Rela-
tion zum Séttigungsdampfdruck pg bei Adsorptionstemperatur gemessen wird. C' ist eine dimen-
sionslose Kennzahl, die die Wechselwirkung zwischen Gas und Festkérper charakterisiert und
auch als BET-Konstante bezeichnet wird [87, S. 61] [88].
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Neben der Belegung der Probenoberfliche wird ein Teil der Gasmolekiile auch dafiir aufgewendet,
die Gefafswand zu belegen, was zu einem systematischen Messfehler fiihrt. Bei ,sperrigen” Proben
mit geringer spezifischer Oberfliche kann dieser Fall auftreten. Bei geniigend grofser Probenober-
fliche ist der Einfluss der Geféfwand vernachlissigbar. Stehen bei der Messung nur vergleichwei-
se geringe Probenoberflichen zur Verfiigung, ist das an der Gefaftwand adsorbierte Gasvolumen
nicht vernachléssigbar und gibt somit die Auflésungsgrenze vor.

Daher wurden Messungen an leeren Probengefédfen unter gleichen Messbedingungen durchge-
fiihrt. Aus mindestens zwei Leermessungen wurden fiir jede Probengefaffigeometrie zwei Refe-
renzkurven erstellt, die die am jeweiligen Druckpunkt maximal und minimal gemessenen adsor-
bierten Volumina Vieer,max bzW. Vigermin €rfassen. Im Druckbereich von ca. 0,05 - 0,3 p% wurde
fiir jeden Druckpunkt Vieer,max bzZw. Vieermin vom mit Probe gemessenen adsorbierten Volumen
Vads abgezogen. Aus den korrigierten Volumenwerten wurden mithilfe von Gleichung (3.1) und
Gleichung (3.2) aus Steigung und y-Achsenabschnitt der BET-Geraden korrigierte BET-Werte
berechnet. Abbildung 3.16 zeigt exemplarisch die BET-Geraden der unkorrigierten Messdaten
(V_ads) sowie die nach Abzug von Vieermax (V_ads - V_leermax) und Vieermin (V_ads -
V_leer,min) erhaltenen BET-Geraden.

1.4
¢ V_ads
1.2 1 W V_ads - V_leer,max l
1 V_ads - V_leer,min y:}::fji)xggloél% l
— ' .
2 0.8 - e B
2 0.6 - A
2 "
: y = 2.7956x + 0.2008
0.4 - -y R? = 0.9955
[
0.2 A
0 — 77—
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25

p/p0

Abbildung 3.16.: Beispielhafte Darstellung der BET-Geraden von unkorrigierten Werten
(V_ads) und korrigierten Werten (V_ads - V_leermax bzw. V_ads -
V _leer,min) der adsorbierten Volumina

Der resultierende maximale BET-Wert wurde als Obergrenze, der minimale BET-Wert als Un-
tergrenze eines Intervalls angenommen, innerhalb dessen Grenzen mit hoher Wahrscheinlichkeit
der tatsichlich nur von der Probenoberfliche verursachte BET-Wert liegt. Angelehnt an die
gleichnamige statistische Grofe wird dieses Intervall im Folgenden als Vertrauens- bzw. Konfi-
denzintervall bezeichnet und bei der Auftragung von BET-Oberflichenwerten mit angegeben.

Zur Messung hochoberflachiger Proben wie beispielsweise MW-CNT oder Si-Pulvern kam das
Gerdat ASAP 2010 (Micromeritics Instrument Corporation) zum Einsatz. Geringoberfldchige pul-
verformige und selbsttragende Proben (CF, CFF-basierte Proben) wurden mit dem Gerit Ge-
mini 2375 (Micromeritics Instrument Corporation) gemessen, da dieses den Einsatz kleinerer
Probengefife ermdglicht?.

“Die Messungen konnten freundlicherweise am Lehrstuhl fiir Chemische Verfahrenstechnik der Universitit Bay-
reuth durchgefiihrt werden.

53



3. Experimentelle Durchfiihrung

3.5.2. Bestimmung der elektrischen Durchtrittsleitfahigkeit

Zur Bestimmung der elektrischen Durchtrittsleitfihigkeit (through-plane conductivity) von Pul-
verschiittungen und selbsttragenden Proben wurde deren elektrischer Durchtrittswiderstand R
gemessen. Daraus wurde mithilfe der geometrischen Probenfliche A und der Probenhéhe z iiber
folgenden Zusammenhang die Leitfdhigkeit o berechnet:

oz
R-A

o (3.3)
Die Messung des Durchtrittswiderstands an Pulverschiittungen erfolgte potentiodynamisch un-
ter Verwendung des in Abbildung 3.17 a skizzierten Messaufbaus. Dabei diente ein Glasrohr als
Fihrung fiir zwei Stahlelektroden (¢ 19,8 mm). Zwischen die polierten und vergoldeten Kon-
taktflichen der Elektroden wurde das zu untersuchende Pulver eingefiillt, so dass die Hohe der
Pulverschiittung ca. 1 - 4mm betrug. Das Eigengewicht der oberen Messelektrode {ibte eine An-
presskraft von ca. 2,8 N auf die Pulverschiittung aus. Bezogen auf die geometrische Fliche der
Pulverschiittung, die mit der Elektrodenfliche gleichgesetzt wird, ergibt sich daraus ein Anpress-
druck von ca. 0,9N/cm?.

Zur Widerstandsmessung wurden die Elektroden in 4-Leiter-Anordnung an einen Potentiostaten
(Solartron 1285) angeschlossen und mit einer DC-Spannung beaufschlagt, die mit einer Scanrate
von 0,5mV /s von 0 auf 10 mV erhéht wurde. Der resultierende Strom wurde gemessen und in Ab-
hangigkeit der Spannung aufgetragen. Ausgehend vom ohmschen Gesetz wurde der Widerstand
aus der Steigung der Ausgleichsgeraden der U/I-Kennlinie berechnet.

I «—— Stahlelektrode

—

Goldbeschichtung Feder

/\/\ﬂ

Pulverschittung

«—— Isolator

asroh z ZZI‘% Probe
«—— Glasrohr —
T D vergoldete

Elektroden

A
O

A 4
«—

(a) (b)

Abbildung 3.17.: Schematische Darstellung der Messanordnungen zur Bestimmung der elektri-
schen Durchtrittsleitfihigkeit von a) Pulverschiittungen und b) selbsttragenden
Proben

Der Durchtrittswiderstand selbsttragender Kohlenstoffsubstrate und C/Si-Komposite wurde mit-
tels Impedanzspektroskopie (s. 2.2.3) bestimmt. Dazu kam der in Abbildung 3.17b dargestellte
Aufbau zum FEinsatz. Proben mit einem Durchmesser von 5 mm wurden zwischen den Messelek-
troden angeordnet und von einer Feder mit ca. 75 N/cm? bezogen auf die geometrische Proben-
flache angepresst. Die Kontaktierung der Messelektroden mit dem Impedanzmessgerit (Agilent,
E4980A Precision LCR-Meter) folgte dem 4-Leiter-Prinzip. Die Messanordnung wurde mit einem
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Wechselstrom variabler Frequenz beaufschlagt. Dessen Amplitude betrug 20 mA bei Messreihen
zur Untersuchung Si-haltiger Proben und wurde bei selbsttragenden Kohlenstoffsubstraten auf-
grund des geringeren Widerstands zur Erhéhung der Messgenauigkeit auf 200 mA eingestellt.
Aus den vom Messgerit ausgegebenen Impedanzmesswerten wurde der Durchtrittswiderstand R
durch Mittelwertbildung des Betrags der Impedanz fiir Frequenzen zwischen 20 Hz und 10 kHz
berechnet, da in diesem Frequenzbereich ohmsches Verhalten vorliegt (Phasenwinkel nahe 0°).

Bei beiden Messmethoden umfasst der gemessene Durchtrittswiderstand sowohl den Volumen-
widerstand des untersuchten Materials als auch Kontaktwiderstinde, die am Ubergang zwischen
Probe und Messelektroden und an Kontaktstellen innerhalb der Probe vorliegen. Um die ermittel-
ten Leitfahigkeiten von Pulverschiittungen und selbsttragenden Proben miteinander vergleichen
zu konnen, wurden als Referenz Widerstandsmessungen an Proben aus unmodifiziertem Kohle-
fasergelege (¢ 19,8 mm) analog zur Messung von Pulverschiittungen durchgefiihrt.

Bei beiden Messmethoden wurden pro Materialart mindestens zwei Proben vermessen und an
jeder Probe wurden mindestens zwei Messungen durchgefiihrt. Die Leitfahigkeit der untersuchten
Materialien wurden durch Mittelwertbildung aus den einzelnen Leitfihigkeitswerten berechnet,
die fiir jede Messung nach 3.3 bestimmt wurden.

3.5.3. Untersuchung der mechanischen Stabilitdt selbsttragender Substrate und
Komposite

Zur Untersuchung der mechanischen Stabilitdt von modifizierten selbsttragenden Kohlenstoffma-
terialien und selbsttragenden C/Si-Kompositen wurde ein Probenstiick mit einer geometrischen
Fliche zwischen 1,6 und 3,6 cm? zusammen mit ca. 20ml Aceton in ein Glasgefifs gegeben und
einem 20-miniitigen Belastungstest im Ultraschallbad (BANDELIN electronic, Sonorex Super
RK 106) unterzogen. Die anschliefende Trocknung der Probe erfolgte in einem Trockenschrank
bei 60 °C. Durch Wiegen der Probe mit einer Feinwaage (Kern 870) vor und nach der Behandlung
wurde die Massendifferenz bestimmt.

3.5.4. Weitere Charakterisierungsmethoden
Neben den bereits genannten Methoden kamen die in Tabelle 3.4 aufgefiihrten Standardmethoden

der Materialcharakterisierung zur Untersuchung der im Rahmen dieser Arbeit synthetisierten
Materialien und der verwendeten Ausgangsmaterialien zum Einsatz.
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Tabelle 3.4.: Weitere zur Materialcharakterisierung verwendete Methoden
Methode Zielsetzung Gerit/Software/Sonstiges
Analyse der Struktur, Verteilung und e Jeol, JSM-840 A,
Oberflichenmorphologie von LaBg-Kathode
Rasterelektronen- e Katalysatorpartikeln (BSE)
mikroskopie e MW-CNT und in situ erzeugten CNF e Zeiss, LEO 1530,
(REM) e auf K(.)hlenstoffs.ubstraten Feldemissionskathode
abgeschiedenem Si
e Oberflichenstruktur von
funktionalisierten Si-Pulvern und
C/Si-Kompositen
e binderbasierten Elektroden vor und
nach der elektrochemischen Zyklierung
Energiedispersive Untersuchung der Z.us.amm‘ens.etzu‘ng der  Oxford Instruments,
Réntgen- hergest(-ellten Materialien hinsichtlich Software: IN.CA,
spektroskopie o Verteilung des Fe.—I‘(atalysators ‘ gekoppelt mit
(EDX) e Grad der Carbonisierung des Binders Jeol JSM-840 A
e Verteilung des abgeschiedenen Siliciums
e Phasenanalyse von Philips, X'Pert MPD
Kohlenstoffsubstraten mit Katalysator, PW 3040,
Rontgenbeugung  C/Si-Kompositen und partikuliren, Cu K4-Strahlung, Bragg-
(XRD) oberflichenmodifizierten Si-Pulvern Brentano-Anordnung
e Texturuntersuchung (s. A.3.4, S. 145)
von C / Si;Kompos?tenﬂund Bestimmung Auswertesoftware:
der Priméarkristallitgréfe aus X'Pert High Score Plus
Williamson-Hall-Plots (s. A.3.3, S. 144) 41 [89]
von kommerziellem und mittels CVD '
abgeschiedenem Silicium
Datenbank: ICDD
PDF-4
Optische Bestimmung des Li- und Si-Gehalts von Auftragsmessungen
Emissions- e unmodifiziertem Si-Pulver durchgefiithrt am
spektrometrie e oberflichenmodifizierten Si-Pulvern BayCEER
mittels induktiv e oberflichenmodifizierten
gekoppelten C/Si-Kompositen
Plasmas
(ICP-OES)
Bestimmung des C-Gehalts von Auftragsmessungen
Sill\;—slzlementar— oberflichenmodifiziertem und durchgefiithrt am
unmodifiziertem Si-Pulver BayCEER

Thermogravimetrie

Untersuchung des Si-Gehalts von
partikuldren C/Si-Kompositen

Nabertherm, Muffelofen
N41/H
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ICDD: International Center for Diffraction Data
PDF: Powder Diffraction Data



4. Ergebnisse

4.1. Hierarchisch modifizierte Kohlenstoffsubstrate

Im Folgenden werden selbsttragende Kohlenstoffsubstrate miteinander verglichen, deren hier-
archische Struktur mit Hilfe der in 3.1.2 vorgestellten verfahrenstechnischen Ansétze verdndert
wurde. Der Einfluss der Strukturmodifikation auf physikalische Eigenschaften wie Stabilitét, spe-
zifische Oberfliche und elektrische Leitfdhigkeit wird ebenfalls erldutert.

4.1.1. Morphologie und Zusammensetzung

CFF_MW-CNT Mittels Vakuuminfiltration von MW-CNT-Dispersionen war es mdoglich, bis
ca. 4 Gew.% MW-CNT in Kohlenstofffasergelege einzubringen. Die Bestimmung des MW-CNT-
Gehalts erfolgte gravimetrisch. Wie am Beispiel einer Probe mit 3 Gew.% MW-CNT gezeigt, ist
eine vollstdndige und gleichméfige Bedeckung der Kohlenstofffasern und eines Teils der Faser-
zwischenrdume moglich (s. Abbildung 4.1). Durch den sukzessiven Aufbau eines Filterkuchens
an der Probenoberseite nimmt die MW-CNT-Dichte in Richtung Probenunterseite ab (vgl. Ab-
bildung A.1 auf Seite 135).

(a)

Abbildung 4.1.: REM-Aufnahmen des Kohlenstofffasergeleges nach Vakuuminfiltration von
3Gew.% MW-CNT (CFF_MW-CNT): Homogene Bedeckung von Fasern und
Zwischenrdumen mit MW-CNT auf der Probenoberseite (a), vergroferte Dar-
stellung des Faserzwischenraums (b)

CFF_MW-CNT/C Werden MW-CNT durch Imgrégnierung des Kohlefasergeleges mit einer
MW-CNT /PAN-Dispersion eingebracht, lisst sich ebenfalls eine gleichméfige Beschichtung des
Substrats erzielen (s. Abbildung 4.2a). Ausgehend vom Massenverhiltnis MW-CNT:PAN 7:93
in der MW-CNT /PAN-Dispersion und unter der Annahme, dass sich weder die Masse des Kohle-
fasersubstrats noch der MW-CNT wihrend der Warmebehandlung &ndert und dass die Massen-
anderung wihrend des Oxidationsprozesses hauptsichlich durch Verdampfen des Lésungsmittels
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zustande kommt, wurde aus der Massendifferenz ein MW-CNT-Anteil der carbonisierten Pro-
be von ca. 4 Gew.% bestimmt. Der Anteil des amorphen Kohlenstoffs, der durch die Pyrolyse
von PAN entsteht, wurde auf 25-29 Gew.% abgeschatzt. Durch den sehr viel htheren Anteil an
amorphem Kohlenstoff, sind die eingebrachten MW-CNT, wie aus Abbildung 4.2b ersichtlich,
iiberwiegend darin eingebettet.

Abbildung 4.2.: REM-Aufnahmen von Kohlenstofffasergelege mit 4 Gew.% MW-CNT und
27 Gew.% amorphem Kohlenstoff aus pyrolysiertem PAN, hergestellt mittels
Imprégnierung von CFF mit MW-CNT/PAN-Dispersion (CFF_MW-CNT/C):
Gleichméfige Bedeckung von Fasern und Zwischenrdumen (a), vergroferte An-
sicht der Fagseroberfliche mit in amorphen Kohlenstoff eingebetteten MW-
CNT (b)

CFF_CNF

CFF_Fe In Abbildung 4.3 sind Ausschnitte eines mittels Imprégnierungsroute mit Fe-Kataly-
sator versehenen Kohlenstofffasergeleges (CFF _Fe) nach der Warmebehandlung zu sehen. Im
Sekundérelektronenbild (Abbildung 4.3 a) ist eine gleichméfige Verteilung von hell erscheinen-
den Partikeln unterschiedlicher Grofe auf der Faser und den Graphitflakes zu erkennen. Die
urspriingliche Struktur des Substrats ist gut zu erkennen, was auf eine diinne Beschichtung hin-
deutet. Die Grofe der Partikel reicht bis 100 nm, der Grofiteil der Partikel ist jedoch kleiner als
30nm. Je grofer die Partikel sind, desto stirker ragen sie aus der sie umgebenden Matrix heraus.
Bei den Partikeln handelt es sich um Fe-haltige Ausscheidungen, die sich, wie in [90] beschrieben,
wahrend der Warmebehandlung durch Zersetzung und Koaleszenz des Fe-Precursors gebildet ha-
ben. Die Matrix besteht aus amorphem Kohlenstoff, der durch Pyrolyse von PAN entstanden
ist und ca. 4 bis 7 Gew.% der carbonisierten Substrate ausmacht. Der starke Materialkontrast in
der Riickstreuelektronenaufnahme (Abbildung 4.3 b) bestéitigt die Annahme, dass es sich bei den
Ausscheidungen um Bereiche mit erh6hter Fe-Konzentration handelt. Die in Tabelle 4.1 gezeigten
EDX-Messwerte bestatigen das Ergebnis.

Abbildung 4.4 zeigt Rontgendiffraktogramme impragnierter Kohlefasergelege nach verschiedenen
Prozessierungsstufen und von unterschiedlichen Materialchargen. Nach der oxidativen Stabilisie-
rung unterscheidet sich das Réntgenbeugungsmuster des Materials (Abbildung 4.4b) nicht von
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Spectrum 3

’?Spectrum 1
e

Abbildung 4.3.: REM-Aufnahmen von Kohlenstofffaser und Graphitflakes eines Kohlefaserge-
leges, auf das mittels Impréagnierungsroute Fe-Katalysator aufgebracht wurde
(warmebehandelt im Rohrofen, Charge 1: CFF_Fe R1): Sekundérelektronen-
bild (a), Riickstreuelektronenbild mit eingezeichneten Aufnahmebereichen von
EDX-Spektren (b)

Tabelle 4.1.: EDX-Ergebnisse der in Abbildung 4.3b gekennzeichneten Bereiche, Angaben in
At.%

Element (At.%) C o) Fe

Spectrum 1 91,04 2,28 6,68
Spectrum 2 94,99 275 227
Spectrum 3 9575 3,61 0,64

dem des Ausgangsmaterials (Abbildung 4.4a). Nach der Reduktion und Carbonisierung sind
zusétzlich Peaks von o-Eisen zu erkennen. Die Reinheit der Ofenatmosphire scheint sich al-
lerdings stark auf die Zusammensetzung des Materials auszuwirken. Bei der Charge, die im
Kammerofen prozessiert wurde (CFF_Fe K), ist mittels XRD Eisen nicht in elementarer Form,
sondern nur als Fe3O4 nachweisbar (Abbildung 4.4¢). Es ist davon auszugehen, dass aufgrund
des grofen Volumens der Ofenkammer und des pordsen oxidischen Isoliermaterials Restsauerstoff
bzw. -feuchte nicht vollstdndig aus der Prozesskammer entfernt werden konnten und wéahrend der
Wirmebehandlung zur Oxidation des Katalysators gefiihrt haben. Geringere Unterschiede weisen
verschiedene im Rohrofen prozessierte Chargen auf (CFF_Fe R). Bei Charge 2 (CFF_Fe R2,
s. Abbildung 4.4d) sind die Fe-Peaks relativ zu den Graphitpeaks stérker ausgeprigt als bei
Charge 1 (CFF_Fe R1, Abbildung 4.4c¢), was auf eine hohere Konzentration an kristallin vor-
liegendem Fe bei Charge 2 schliefsen ldsst. Auch konnen bei Charge 2 Spuren von FesO4 aus
dem Rontgenbeugungsmuster vermutet werden, wihrend beim Material aus Charge 1 (Abbil-
dung 4.4¢) keine Oxidverunreinigungen nachweisbar sind, jedoch geringe Anteile von Eisen-
Kohlenstoff-Mischphasen nicht ausgeschlossen werden kénnen. Neben Einfliissen der Ofenatmo-
sphére ist es auferdem moglich, dass sich Unterschiede in der Materialzusammensetzung durch
die manuelle Imprégnierung der Kohlefasergelege im Labormafistab ergeben, beispielsweise auf-
grund stéirkerer Ausfiallungsneigung des Polymers bei hoherer Luftfeuchtigkeit.

Die unterschiedlich stark ausgeprigten Reflexe bei 43,75 °20, 50,96 °29, 74,95°20 und 91,03 °29
(s. Abbildung 4.4) stammen von rhomboedrischem Graphit, der metastabilen Phase von Graphit
mit Stapelfolge A-B-C der Basalebenen. Die Peakverhéltnisse von hexagonalem und rhomboedri-
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schem Graphit variieren auch bei Messung verschiedener Proben des Ausgangsmaterials. Daher
kann davon ausgegangen werden, dass sie von unterschiedlichen Verh&ltnissen zwischen rhom-
boedrischem und hexagonalem Graphit in den Graphitflakes der Kohlefasergelege herriihren und
nicht durch die chemische Funktionalisierung bzw. Warmebehandlung verursacht oder beein-
flusst werden. Laut Literatur [36] kommt bis zu 40 % rhomoedrischer Graphit in natiirlichen
und synthetischen Materialien vor und wandelt sich erst bei Temperaturen > 1300°C in die
thermodynamisch stabile hexagonale Graphitstruktur um.

<

¢ Fe,0,

Intensitat*(1/2) (-)

W

10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120
209

Abbildung 4.4.: Rontgendiffraktogramme von mit PAN/Fe-Losung imprigniertem Kohlenstoft-
fasergelege nach verschiedenen Prozessschritten: a) Ausgangsmaterial; b) nach
Oxidation; nach Reduktion und Carbonisierung c¢) im Rohrofen, Charge 1
(CFF_Fe R1), d) im Rohrofen, Charge 2 (CFF_Fe R2), e) im Kammerofen
(CFF_Fe K)

Thermische CVD Untersuchungen zur Abscheidung von Kohlenstoffnanofasern in situ auf
CFF_Fe mittels thermischer CVD legen nahe, dass sich die Zusammensetzung des Katalysa-
tors auch auf die katalytische Aktivitdt des Substrats auswirkt. In einer Parameterstudie, bei
der Precursorkonzentration, Volumenstrom und Prozesszeit variiert wurden, zeigte sich, dass sich
neben der Prozesszeit die Substrateigenschaften am stérksten auf die erzielbare Beladung auswir-
ken. Die Beladung wurde gravimetrisch iiber die Massendanderung der Probe bestimmt. Details
zur Variation der Parameter sind in Tabelle A.2 auf Seite 135 aufgelistet. Da alle Versuche bei
700 °C und damit bei einer Prozesstemperatur weit unterhalb der Eutektikumstemperatur des
Stoffsystems Eisen-Kohlenstoff (1147 °C) durchgefiihrt wurden, ist davon auszugehen, dass die
Abscheidung von Kohlenstoffnanofasern iiber einen VSS-Mechanismus verlief.

Substratmaterialien, die im Kammerofen prozessiert wurden (CFF _Fe K), zeigen tendenziell bei
sonst vergleichbaren Prozessbedingungen eine héhere Massenzunahme durch die Gasphasenab-
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scheidung als im Rohrofen wirmebehandelte Substrate (CFF_Fe R). Wie aus REM-Aufnahmen
erkennbar ist, geht die erh6hte Massenzunahme mit einer dichteren Bedeckung der Probe mit
Kohlenstoffnanofasern einher (vgl. Abbildung 4.5a und b). Daher wird davon ausgegangen, dass
die Massenzunahme in erster Linie auf die Abscheidung von CNF zuriickzufiihren ist. Die ein-
geschrankte katalytische Aktivitdt von im Rohrofen behandelten Substraten deutet darauf hin,
dass eine die Katalysatorpartikel umgebende dichte Kohlenstoffschicht wie eine Diffusionsbar-
riere wirkt, die verhindert, dass C-Atome aus der Gasphasenreaktion ins Innere der Fe-Partikel
transportiert werden kénnen, um dort den VSS-Mechanismus zum Wachstum von CNF in Gang
zu setzen. Es ist anzunehmen, dass die oxidierenden Bedingungen, die zur Ausbildung von Fe3O4
fiihren, auch die Bedeckung von Katalysatorpartikeln mit amorphem Kohlenstoff aus der PAN-
Pyrolyse verringern und dadurch die katalytische Aktivitédt erhhen. An der Substratoberfliche
freiliegende Fe3Oy4-Partikel lassen sich bei < 700 °C mit Hilfe von Wasserstoff reduzieren und
stehen so als katalytisch aktive Zentren fiir die CNF-Synthese zur Verfiigung.

Abbildung 4.5.: REM-Aufnahmen von Kohlenstofffasergelegen mit in situ erzeugten Kohlenstoff-
nanofasern (CFF_CNF). Die Abscheidung von CNF erfolgte mittels thermischer
CVD und Fe-Katalysator bei 700 °C mit 3,5 Vol.% Ethen fiir 2h und folgenden
weiteren Parametern: a) und ¢) Substrat aus Charge CFF_Fe K, Gesamtvolu-
menstrom 61 cm®/s, 8,7 Gew.% Beladung; b) Substrat aus Charge CFF_Fe R2,
Gesamtvolumenstrom 61 cm3/s; 55 Gew.% Beladung; d) Substrat aus Charge
CFF _Fe R2, Gesamtvolumenstrom 122 cm3/s, 4,6 Gew.% Beladung. Bei der an-
gegebenen Beladung handelt es sich um die erzielte Massenzunahme bezogen auf
die Probenmasse nach der CVD.
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Die mittels thermischer CVD abgeschiedenen Kohlenstoffstrukturen sind faserférmig und meist
mehrfach gekriimmt, teilweise auch spiralférmig gebogen. Die Faseransitze gehen aus den als Ka-
talysatorpartikel identifizierten Agglomeraten hervor (vgl. Abbildung A.2 auf Seite 135). REM-
Untersuchungen ergaben, dass im Allgemeinen die Verteilung von abgeschiedenen Faserstruktu-
ren auf der Probenoberseite dichter ist als auf der Probenunterseite und dass ihr Durchmesser
iiberwiegend < 80nm betrigt. Damit liegt der Faserdurchmesser im Bereich der Katalysator-
partikelgrofe, was mit den in der Literatur beschriebenen Wachstumsmechanismen (vgl. 2.4.2)
iibereinstimmt. Die Linge ist aufgrund der gewundenen Struktur schwierig messbar, konnte an
einzelnen weniger stark gekriimmten Fasern jedoch auf bis zu 1,8 pm abgeschétzt werden. Ten-
denziell scheint sich die Faserlange mit steigender Precursorkonzentration, Beschichtungszeit und
katalytischer Aktivitdt zu erhohen. Wéhrend bei hoherer katalytischer Aktivitit des Substrats
und geringerem Gesamtvolumenstrom Nanofasern mit glatter Oberfliche entstehen (s. Abbil-
dung 4.5c¢), begiinstigen eine geringere katalytische Aktivitdt und ein héherer Volumenstrom
die Ausbildung einer rauhen, teilweise pordsen Oberflachenstruktur der Nanofasern (s. Abbil-
dung 4.5d). Die rauhe Oberflichenbeschaffenheit wird auf nicht-katalytische Abscheidung von
Kohlenstoff auf der Oberfliche der Nanofasern bzw. eine Reaktion mit Wasserstoff zu gasférmigen
Produkten zuriickgefithrt. REM-Untersuchungen zur Position des Katalysators in CNF-haltigen
Proben weisen darauf hin, dass das Nanofaserwachstum tiber einen tip growth mechanism verlauft

(vgl. Abbildung A.3 auf Seite 135).

PE-CVD Mit Hilfe plasmaunterstiitzer CVD konnten ebenfalls Kohlenstoffnanofasern in situ
auf CFF _Fe abgeschieden werden. Wie Abbildung 4.6 a zeigt, ist ihre Morphologie vergleichbar
mit der von CNF, die mittels thermischer CVD erzeugt wurden. Daher wird davon ausgegangen,
dass die plasmaunterstiitze Abscheidung im Wesentlichen iiber die gleichen Wachstumsmecha-
nismen verlduft wie bei der thermischen CVD. Die Abscheideraten beim plasmaunterstiitzten
Prozess sind allerdings wesentlich héher. Beladungen von 3 - 5 Gew.% wurden bei gleicher Gas-
zusammensetzung (3,5 Vol.% Ethen in Ar/Hg) und vergleichbaren Stréomungsbedingungen bereits
in 3min erreicht. Auferdem ist die Variation der mittels PE-CVD abgeschiedenen Strukturen
grofer und deren Verteilung innerhalb der Probe weniger homogen. Dies hingt damit zusam-
men, dass die Prozessbedingungen im Mikrowellenreaktor schwieriger kontrollierbar sind als in
einem resistiv beheizten Ofen. Durch die hohe elektrische Feldstirke im Monomodenresonator
und die elektrische Leitfahigkeit der Kohlenstoffprobe kommt es zu lokal erhShter Absorption der
Mikrowellenenergie. Durch den ungleichméfiigen Energieeintrag entsteht eine inhomogene Tem-
peraturverteilung im Reaktionsraum, die wahrend der Versuche optisch in Form von hot spots
erkennbar war. Erschwerend kommt hinzu, dass sich die Mikrowellenabsorption im Laufe des
Prozesses durch die Abscheidung elektrisch leitfihigen Materials verdndert, was wiederum die
Temperaturverteilung beeinflusst. So konnten vereinzelt auch Bereiche mit sehr langen (> 2 pm)
und diinnen Nanofasern (< 30nm), aber auch Fasern mit einer Dicke von > 400nm festge-
stellt werden. Die Rauheit der Oberfliche nimmt tendenziell mit gréoferem Faserdurchmesser zu,
was die Annahme stiitzt, dass sie durch ein radiales Wachstum der Nanofasern verursacht wird.
Neben faserartigen Strukturen sind hiufig auch partikuldre Abscheidungen zu finden (s. Abbil-
dung 4.6 b). Deren Entstehung ist auf homogene Keimbildung in der Gasphase zuriickzufiihren,
die wegen der schwankenden Temperaturverteilung im Plasmaprozess nicht unterdriickt werden
konnte. Zur Selektivitdt der Abscheidung von CNF mittels PE-CVD kénnen daher keine An-
gaben gemacht werden. Ebenso ist es schwierig zu beurteilen, ob die Plasmabedingungen das
katalytische CNF-Wachstum begiinstigen oder ob die erhdhte Abscheiderate nur auf simultan
ablaufende nicht-katalytische Abscheideprozesse zuriickzufiihren ist.
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Abbildung 4.6.: Kohlenstoffnanostrukturen, die mittels plasmaunterstiitzter CVD in situ auf mit
Fe-Katalysator funktionalisiertem Kohlenstofffasergelege erzeugt wurden: a) ka-
talytisch abgeschiedene Kohlenstoffnanofasern, b) Kohlenstoffpartikel aus homo-
gener Gasphasenreaktion

Im Rahmen dieser Arbeit wurde der atomare Aufbau der abgeschiedenen Kohlenstoffstruktu-
ren nicht ndher untersucht. Aufgrund des dufteren Durchmessers von {iberwiegend > 30 nm und
der teilweise unregelméfiigen Oberflachenbeschaffenheit ist allerdings davon auszugehen, dass
es sich bei den faserférmigen Abscheidungen nicht um Kohlenstoffnanorshrchen, sondern um
Kohlenstoffstrukturen geringerer kristalliner Ordnung bzw. mit hoher Defektdichte handelt. Im
folgenden wird daher weiterhin der Begriff Kohlenstoffnanofaser (CNF) fiir die mittels CVD
abgeschiedenen faserférmigen Kohlenstoffstrukturen verwendet. Fiir die Eigenschaften der Kom-
positmaterialien ist anzunehmen, dass der innere Aufbau der nanoskaligen Kohlenstoffelemente
ohnehin nur eine untergeordnete Rolle spielt, worauf die in 4.1.3 dargestellten Ergebnisse hin-
weisen.

4.1.2. Oberflicheneigenschaften

Fiir Elektrodenmaterialien spielt die spezifische Oberfliche eine entscheidende Rolle, da sie maf-
geblich die Grenzfliche zwischen Elektrode und Elektrolyt bestimmt. Im Falle von Kompositelek-
trodenmaterialien limitiert die Oberfliche des Substrats aufferdem die Menge an Aktivmaterial,
die damit verbunden werden kann. Daher wurde angestrebt, die spezifische Oberfliche selbst-
tragender Substratmaterialien durch die Modifikation ihrer hierarchischen Struktur zu erhéhen
und somit eine grofsere Oberflache fiir die Kontaktierung des Siliciums zu schaffen.

Abbildung 4.7 vergleicht die nach der BET-Methode bestimmten spezifischen Oberflichen der in
4.1.1 beschriebenen selbsttragenden Substratvarianten in Abhingigkeit des jeweiligen CNT- bzw.
CNF-Gehalts. Im Fall der in situ katalytisch abgeschiedenen Kohlenstoffnanofasern (CFF_ CNF)
bezieht sich der angegebene CNF-Gehalt auf die komplette durch den CVD-Prozess erzielte
Massenzunahme. Wegen der hoheren Selektivitdt der CNF-Abscheidung sind daher bei diesem
Vergleich nur mittels thermischer CVD hergestellte Proben beriicksichtigt. Der Anteil an pyro-
lysiertem PAN, der bei den Impréignierungsmethoden auf dem Substrat zuriickbleibt, ist nicht
im angebebenen CNT/CNF-Gehalt enthalten.
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Abbildung 4.7.: BET-Oberfliche von Kohlenstofffasergelege (CFF) mit modifizierter hierarchi-
scher Struktur als Funktion des Gehalts an MW-CNT bzw. CNF: CFF_ MW-
CNT/C - mit MW-CNT und PAN imprégniertes und wiarmebehandeltes CFF;
CFF_MW-CNT - mit MW-CNT vakuuminfiltiertes CFF; CFF_ CNF - PAN /Fe-
imprégniertes und warmebehandeltes CFF (CFF_Fe) mit katalytisch aufge-
wachsenen CNF. In Klammern angegeben sind Art bzw. Charge des Substrat-
materials, das als unmodifizierte Referenz (0 Gew.% CNT/CNF) der jeweili-
gen Datenreihe herangezogen wurde: CFF - unbehandeltes Ausgangsmaterial;
CFF_Fe R1 - im Rohrofen wirmebehandelt, Charge 1; CFF_Fe R2 - im Rohr-
ofen wirmebehandelt, Charge 2; CFF_Fe K - im Kammerofen wirmebehandelt.

Aus Abbildung 4.7 wird deutlich, dass keine Oberflichenerhéhung erzielt werden kann, wenn
MW-CNT iiberwiegend in amorphem Kohlenstoff eingebettet sind, wie das bei CFF_MW-
CNT/C der Fall ist. Liegen MW-CNT oder CNF hingegen frei zugénglich in der Probe vor,
nimmt die BET-Oberflache ndherungsweise linear mit dem MW-CNT- bzw. CNF-Gehalt zu. Im
Fall von katalytisch abgeschiedenen CNF (CFF_CNF) betrigt die Oberflichenzunahme ca. 0,8
bis 1,1m?/g pro Gew.% CNF. Bei Proben mit vakuuminfiltrierten MW-CNT (CFF_MW-CNT)
steigt die Oberfliche um ca. 1,3m?/g pro Gew.% MW-CNT und damit etwas stérker als bei
CNF-haltigen Proben. Der Unterschied beruht auf den kleineren Abmessungen von MW-CN'T,
die bei Annahme vergleichbarer Dichte ein groferes Verhéltnis von Oberfliche zu Masse aufweisen
als CNF. Die schwarzen Fehlerbalken geben die Standardabweichungen aus mehreren Messun-
gen an. Bei den farbigen Balken handelt es sich um die Konfidenzintervalle der BET-Messwerte
(vgl. 3.5.1).

Bei CFF _CNF féllt auf, dass die absoluten spezifischen Oberflachenwerte stark vom eingesetzten
Substrat abhéngen und dass bereits die mit PAN /Fe imprégnierten und wirmebehandelten Koh-
lefasersubstrate (CFF _Fe) verschiedener Chargen stark unterschiedliche BET-Werte aufweisen.
Sowohl von unmodifiziertem Ausgangsmaterial (CFF) als auch von im Kammerofen (CFF_ Fe K)
und von im Rohrofen wéirmebehandelten Substraten der Charge 2 (CFF _Fe R2) wurden BET-
Messungen an verschiedenen Stellen durchgefiihrt. Die wesentlich gréfieren Standardabweichun-
gen und Konfidenzintervalle von bis zu + 4m?/g bei CFF_Fe K und CFF_Fe R2 im Vergleich
zu Abweichungen von max. + 0,3m?/g beim Ausgangsmaterial CFF zeigen, dass bei CFF_Fe-
Substraten auch Variationen der Oberflicheneigenschaften innerhalb einer Substratcharge auf-
treten. Aus der guten Ubereinstimmung des Konfidenzintervalls mit der Standardabweichung
ldsst sich schlussfolgern, dass Messfehler vernachlissigt werden kénnen und die tatséichlichen
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Materialeigenschaften urséchlich fiir die Abweichungen der Oberflichenwerte sind. Die Erho-
hung der spezifischen Oberfliche mit zunehmendem CNF-Gehalt verlduft linear innerhalb des
Konfidenzbereichs des jeweiligen Substrats.

Ein Vergleich von REM-Aufnahmen der Fe-haltigen Substratmaterialien verschiedener Char-
gen zeigt deutliche Unterschiede in deren Oberflichenstruktur. Wahrend die Oberfliche von
CFF_Fe R1 (Abbildung 4.3 a auf Seite 59) vergleichsweise glatt und dicht erscheint, wirkt die
Oberfliche von CFF_Fe R2 (Abbildung 4.8 a) wesentlich starker strukturiert. Die aus pyrolysier-
tem PAN entstandene amorphe Kohlenstoffschicht von CFF_Fe K (Abbildung 4.8 b) weist eine
deutlich pordse Struktur auf. Die stirker ausgeprigte Oberflichenstruktur von Substraten, de-
ren Wirmebehandlung in mutmaRlich weniger inerter Atmosphére stattgefunden hat (CFF_Fe
R2 und insbesondere CFF _Fe K) stiitzt die Annahme, dass oxidierende Bedingungen bei der
Wirmebehandlung zu einer Teiloxidation/Methanisierung des Kohlenstoffs wihrend der PAN-
Pyrolyse fithren, was mit einer Erh6hung der spezifischen Oberfliche einhergeht. Die damit in
Zusammenhang stehende erhohte katalytische Aktivitat der Substrate (vgl. 4.1.1) steht eben-
falls in Ubereinstimmung mit den in Abbildung 4.7 gezeigten Daten. So kénnen auf CFF_Fe K
innerhalb von 2h 8,7 Gew.% CNF abgeschieden werden, wohingegen der CNF-Gehalt bei Ab-
scheidung auf Substrat CFF_Fe R2 unter vergleichbaren Prozessbedingungen nur 5,5 Gew.%
betrégt. Details zu den Prozessparametern der CNF-Synthese liefert Tabelle A.2 auf Seite 135.

Abbildung 4.8.: REM-Aufnahmen von mit PAN/Fe imprigniertem Kohlenstofffasergelege:
a) wiarmebehandelt im Rohrofen, Charge 2 (CFF _Fe R2); b) wirmebehandelt
im Kammerofen (CFF_Fe K)

Zusammenfassend l&sst sich schlussfolgern, dass sowohl die mechanische Einbringung von MW-
CNT mittels Vakuuminfiltration, als auch die in situ katalytische Abscheidung von Kohlenstoft-
nanofasern dazu geeignet sind, die spezifische Oberfliche selbsttragender Kohlenstoffsubstrate
auf Basis des eingesetzten Kohlenstofffasergeleges zu erhéhen. Durch Modifikation geringoberfla-
chiger Ausgangssubstrate (< 5m?/g) konnte eine Steigerung der BET-Oberfliche auf das Zwei-
bis Dreifache erreicht werden. Es zeigte sich, dass bei CFF__CNF die erzielbare absolute Ober-
flache allerdings stark von der Vorbehandlung des Fe-haltigen Substratmaterials abhingt.

4.1.3. Elektrische Leitfahigkeit

Die als selbsttragende Substrate fiir C/Si-Kompositelektroden eingesetzten Kohlenstoffmateria-
lien sollen gleichzeitig als Stromkollektor fungieren. Daher wurde untersucht, inwieweit sich die
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Modifikation ihrer hierarchischen Struktur auf ihre elektrischen Eigenschaften auswirkt.

Fiir diese Untersuchung wurde auch der Einfluss der Verarbeitungsschritte betrachtet, die bei
den Impriagnierungsmethoden zur thermochemischen Einbringung von MW-CNT (CFF_MW-
CNT/C) und zur Funktionalisierung von CFF mit Fe-Katalysator (CFF_Fe) angewendet wur-
den. Im Gegensatz zu CFF_MW-CNT/C wurde bei den mit PAN/Fe-Losung imprégnierten
Proben iiberschiissige Polymerlésung mit Hilfe eines Kalanders entfernt (CFF_Fe (kal.)). Um
den Einfluss der Kalandrierung auf die elektrische Leitfdhigkeit zu beurteilen, wurden zum Ver-
gleich auch nicht kalandrierte Proben (CFF_Fe(n.kal.)) hergestellt und untersucht. Der Grad
der Umwandlung des als Binder eingesetzten PAN zu Kohlenstoff wihrend der Warmehand-
lung wurde anhand des Stickstoffgehalts quantifiziert. Dazu wurden Proben nach verschiedenen
Wirmebehandlungsstufen aus dem Prozess entnommen und deren Stickstoffgehalt anhand von
EDX-Messungen abgeschétzt.

Abbildung 4.9a stellt die elekrische Durchtrittsleitfahigkeit o der mittels Impragnierung her-
gestellten Materialvarianten CFF_MW-CNT/C, CFF_Fe(n.kal.) und CFF_Fe (kal.) im Ver-
gleich zum unmodifizierten Ausgangsmaterials CFF und in Abhéngigkeit des Stickstoffgehalts
dar. Es zeigt sich, dass bei allen Materialien erwartungsgeméf der Stickstoffgehalt mit fortschrei-
tender Warmebehandlung ab- und die elektrische Leitfdhigkeit zunimmt. Die Unterschiede im
Stickstoffgehalt der oxidierten Proben korrelieren mit deren Zusammensetzung. Der geringere
Stickstoffgehalt von CFF_Fe (kal.) kommt durch den geringeren Anteil an Polymerbeschichtung
(ca. 15 Gew.%) im Vergleich zu CFF_Fe (n.kal.) (ca. 30 Gew.%) zustande. Wegen der im Ver-
gleich zur PAN /Fe-Losung hoheren Viskositdt der MW-CNT/PAN-Dispersion verbleibt nach
dem Abtropfen mehr Polymerdispersion in der Probe, so dass sich bei CFF_ MW-CNT/C nach
der Oxidation mit ca. 45 Gew.% ein hoherer Beschichtungsanteil ergibt als bei CFF_Fe (n. kal.).
Trotz des hoheren Beschichtungsanteils weist CFF MW-CNT/C einen geringeren Stickstoffge-
halt auf, was auf die im Polymer enthaltenen MW-CNT (ca. 7 Gew.%) zuriickzufiihren ist.

Mittels REM-Aufnahmen an Probenquerschnitten konnte nachgewiesen werden, dass iiber den
gesamten Probenquerschnitt eine homogene Bedeckung von Kohlenstofffasern und Graphitflakes
mit Polymer erfolgt. Dabei zeigte sich auch, dass CFF_ MW-CNT/C die grofste Polymerschicht-
dicke aufweist. Dies wird als Grund fiir die verringerte elektrische Leitfahigkeit im Vergleich zu
den oxidierten CFF_Fe-Proben angesehen.

Mit zunehmender Umwandlung des Polymers zu Kohlenstoff steigt zwar bei allen Substratva-
rianten die Leitfdhigkeit, aber auch bei vollstindig carbonisierten Proben ist der Einfluss der
Kalandrierung noch erkennbar. Je grofser der Gehalt an carbonisiertem PAN und damit dessen
Schichtdicke ist, desto geringer bleibt die elektrische Leitfahigkeit nach abgeschlossener Warme-
behandlung. Lediglich kalandrierte CFF _Fe-Proben erreichen die elektrische Leitfahigkeit des
unmodifizierten Ausgangsmaterials. Es ist also davon auszugehen, dass der aus PAN-Pyrolyse
wahrend der Warmebehandlung entstandene Kohlenstoff eine geringere Leitfahigkeit als die Be-
standteile des unmodifizierten Kohlefasergeleges aufweist und durch die gleichméfige Umhiillung
des Kohlefasergeleges die elektrische Perkolation behindert. Dies wird auf die vergleichsweise
geringe Maximaltemperatur von 1100°C bei der Carbonisierung zuriickgefithrt. Bei der Her-
stellung kommerzieller Kohlefasergelege kommen wahrend des sogenannten Graphitisierungspro-
zesses Temperaturen > 2000 °C zum Einsatz, die die Ausbildung einer lamellaren Struktur des
PAN-basierten Kohlenstoffs und damit eine hohere elektrische Leitfahigkeit bewirken |91, S. 522|.

Abbildung 4.9b vergleicht die elektrische Durchtrittsleitfdhigkeit vollstindig prozessierter selbst-
tragender Kohlenstoffsubstrate in Abhéngigkeit ihres CN'T- bzw. CNF-Gehalts miteinander. Da-
bei fallt auf, dass unabhéngig vom CNT- bzw. CNF-Gehalt sowohl CFF_MW-CNT- als auch
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Abbildung 4.9.: Spezifische Durchtrittsleitfihigkeit o der mittels Impragnierungsmethode herge-
stellten Materialvarianten in Abhéngigkeit des Stickstoffgehalts und der Wér-
mebehandlungsstufen (a), der vollstandig prozessierten modifizierten selbsttra-
genden Substratmaterialien in Abhéngigkeit des CNT- bzw. CNF-Gehalts. Die
graue Markierung verdeutlicht die Leitfahigkeit der Ausgangsmaterialien unter
Beriicksichtigung der Standardabweichung (b)

CFF _CNF-Proben im Leitfahigkeitsbereich der Ausgangsmaterialien liegen. Lediglich die Leit-
fahigkeit von CFF_MW-CNT/C liegt deutlich unterhalb dieses Bereichs.

Daraus lasst sich schliefsen, dass weder MW-CN'T noch CNF als kleinste Elemente der hierarchi-
schen Struktur zusétzliche perkolierende Pfade in den modifizierten Substratmaterialien schaffen
konnen. Die elektrische Leitfahigkeit wird von der Basisstruktur dominiert. Umbhiillt eine dich-
te Schicht geringerer elektrischer Leitfahigkeit die Basisstruktur, werden Kontaktstellen zu den
Messelektroden und innerhalb des Substrats blockiert und somit der Ubergang zum perkolieren-
den Netzwerk der Basisstruktur erschwert. Wie im Fall von CFF_ MW-CNT/C ist eine geringere
Durchtrittsleitfihigkeit die Folge.

4.1.4. Mechanische Stabilitat

Untersuchungen der mechanischen Stabilitat hierarchisch modifizierter Kohlefasergelege mittels
Ultraschallbelastungstests (vgl. 3.5.3) wurden durchgefiihrt, um die Anbindung der zusétzlich
eingebrachten Strukturelemente an das Basissubstrat zu beurteilen. Die Ergebnisse sind in Ab-
bildung 4.10 dargestellt.

Die Masse unmodifizierter Ausgangsmaterialien (0 Gew.% CNT/CNF) nimmt durch die Ultra-
schallbehandlung um bis zu 2 Gew.% ab, was vor allem auf die Ablosung von Graphitflakes und
von Faserbruchstiicken an den Schnittkanten der Probe zuriickgefiihrt wird. Sind MW-CNT durch
amorphen Kohlenstoff mit dem Fasergelege verbunden (CFF_MW-CNT /C), tritt im Vergleich
zum Ausgangssubstrat kein weiterer signifikanter Massenverlust auf.

Sowohl bei CFF_MW-CNT als auch bei CFF_CNF gibt es einen ndherungsweise linearen Zu-
sammenhang zwischen der Abnahme der Gesamtmasse und dem CNT- bzw. CNF-Gehalt. Bei
Proben mit vakuuminfiltrierten MW-CNT (CFF_MW-CNT) liegt das Verhiltnis aus Massen-
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verlust und MW-CNT-Gehalt bei ca. 0,9, weshalb davon auszugehen ist, dass die eingebrachten
MW-CNT durch die Ultraschallbelastung nahezu vollstindig aus der Probe entfernt werden.
Proben mit katalytisch abgeschiedenen CNF (CFF _CNF) zeigen einen geringeren Massenver-
lust bezogen auf den CNF-Gehalt. Die Abnahme der Gesamtmasse um ca. 0,3% pro Gew.% CNF
lasst vermuten, dass nach dem Ultraschallbelastungstest ca. 70 % CNF in der Probe zurtickblei-
ben.

CFF_MW-CNT M®CFF_CNF XCFF_MW-CNT/C

Massenverlust (Gew.%)

1 2 3 4 5 6 7 8 9
CNT/CNF-Gehalt (Gew.%)

Abbildung 4.10.: Massenverlust von modifizierten Kohlefasersubstraten nach 20-miniitigem Ul-
traschallbelastungstest in Abhéngigkeit des CNT- bzw. CNF-Gehalts

Es bestitigt sich also die Annahme, dass die physikalischen Wechselwirkungen zwischen MW-
CNT und dem Fasergelege im Falle von CFF_ MW-CNT nur eine schwache Anbindung ermogli-
chen. Der aus PAN-Pyrolyse entstandene Kohlenstoff kann sowohl mit dem Kohlenstoffsubstrat
als auch mit MW-CNT bzw. Fe-Ausscheidungen chemische Bindungen eingehen und sorgt somit
fiir eine hervorragende Anbindung der Komponenten untereinander wie im Fall von CFF_ MW-
CNT/C. Die Anbindung katalytisch abgeschiedener CNF an das Substrat erfolgt ebenfalls {iber
chemische Bindungen, was die vergleichsweise gute mechanische Stabilitdt von CFF _CNF er-
klért.

4.2. C/Si-Komposite

In diesem Abschnitt werden die Eigenschaften von C/Si-Kompositen beschrieben, die auf Basis
partikuldrer und selbsttragender Kohlenstoffsubstrate mittels chemischer Gasphasenabscheidung
von Silicium im Mikrowellenmonomodenreaktor erzeugt wurden. Auf die im Multimodenreaktor
hergestellte Probe, die fiir elektrochemische Untersuchungen verwendet wurde, wird in 4.4.2
eingegangen.

Einen Uberblick iiber die im Folgenden beschriebenen Si-beschichteten Materialvarianten und
deren Nomenklatur gibt Abbildung 4.11. Wenn nicht anderweitig gekennzeichnet, beziehen sich
prozentuale Angaben des Siliciumgehalts auf den Massenanteil.

Als partikulére Substrate zur Abscheidung von Silicium kamen Kohlenstofffasern (CF) und Ag-
glomerate aus Multiwall Carbon Nanotubes (MW-CNT) zum FEinsatz. Sowohl unmodifizierte
als auch hierarchisch modifizierte Kohlenstofffasergelege (CFF) wurden als selbsttragende Sub-
strate eingesetzt. Von den hierarchisch modifizierten Substraten wurden Kohlefasergelege mit
vakuuminfiltrierten MW-CNT (CFF_MW-CNT) und mit in situ katalytisch aufgewachsenen
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hierarchische Strukturmodifikation
C-Substrat C/Si-Komposit
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C-Fasern (CF) EEE— ohne _— CF/Si
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P MW-CNT- cvD
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C-Gelege (CFF) ~ _mpragnierung - CFF_Fe/Si
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Abbildung 4.11.: Schematische Ubersicht der mittels chemischer Gasphasenabscheidung von Si-
licium hergestellten C/Si-Kompositvarianten

Kohlenstoffnanofasern (CFF _CNF) zu C/Si-Kompositen weiterverarbeitet. Wegen ihrer gerin-
gen spezifischen Oberfliche und der schlechteren elektrischen Leitfahigkeit im Vergleich zum
Ausgangsmaterial wurden Kohlefasergelege, in die MW-CNT mit Hilfe von PAN-Imprégnierung
eingebracht waren (CFF_MW-CNT/C), als Substratmaterialien nicht weiter in Betracht gezo-
gen. Um den Einfluss der chemischen Funktionalisierung auf die Abscheidung von Silicium zu
untersuchen, wurden aufserdem Fe-haltige Kohlenstofffasergelege ohne hierarchische Strukturmo-
difikation (CFF _Fe) mit Silicium beschichtet.

Ziel der CVD-Beschichtung war es, moglichst nanoskalige Siliciumstrukturen mit guter Anbin-
dung zum Substrat abzuscheiden, um die elektrische Kontaktierung zwischen Substrat und Ak-
tivinaterial zu gewéhrleisten und wahrend der elektrochemischen Zyklierung auftretende me-
chanische Spannungen zu reduzieren. Untersucht wurde daher insbesondere der Einfluss der
hierarchischen Struktur des Substrats auf Morphologie, spezifische Oberfliche und elektrische
Leitfdhigkeit der C/Si-Komposite.

Bei Belastungstests durch Ultraschallbeaufschlagung (vgl. 3.5.3) an selbsttragenden C/Si-Kompo-
siten mit 15 bis 35 Gew.% Silicium traten verhdltnisméfkig geringe Massenverluste von ca. 1 -
5Gew.% der Gesamtmasse auf. Eine klare Abhéngigkeit des Massenverlusts vom Si-Gehalt, von
der Art des Substrats oder den Parametern der Si-Abscheidung war nicht erkennbar. Die Ergeb-
nisse kénnen aber zumindest als Hinweis angesehen werden, dass das mittels CVD abgeschiedene
Silicium eine vergleichsweise gute Anbindung an das Kohlenstoffsubstrat aufweist.

4.2.1. Morphologie und Zusammensetzung

Partikuldre C/Si-Komposite Mit MW-CNT-Agglomeraten und Kohlenstofffasern kamen als
partikuldre Substrate zwei Kohlenstoffmaterialien zum Einsatz, die sich in ihrer Struktur und
den damit einhergehenden Eigenschaften, insbesondere ihrer spezifischen Oberflache (vgl. 4.2.2),
stark unterscheiden. Im Fokus der Untersuchung stand, inwieweit sich diese Eigenschaften auf
die erzielbare Grofe und Anbindung des abgeschiedenen Siliciums auswirken.

Bei Versuchen mit Kohlenstofffasern stellte es sich aufgrund des grofsen Aspektverhiltnisses der
Fasern als schwierig dar, eine gute Fluidisierung wihrend der Si-Beschichtung aufrechtzuerhal-
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ten. Daher kam es zu einer inhomogenen Beschichtung der Fasern, wie Abbildung 4.12 a fiir eine
Probe mit durchschnittlich 18 Gew.% Silicium verdeutlicht. Mittels REM wurden neben nahe-
zu unbeschichteten Fasern Abscheidungen unterschiedlicher Struktur beobachtet. Diese reichen
von einer inselartigen Beschichtung mit Partikeln < 100nm (vgl. Abbildung A.5b, S. 138) bis
zu groben Abscheidungen mit scharfkantiger Kontur und einer Gréfse von ca. 1pum (vgl. Abbil-
dung A.5a, S. 138), bei denen es sich ihrer duferen Erscheinung nach zu urteilen vermutlich
um Si-Einkristalle handelt. Abbildung 4.12b zeigt eine Faser von CF + 18% Si, die eine dichte
Siliciumbeschichtung mit unregelmafiger, kantiger Struktur aufweist und von einigen globularen,
teilweise stark facettierten Partikeln bedeckt ist.

Abbildung 4.12.: REM-Aufnahmen von CF + 18% Si: inhomogen beschichtete Kohlenstofffasern
(a), Detailaufnahme einer stark beschichteten Faser (b)

Die industrielle Herstellung der verwendeten MW-CNT-Agglomerate erfolgt in einem Wirbel-
schichtprozess. Das Material weist daher eine exzellente Fluidisierbarkeit auf. Zum Vergleich mit
CF + 18% Si ist in Abbildung 4.13 ein MW-CNT/Si-Komposit mit ca. 20 Gew.% Si dargestellt.
Trotz der Agglomeratgrofe von bis zu 1 mm war es moglich, mithilfe des eingesetzten mikrowel-
lenunterstiitzten Wirbelschichtverfahrens Silicium im Inneren der MW-CNT-Agglomerate abzu-
scheiden. Zum einen fand dabei eine gleichméfige geschlossene Beschichtung der einzelnen MW-
CNT statt, die in REM-Aufnahmen an einer Zunahme des duferen Faserdurchmessers auf bis zu
30nm und an einer Aufrauhung der Faseroberfliche erkennbar ist. Die von Silicium umhiillten
MW-CNT kénnen daher als sogenannte Kern-Mantel-Strukturen (engl. core-sheath structure)
angesehen werden. Bei einer Mikrowellenleistung von 1200 W und einer durchschnittlichen Fest-
stofftemperatur von 770 °C schieden sich zudem globulare Partikel einer Gréfse von bis zu 100 nm
im Inneren der Agglomerate (s. Abbildung 4.13 b) und Kristalle einer Grofe von teilweise > 1pm
(s. Abbildung 4.13a) auf deren duferer Oberfliche ab. Bei geringerer Mikrowellenleistung und
damit einhergehender geringerer Feststofftemperatur unterblieb die Bildung partikulérer Sekun-
darstrukturen (vgl. Abbildung A.6, S. 138), die daher auf eine homogene Gasphasenreaktion des
Si-Precursors zuriickgefiihrt wird.

Abbildung 4.14 vergleicht die Rontgenbeugungsmuster von CF +18% Si und von MW-CNT +
20% Si mit denen ihrer Ausgangsmaterialien. Daraus geht hervor, dass beide C/Si-Komposite
kristallines Silicium enthalten. Die breiten Reflexe der Ausgangsmaterialien sind auf die amorphe
Struktur der Kohlenstofffasern bzw. die nanokristalline Struktur der MW-CNT zuriickzufiihren.
Trotz vergleichbaren Si-Gehalts treten nur bei MW-CNT + 20% Si deutliche Reflexe von SiC
auf, die sich auch bei mit geringerer Mikrowellenleistung (900 W) hergestellten MW-CNT/Si-
Kompositen nachweisen lassen. Nach Erkenntnissen von WOLF |70, S. 65, S. 71-72] bildet sich
bei Si-Abscheidung auf Kohlenstofffasersubstraten mittels PE-CVD an der Grenzfliche zwischen
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4.2. C/Si-Komposite

Abbildung 4.13.: REM-Aufnahmen von MW-CNT + 20% Si : dufiere Agglomeratoberfliche mit
pm-grofen Siliciumkristallen (a), Si-beschichtete MW-CNT und nm-grofe Si-
Partikel im Inneren der Agglomerate (b)

Substrat und Si-Beschichtung Siliciumcarbid aus und sorgt somit fiir eine gute Anbindung des
Siliciums an das Kohlenstoffsubstrat. Daher ist anzunehmen, dass der tatsdchliche SiC-Gehalt
von MW-CNT/Si-Kompositen wegen der grofseren spezifischen Oberfliche von MW-CNT im
Vergleich zu Kohlenstofffasern (vgl. 4.2.2) bei gleicher Prozesstemperatur und -dauer hoher ist.
Zudem nimmt die Intensitdt der Rontgenstrahlung mit zunehmender Eindringtiefe ab. Daher
ist von einer mehrere pm dicken Siliciumschicht bedecktes SiC, wie es bei stark beschichteten
Kohlenstofffasern vermutlich vorliegt, mittels XRD kaum detektierbar. Ob zusédtzlich Anteile an
amorphem Silicium oder Siliciumoxid vorliegen, wurde nicht weiter untersucht.
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Abbildung 4.14.: Réntgenbeugungsdiagramm von CF + 18% Si und MW-CNT + 20% Si im Ver-
gleich zu den Ausgangsmaterialien CF und MW-CNT

Trégt man die XRD-Daten der partikuldren C/Si-Komposite mit Hilfe von Williamson-Hall-Plots
(vgl. A.3.3, S. 144) auf, ldsst sich eine bimodale bzw. multimodale Primérkristallitgrokenvertei-
lung ableiten (vgl. Tabelle A.3). Die grofite aus der Peakverbreiterung der Rontgendiffrakto-
gramme bestimmbare Primérkristallitgrofe (PKG) liegt mit 33 - 39nm fiir CF + 18% Si und
31 - 35nm fiir MW-CNT + 20% Si in einem #hnlichen Bereich und geht jeweils mit einer Gitter-
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verzerrung von ca. 0,1 - 0,2% einher. Fiir CF + 18% Si konnte eine zweite Priméarkristallitgrofe
von 25 - 26 nm identifiziert werden. Bei MW-CNT + 20% Si treten moglicherweise mehr als eine
weitere Primarkristallitgrofse auf. Deren Grofsenbereich wurde auf 15 - 21 nm abgeschéitzt und
liegt damit deutlich unterhalb der kleineren PKG des CF/Si-Komposits.

Aus geometrischen Uberlegungen ergibt sich, dass sich eine definierte Si-Menge auf einer gréferen
Substratoberflache feiner verteilen lasst. Die fiir C/Si-Komposite auf Basis von Kohlenstofffasern
und MW-CNT gezeigten Ergebnisse belegen, dass es mithilfe des verwendeten Versuchsaufbaus
auch experimentell gelingt, durch Bereitstellung einer erhéhten spezifischen Oberfliche des Koh-
lenstoffsubstrats kleinere Si-Strukturen abzuscheiden. Es wird davon ausgegangen, dass das Auf-
treten von bimodalen bzw. multimodalen Primérkristallitgrofenverteilungen mit den zugrunde-
liegenden Abscheidemechanismen des Siliciums auf dem jeweiligen Substrat zusammenhéngt.

Selbsttragende C/Si-Komposite

Variation der Substratstruktur Pordse, nanoskalige Siliciumstrukturen werden gegeniiber
dichten Siliciumschichten als vorteilhaft fiir den Einsatz in C/Si-Kompositanoden angesehen
(vgl. 2.3.3). Ihre Porositét bietet die Moglichkeit, die wihrend der elektrochemischen Zyklierung
aufretenden Volumen#nderungen des Siliciums zu kompensieren und somit die resultierenden
mechanischen Spannungen zu reduzieren. Sofern die Anbindung des Siliciums an das elektrisch
leitfdhige Kohlenstoffsubstrat aufrecht erhalten werden kann, kann dadurch einer Degradation
des Anodenmaterials entgegengewirkt werden.

Wie WOLF [70] gezeigt hat, ist es moglich, im verwendeten Versuchsaufbau mittels PE-CVD ne-
ben dichten, nanostrukturierten Siliciumschichten auch nanoskalige globulare Siliciumstrukturen
auf dem eingesetzten Kohlenstofffasergelege abzuscheiden. Deren Entstehung beruht auf einer
Zersetzung des Precursors in der Gasphase, die zur Bildung von Si-Keimen fiihrt. Diese werden
mit dem Gasstrom auf das Fasergelege transportiert und agglomerieren dort zu den beobachteten
globularen Strukturen. Ziel dieser Arbeit ist es, zu untersuchen, inwieweit sich eine Modifikati-
on der hierarchischen Struktur von selbsttragenden Kohlenstofffasersubstraten auf die erzielbare
Grofse und Struktur des abgeschiedenen Siliciums auswirkt.

Um die Abscheidung von globularen Si-Partikeln auf dem Substrat zu erleichtern, wurden unmo-
difizierte und mit MW-CNT vakuuminfiltrierte Kohlefasergelege am unteren Ende des Mikrowel-
lenapplikators platziert (vgl. Abbildung A.4, S. 137). Abbildung 4.15 zeigt die Probenoberseite
eines mit ca. 21 Gew.% Si beschichteten unmodifizierten Kohlefasergeleges. Zu erkennen ist ei-
ne relativ gleichméfige Bedeckung mit globularen Strukturen einer Grofe von ca. 1um, deren
Oberfliche facettiert erscheint. Die Probenunterseite weist {iberwiegend eine dichte, facettierte
Si-Schicht auf und stellenweise globulare Si-Strukturen, die nur 400 - 700 nm groft und weniger
stark facettiert sind (vgl. Abbildung A.7, S. 139).

Abhéngig von den Prozessparametern wurden auf unmodifizierten Kohlefasersubstraten globu-
lare Partikel einer Grofe von < 100nm bis ca. 1.2 pm abgeschieden, deren Facettierung unter-
schiedlich stark ausgeprégt war. Im Folgenden werden diese Strukturen auch als Siliciumnano-
partikel (SiNP) bezeichnet. Ein hoherer Energieeintrag in den Reaktionsraum fiihrte tendenziell
zur Abscheidung grofserer Agglomerate.

Abbildung 4.16 zeigt die Probenoberseite eines mit 3,2 Gew.% MW-CNT vakuuminfiltrierten
Kohlefasergeleges, das mit ca. 24 Gew.% Si unter vergleichbaren Prozessbedingungen wie CFF +
21% Si beschichtet wurde. Das Substrat ist gleichmifig von einem feinen Netzwerk aus Si-
Partikeln iiberzogen, deren Gréfse im Bereich von < 100 nm liegt. In direkter Ndhe der MW-CN'T
abgeschiedene SINP weisen eine kantige Struktur auf (s. Abbildung 4.16 b), wéihrend bei in obers-
ter Lage abgeschiedenen Partikeln keinerlei Facettierung erkennbar ist (vgl. Abbildung A.8 a,
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(a)

Abbildung 4.15.: REM-Aufnahmen von CFF + 21% Si: gleichméfige Bedeckung des Kohlefaser-
geleges mit globularen Si-Partiklen (a); Detailaufnahme, in der die facettierte
Oberflichenstruktur der Si-Partikel erkennbar ist (b)

S. 139) . Bei Proben, die nur einen geringen Anteil an MW-CNT (0,5 Gew.%) enthalten, wur-
de bei Abscheidung einer vergleichbaren Siliciummenge ein Uberwachsen der MW-CNT durch
grobkristalline Silciumstrukturen (vgl. Abbildung A.8b, S. 139) festgestellt.

Analog zu partikuldren Kohlefasersubstraten zeigt sich also auch beim Einsatz selbsttragender
Kohlenstoffsubstrate, dass bei vergleichbaren Prozessbedingungen eine Erhéhung der Substrato-
berfliche die Abscheidung kleinerer Siliciumstrukturen erméglicht. Voraussetzung ist, dass auch
mit fortschreitender Beschichtung geniigend zugingliche Oberfliche fiir die Bildung neuer Si-
Partikel erhalten bleibt.

(a)

Abbildung 4.16.: REM-Aufnahmen von CFF_MW-CNT + 24% Si: gleichméfige Bedeckung des
Kohlefasergeleges mit nanoskaligen Si-Partikeln (a); Detailaufnahme, in der
MW-CNT und darauf abgeschiedene Si-Nanopartikel erkennbar sind (b)

Bei der Siliciumbeschichtung von Kohlefasergelegen mit in situ katalytisch aufgewachsenen Koh-
lenstoffnanofasern stand nicht die Abscheidung globularer Si-Nanostrukturen im Vordergrund.
Es sollte vielmehr untersucht werden, inwieweit das auf den Proben bereits vorhandene Fe
auch die Entstehung von Siliciumnanodridhten (SINW) katalysieren kann bzw. ob sich diinne
Si-Schichten auf der Oberfliche von Kohlenstoffnanofasern abscheiden lassen, so dass vergleich-
bar mit MW-CNT/Si-Kompositen CNF/Si Core-Sheath-Strukturen entstehen. Zu diesem Zweck
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wurden CFF _CNF-Substrate im Gegensatz zu CFF und CFF_MW-CNT am oberen Ende des
Mikrowellenapplikators platziert (vgl. Abbildung A.4 a, S. 137) und teilweise zusitzlich mit einem
unmodifizierten Kohlefasergelege von oben abgedeckt, um eine Abscheidung von Si-Partikeln aus
der Gasphase auf der Probe zu reduzieren.

Augenscheinlich liefen sich auf CFF _ CNF /Si-Kompositen meist verschiedenfarbige Bereiche und
teilweise Plasmaschiaden feststellen (vgl. Abbildung A.9, S. 140). Mittels rasterelektronenmi-
kroskopischer Untersuchungen konnte nachgewiesen werden, dass in den per Augenschein un-
terscheidbaren Bereichen verschiedene Morphologien die Mikrostruktur der Probe dominieren.
Abbildung 4.17 zeigt REM-Aufnahmen der Probenunterseite einer mit ca. 20 Gew.% Silicium
beschichteten CFF _CNF-Probe, die wihrend des CVD-Prozesses der Plasmazone zugewandt
war.

Abbildung 4.17.: REM-Aufnahmen von CFF_CNF + 20% Si: Kohlenstofffaser mit Siliciumnan-
odrdhten, globularen Siliciumpartikeln und Strukturen, bei denen es sich ver-
mutlich um CNF/Si Core-Sheath-Strukturen handelt (a); gebrochener Silici-
umnanodraht mit ndherungsweise sechseckigem Querschnitt (b)

In Abbildung 4.17 a ist exemplarisch ein Probenausschnitt dargestellt, in dem nebeneinander un-
terschiedliche Strukturen zu erkennen sind. Neben faserartigen Strukturen, die teilweise gerade
und glatt oder gekriimmt und facettiert erscheinen, sind auch globulare facettierte Partikel und
kleinere ebenfalls faserartige Strukturen, die direkt mit der Oberflache der Kohlenstofffaser ver-
bunden sind, vorhanden. Diese charakteristischen Strukturen kénnen auf anderen CFF_ CNF/Si-
Kompositen ebenfalls beobachtet werden.

Der Durchmesser der glatten bzw. facettierten Faserstrukturen liegt im Bereich von ca. 70 -
400 nm, ihre Lénge teilweise bei > 10um (vgl. Abbildung A.9b). Mit dem Ziel einige dieser
Faserstrukturen zu brechen und sie gegeniiber der Bildebene geneigt zu analysieren, wurden
CFF _CNF + Si-Proben schridg angeschnitten und mit der Probenunterseite nach oben zeigend
auf REM-Probenhalter aufgeklebt. Abbildung 4.17b zeigt eine REM-Aufnahme, in der eine ge-
brochene facettierte Faser erkennbar ist. Wie in diesem Fall wurde auch bei anderen gebrochenen
Fasern an der Bruchstelle keine optisch unterscheidbare innere Struktur gefunden. Daher wird
angenommen, dass es sich bei Strukturen dieser Morphologie nicht um CNF/Si Core-Sheath-
Strukuren, sondern um SiNW handelt. Besonders gerade SiINW mit glatter Oberfliche weisen
deutlich einen sechseckigen Querschnitt auf.

Die Grofe der ebenfalls vorliegenden globularen Partikel liegt bei ca. 100 - 250 nm. IThr Aussehen
dhnelt stark dem von SiNP, die auf Si-beschichteten CFF beobachtet wurden. Daher ist davon
auszugehen, dass es sich dabei ebenfalls um Siliciumpartikel handelt, deren Entstehung mit einer
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homogenen Gasphasenreaktion des Si-Precursors in Zusammenhang steht.

Die verhdltnisméfig kurzen und gekriimmten faserartigen Strukturen mit Durchmessern von
iiberwiegend < 100nm, die direkt mit der Substratoberfliche verbunden sind, erinnern in ih-
rem Erscheinungsbild an mittels PE-CVD abgeschiedene CNF (vgl. Abbildung 4.6a). Auf der
Probenoberseite von CFEF _CNF + Si sind ebenfalls {iberwiegend Strukturen mit vergleichbarer
Morphologie zu finden. Die etwas rauhere Oberflichenbeschaffenheit und ein ungleichmafige-
rer Durchmesser im Vergleich zu den Kohlenstoffnanofasern konnen ein Hinweis darauf sein,
dass es sich dabei um siliciumbeschichtete CNF mit Core-Sheath-Struktur handelt. Dafiir spricht
auch der aus EDX-Messungen ermittelte geringe Siliciumgehalt auf der Probenoberfliche von
< 5Gew.%. Es wire aber auch denkbar, dass es sich bei den Strukturen um defektbehaftete
SiNW handelt, deren Wachstumsmechanismus sich von dem der SINW mit sechseckigem Quer-
schnitt bzw. mit facettierter Oberfliche unterscheidet. Mit Hilfe der eingesetzten Charakterisie-
rungmethoden konnte kein eindeutiger Nachweis erbracht werden.

Abbildung 4.18 zeigt die Rontgenbeugungsmuster der selbsttragenden C/Si-Komposite auf Ba-
sis hierarchisch modifizierter Kohlefasergelege im Vergleich zum unmodifizierten Substrat mit
Si-Beschichtung. Wie bei Si-beschichteten MW-CNT-Agglomeraten tritt auch bei der Abschei-
dung von Silicium auf mit MW-CNT bzw. CNF modifizierten Kohlefasergelegen eine stirkere
SiC-Bildung auf als bei der Beschichtung des unmodifizierten Substrats, das eine geringere spe-
zifische Oberfléche aufweist. Unterschiede im Peakhohenverhéltnis von Si:C trotz vergleichbarem
gravimetrisch bestimmtem Si-Gehalt sind auf eine inhomogene Si-Beschichtung zuriickzufiihren.
Auch unterschiedlich grofe Anteile an amorphem Silicium und SiOx kénnen nicht ausgeschlossen
werden.
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Abbildung 4.18.: Réntgendiffraktogramme von selbsttragenden C/Si-Kompositen mit &hnli-
chem Si-Gehalt auf Basis folgender Substrate: unmodifiziertes Kohlefasergelege
(CFF +21%Si), CFF mit in situ abgeschiedenen CNF (CFF_CNF + 20% Si),
CFF mit vakuuminfiltrierten MW-CNT (CFF_MW-CNT + 24% Si)

Aus den XRD-Daten lasst sich wie fiir die partikuldren C/Si-Komposite ebenfalls eine multi-
modale Primérkristallitgrofenverteilung ableiten (vgl. Tabelle A.3, S. 145). Daraus ergibt sich,
dass die kleineren PKG fiir alle drei selbsttragenden C/Si-Kompositvarianten zwischen 7 und
18 nm liegen. Die Gréfienbereiche der groften identifizierten Primérkristallitfraktionen liegen fiir
mittels MW-CNT und CNF modifizierte C/Si-Komposite bei 25 - 29nm bzw. 21 - 27nm und
damit deutlich unterhalb der fiir CFF + 21% Si ermittelten Werte von 35 - 62 nm.
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4. Ergebnisse

Einfluss des Katalysators und der Prozessbedingungen Da mittels analytischer Metho-
den keine eindeutige Unterscheidung zwischen CNF, CNF /Si Core-Sheath-Strukturen und SINW
moglich war, wurden Vergleichsuntersuchungen zur Abscheidung von Silicium auf mit Fe funktio-
nalisierten Kohlenstofffasergelegen (CFF _Fe) in Abwesenheit von CNF durchgefiihrt. Ergdnzend
dazu wurden unmodifizierte Kohlefasergelege (CFF) unter vergleichbaren Prozessbedingungen
mit Silicium beschichtet. Ziel war es, Erkenntnisse {iber den Einfluss des Fe-Katalysators und der
Prozessparameter auf die Entstehung von Siliclumnanodréhten zu gewinnen. Die dazu hergestell-
ten Proben dienten lediglich der Untersuchung von Abscheidemechanismen. Thre physikalischen
und elektrochemischen Eigenschaften wurden nicht weiter charakterisiert.

Wie bei der Si-Beschichtung von CFF_CNF wurden alle Proben am oberen Ende des Mikro-
wellenapplikators platziert (vgl. Abbildung A.4a, S. 137). Mit beiden Substratvarianten, CFF
und CFF_Fe, wurden Versuche zur Abscheidung von Silicium sowohl bei geringer MW-Leistung
(250 - 400 W) und 5 min Beschichtungsdauer als auch bei hoher MW-Leistung (bis 1200 bzw.
1450 W) und 10 min Beschichtungsdauer unter sonst gleichen Bedingungen! durchgefiihrt. Un-
abhingig von der Art des Substrats wurden bei geringer MW-Leistung 5,5 - 7 Gew.%, bei hoher
MW-Leistung ca. 50 Gew.% Beschichtung abgeschieden.

Abbildung 4.19 zeigt REM-Aufnahmen der plasmazugewandten Seite von C/Si-Kompositen auf
Basis Fe-haltiger CFF-Substrate, die bei unterschiedlichen Prozessbedingungen hergestellt wur-
den. Die Morphologie der in Abbildung 4.19 b erkennbaren Abscheidungen von CFF_Fe + 49% Si
erinnert stark an die auf CFF_ CNF/Si-Proben beobachteten faserformigen Strukturen mit fa-
cettierter Oberflache bzw. sechseckigem Querschnitt (vgl. Abbildung 4.17). Die Tatsache, dass
Strukturen mit vergleichbarer Morphologie auf CNF-freien Proben abgeschieden wurden, be-
statigt die Annahme, dass es sich dabei nicht um CNF/Si Core-Sheath-Strukturen, sondern
um Siliciumnanodriahte handelt. Die bei geringerer MW-Leistung hergestellte Probe (s. Abbil-
dung 4.19a) zeigt vor allem runde, teilweise koaleszierte Partikel < 500 nm ohne erkennbare
Oberflichenstruktur (vgl. Abbildung A.10a, S. 141). In der Nihe eines Plasmaschadens wurden
aber auch SINW und facettierte Si-Partikel festgestellt (vgl. Abbildung A.10b, S. 141). Daraus
ldsst sich schlielen, dass die Ausbildung dieser Strukturen bevorzugt bei héherer Temperatur
stattfindet, wohingegen die beobachteten runden Siliciumnanopartikel eher in Bereichen abge-
schieden werden, in denen geringere Temperaturen vorherrschen. Fehlende Siliciumreflexe im
Rontgenbeugungsdiagramm (s. Abbildung 4.21) und ein mittels EDX bestimmtes Atomverhélt-
nis von Si:O > 3:2 deutet darauf hin, dass es sich bei den runden Nanopartikeln um teiloxidiertes
amorphes Silicium handelt.

Abbildung 4.20 vergleicht die plasmazugewandte Seite von CFF /Si-Kompositen, die bei geringer
und hoher MW-Leistung ohne Anwesenheit eines Fe-Katalysators hergestellt wurden. Wie daraus
hervorgeht, treten bei beiden Proben faserformige Strukturen auf, die sich allerdings in ihrer
Gestalt und Verteilung stark unterscheiden.

Die bei hoherer MW-Leistung synthetisierte Beschichtung (s. Abbildung 4.20b) weist neben glo-
bularen Si-Partikeln mit unterschiedlich stark ausgepriagter Facettierung (vgl. Abbildung A.11 a,
S. 141) auch SINW mit facettierter Oberfliche und solche mit regelméfigem sechseckigem Quer-
schnitt (vgl. Abbildung A.11b, S. 141) auf. Die starke Ahnlichkeit der kantigen Faserstrukturen
mit den auf CFF_Fe und CFF_ CNF abgeschiedenen SiNW (vgl. Abbildung 4.19b und Abbil-
dung 4.17), deutet darauf hin, dass fiir die Ausbildung dieser Strukturen unter den gewihlten
Prozessbedingungen nicht zwingend ein Katalysator erforderlich ist.

Das bei geringerer MW-Leistung beschichtete Fe-freie Kohlefasergelege zeigt in weiten Teilen der
Probe eine dichte Bedeckung mit faserformigen Strukturen eines Durchmessers von < 200 nm
(s. Abbildung 4.20a). Im Gegensatz zu den bei hoherer MW-Leistung abgeschiedenen SiNW

128 N1/h Ar/Hs, ca. 1g TCS/min
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4.2. C/Si-Komposite

Abbildung 4.19.: REM-Aufnahmen von Si-beschichteten selbsttragenden Kohlefasersubstraten
mit Fe-Katalysator: a) CFF_Fe +5,5% Si, Beschichtung bei 250 - 400 W MW-
Leistung, Pyrometertemperatur ca. 430 - 490 °C, Beschichtungsdauer 5 min; b)
CFF_Fe+49% Si, Beschichtung bei 400 -1200 W MW-Leistung, Pyrometer-
temperatur ca. 700 - 950 °C, Beschichtungsdauer 10 min

Abbildung 4.20.: REM-Aufnahmen von Si-beschichteten selbsttragenden Kohlefasersubstraten
ohne Fe-Katalysator: a) CFF + 7% Si, Beschichtung bei 330 - 400 W MW-
Leistung, Pyrometertemperatur ca. 500 - 600 °C, Beschichtungsdauer 5 min; b)
CFF + 54% Si, Beschichtung bei 380 - 1450 W MW-Leistung, Pyrometertempe-
ratur ca. 700 - 1200 °C, Beschichtungsdauer 10 min

sind diese nicht kantig, sondern weisen eine glatte, gleichmékige Oberflichenbeschaffenheit auf
(vgl. Abbildung A.12b, S. 142). Mittels EDX wurden auferdem sehr unterschiedliche Si:O-
Atomverhiltnisse von stellenweise ca. 45:1 bis zu 1,5:1 nachgewiesen, wohingegen bei der mit
hoherer MW-Leistung hergestellten Probe kaum Sauerstoff nachweisbar war (< 2 At.%). Da-
her wird angenommen, dass es sich bei den beschriebenen Faserstrukturen um SiNW mit einer
Hiille aus amorphem Siliciumoxid handelt, wie sie beispielsweise durch die Verdampfung und
Disproportionierung von SiO entstehen kénnen [75]. Abgesehen von den faserformigen Struktu-
ren wurden auch nanostrukturierte globulare Partikel und diinne, gleichmafige Beschichtungen
mit feinkorniger Struktur festgestellt (vgl. Abbildung A.12a, S. 142).

Abbildung 4.21 vergleicht die XRD-Diagramme der unter den genannten Bedingungen auf Basis
von unmodifiziertemm und mit Fe-Katalysator funktionalisiertemn Kohlefasergelege hergestellten
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Abbildung 4.21.: Réntgendiffraktogramme von selbststragenden C/Si-Kompositen auf Basis Fe-
haltiger (CFF_Fe) und Fe-freier (CFF) Kohlefasergelege mit unterschiedlichen
Si-Gehalten

Aus dem Vergleich der Siliciumstrukturen, die auf unmodifiziertem bzw. mit Fe-Katalysator
funktionalisiertem Kohlefasergelege abgeschieden wurden, zeigt sich, dass fiir die Entstehung
von Siliciumnanodrihten sowohl ein katalytischer als auch ein nicht-katalytischer Wachstums-
mechanismus in Betracht gezogen werden muss. Es hat sich gezeigt, dass die Prozessparameter,
insbesondere die Probenposition im Mikrowellenresonator, wesentlich iiber die erzielbare Mor-
phologie des abgeschiedenen Siliciums entscheiden. Die lokalen Abscheidebedingungen scheinen
sogar einen grokeren Finfluss darauf zu haben, ob ein Wachstum von SiNW stattfinden kann, als
die Anwesenheit eines Katalysators.

4.2.2. Spezifische Oberflache

Die sperzifische Oberfliche der C/Si-Komposite ist entscheidend fiir ihre Grenzflicheneigenschaf-
ten als Elektrodenmaterialien. Daher wurde untersucht, inwieweit die Abscheidung von Silicium
die BET-Oberfliche der C/Si-Komposite im Vergleich zu deren Substratmaterialien veréindert.
Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.22 dargestellt. Bei den schwarz eingezeichneten Fehlerbal-
ken handelt es sich um die aus mehreren Messwerten ermittelte Standardabweichung. Zuséatzlich
sind die nach der in 3.5.1 vorgestellten Methode abgeschitzten Konfidenzintervalle, die syste-
matische Messfehler beriicksichtigen, in Form farbiger Fehlerbalken angegeben. Die gebrochenen
Linien stellen Trendlinien dar, die sich auf die tatséchlichen Messpunkte beziehen, und dienen
der optischen Orientierung.

In 4.1.2 wurde bereits dargestellt, dass die Modifikation der hierarchischen Struktur selbsttragen-
der Kohlenstoffsubstrate durch Vakuuminfiltration von MW-CNT bzw. katalytische Abscheidung
von CNF zu einer Erhéhung der spezifischen Oberflache fiihrt. Ein Vergleich mit den partikula-
ren Substratmaterialien in Abbildung 4.22 zeigt, dass die BET-Oberfliche von unbeschichteten
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Abbildung 4.22.: BET-Oberfliche der untersuchten C/Si-Komposite in Abhéngigkeit des Silici-
um gehalts

Kohlenstofffasern mit ca. 0,4 - 0,7m?/g noch unterhalb der von unmodifizierten Kohlefasersub-
straten liegt. Die BET-Oberflache von unbeschichteten MW-CNT-Agglomeraten in Héhe von ca.
210 m?/g tibersteigt die aller anderen Substratmaterialien um mehr als eine Grofenordung.

Eine klare Abhéngigkeit der BET-Oberfliche vom Siliciumgehalt 1dsst sich nur bei C/Si-Kompo-
siten auf Basis partikuldrer Substrate und mit MW-CNT vakuuminfiltrierter Kohlefasergelege
feststellen. Nur bei CF/Si-Kompositen nimmt die BET-Oberfliche mit steigendem Si-Gehalt zu
und belduft sich bei einem Si-Gehalt von ca. 20 Gew.% auf mehr als das Doppelte im Vergleich
zum unbeschichteten Ausgangsmaterials. Daraus lasst sich schliefen, dass die abgeschiedene Sili-
ciummenge eine grofere dufere Oberflache schafft als sie durch die Bedeckung des Substrats unzu-
ginglich macht. Diese Aussage steht im Einklang mit optischen Beobachtungen, die eine stirkere
Strukturierung der Si-Beschichtung im Vergleich zu unbeschichteten Kohlenstofffasern aufzeigen
(vgl. 4.2.1). Die hohere Dichte von Silicium (2,33 g/cm® [37]) im Vergleich zu PAN-basierten
Kohlenstofffasern (1,76 - 1,87g/cm® [34]) relativiert die Zunahme der spezifischen Oberfliche
etwas im Vergleich zur absoluten Oberflichenzunahme.

Bei MW-CNT-haltigen Kompositen sinkt die BET-Oberfliche hingegen mit steigendem Si- Anteil.
Im Fall von MW-CNT /Si-Kompositen belauft sie sich bei einem Si-Anteil von ca. 20 Gew.% auf
knapp 80% des Substratmaterials, wihrend sie bei CFF_MW-CNT/Si-Kompositen nur noch
weniger als die Hélfte betrdgt. Die geringere spezifische Oberfliche der C/Si-Komposite spricht
dafiir, dass unter Beriicksichtigung des Dichteunterschieds zwischen Silicium und Kohlenstoff die
durch Abscheidung von Silicium neu entstandene dufere Oberfliche nicht ausreicht, um die im
Gegenzug nicht mehr zugéngliche Oberfliche des Substrats zu kompensieren.

Wie anhand von REM-Aufnahmen in 4.2.1 gezeigt, kommt es beim Einsatz von MW-CNT
als Substrat zur Umbhiillung der Kohlenstoffnanorshrchen mit Silicium und teilweise auch zur
Abscheidung von globularen Siliciumpartikeln. Aus geometrischen Uberlegungen ergibt sich,
dass der Zuwachs des Rohrchendurchmessers mit einer Abnahme des Oberflichen/Volumen-
Verhiltnisses einhergeht und somit eine Verringerung der spezifischen Oberfliche zur Folge hat.

Die beobachteten Siliclumnanopartikel bedecken die Substratoberfliche nur im Bereich der Kon-
taktflache. Die restliche Partikeloberfliche steht prinzipiell fiir eine Erhéhung der Gesamtober-
flache zur Verfligung. Deren Zugénglichkeit wird allerdings auch durch Versinterung mit anderen
Siliciumpartikeln eingeschrankt. Entscheidend dafiir, ob ein Siliciumpartikel zur Erhéhung der
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spezifischen Oberfliche des Kompositmaterials beitragen kann, ist in erster Linie das Verhiltnis
aus frei zuginglicher Oberfliche und Masse bzw. Volumen des Partikels. Ab einer bestimmten
Partikelgrofe, die auch vom Dichteunterschied zwischen Silicium und MW-CNT abhingt, ist
die zusétzlich bereitgestellte dukere Oberfliche aufgrund des zu geringen Oberflachen/Volumen-
Verhiéltnisses nicht mehr ausreichend, um die spezifische Oberfliche des C/Si-Komposits zu er-
hohen.

Auch MW-CNT/Si-Komposite mit einem vergleichsweise hohen Anteil an SiNP (vgl. Abbil-
dung 4.13) folgen dem Trend der mit steigendem Si-Gehalt absinkenden BET-Oberfliche ohne
deutliche Abweichung. Daher wird davon ausgegangen, dass die potentielle Erhéhung der spe-
zifischen Oberflache durch SiNP bei MW-CNT/Si-Kompositen nur eine untergeordnete Rolle
spielt.

Bei selbsttragenden C/Si-Kompositen auf Basis von CFF_ MW-CNT erfolgt eine starkere Abnah-
me der BET-Oberfldche mit steigendem Si-Gehalt als bei partikularen MW-CNT'/Si-Kompositen.
Der geringe Anteil an MW-CNT am Substratmaterial (< 4 Gew.%) fiihrt dazu, dass die MW-
CNT-Oberfliche nach Abscheidung geringer Siliciummengen bereits gesittigt ist. Bei weiterer
Beschichtung kommt es zur Ausbildung eines Netzwerks aus globularen Siliciumpartikeln, das
mittels REM-Untersuchungen nachgewiesen werden konnte (vgl. 4.2.1). Ein zu geringes Verhélt-
nis aus dadurch zusétzlich geschaffener Oberfliche und damit einhergehender Massenzunahme
fithrt in diesem Fall zu einer Abnahme der BET-Oberfléche.

Bei C/Si-Kompositen auf Basis von unmodifiziertem Kohlefasergelege und CFF mit in situ auf-
gewachsenen CNF ist keine klare Abhéngigkeit der BET-Oberfléche vom Si-Gehalt erkennbar. Es
wird vermutet, dass die spezifische Oberfliche mit zunehmender Siliciummenge ndherungsweise
gleich bleibt bzw. um einen Mittelwert schwankt. Dieses Verhalten deutet darauf hin, dass sich
neu entstandene Siliciumoberfliche und bedeckte Substratoberfliche in etwa ausgleichen. Bei
diesen Materialien ist die Unsicherkeit der Messwerte, erkennbar an den farbigen Fehlerbalken,
allerdings am stérksten ausgepragt. Ursache dafiir ist die vergleichsweise geringe spezifische Ober-
fliche und nur eine begrenzte Menge an zur Verfiigung stehendem Probenmaterial (vgl. 3.5.1).

4.2.3. Elektrische Leitfahigkeit

Eine der Hauptfunktionen des Kohlenstoffsubstrats in C/Si-Kompositen besteht darin, die elek-
trische Kontaktierung des Aktivmaterials Silicium, das selbst nur eine schlechte elektrische Leit-
fahigkeit (vgl. 2.1) aufweist, zu gewihrleisten. Inwieweit dies gelingt, ist von der Menge und
der Verteilung des Siliciums im Komposit sowie von der Anbindung des Siliciums an das elektro-
nisch leitfdhige Substrat abhingig. Als relevante Kenngrofe wurde der Durchtrittswiderstand von
C/Si-Kompositen mit unterschiedlichem Siliciumgehalt gemessen und daraus mithilfe der geo-
metrischen Probenabmessungen die elektrische Durchtrittsleitfahigkeit o berechnet. Aufgrund
der jeweiligen Probenbeschaffenheit wurden partikuldre C/Si-Komposite als Pulverschiittung ge-
messen, wihrend die Messung von selbsttragenden C/Si-Kompositen an daraus ausgestanzten
Proben erfolgte (vgl. 3.5.2).

Bei beiden Messverfahren umfasst der gemessene Widerstandswert sowohl den Volumenwider-
stand des untersuchten Materials, als auch Kontaktwiderstinde zwischen Partikeln bzw. Fasern
und zwischen Probenoberfliche und Messelektroden. Insbesondere die Kontaktwiderstande han-
gen stark vom Anpressdruck ab, der wihrend der Messung auf die Probe aufgebracht wird [92].
Da sich dieser bei den beiden verwendeten Messaufbauten unterscheidet, wurde unmodifiziertes
Kohlefasergelege (CFF) als Referenz mit beiden Methoden gemessen. Die elektrische Durchtritts-
leitfahigkeit, die mithilfe des Messaufbaus fiir selbsttragende Proben bestimmt wurde, betrigt
518 £ 139S/m. Der im Aufbau zur Messung von Pulverschiittungen ermittelte Wert liegt we-
gen des geringeren Anpressdrucks nur bei 30 £ 3S/m. Zur besseren Vergleichbarkeit der Daten
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untereinander sind die in Abbildung 4.23 dargestellten Messwerte auf die mit dem jeweiligen
Messaufbau untersuchte Referenz normiert.
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Abbildung 4.23.: Elektrische Durchtrittsleitfahigkeit in Abhéngigkeit des Siliciumgehalts: selbst-
tragende C/Si-Komposite (a), partikulidre C/Si-Komposite (b)

Wie Abbildung 4.23 zeigt, sinkt die hier logarithmisch aufgetragene Leitfahigkeit bei allen Ma-
terialvarianten wie erwartet mit zunehmendem Si-Gehalt und kann ndherungsweise durch eine
Exponentialfunktion beschrieben werden, die in den Diagrammen als gestrichelte Trendlinie ein-
gezeichnet ist. Die Kurvenverldufe der selbsttragenden C/Si-Komposite (Abbildung 4.23a) lie-
gen eng beieinander. Aus den Exponenten der Ndherungsfunktionen l4sst sich die Verringerung
der Durchtrittsleitfahigkeit bezogen auf den Siliciumgehalt berechnen, die fiir alle untersuchten
selbsttragenden C/Si-Kompositvarianten bei < 0,5 Dekaden pro 10 Gew.% Si liegt.

Im Gegensatz dazu unterscheiden sich die Kurvenverldufe der beiden partikuldren C/Si-Komposit-
varianten stark (Abbildung 4.23b). Wihrend die gendherte Leitfihigkeitsabnahme von MW-
CNT/Si-Kompositen nur ca. 0,1 Dekaden pro 10 Gew.% Si betrigt, liegt sie bei CF /Si-Kompositen
in etwa bei 0,6 Dekaden pro 10 Gew.% Si. Die starke Streuung der Werte von CF /Si-Kompositen
ist auf die Inhomogenitit der Siliciumbeschichtung zuriickzufiihren, die abhéngig von den Pro-
zessparametern unterschiedlich stark ausgeprégt ist und mit der schwierigen Fluidisierbarkeit der
Kohlenstofffasern zusammenhéngt.

Bei MW-CNT/Si-Kompositen weicht nur der Messpunkt bei ca. 20 Gew.% stark von der Trend-
linie nach unten ab. Dabei handelt es sich um eine Probe, die zusétzlich zur Umhiillung der
MW-CNT mit Silicium in Form von Core-Sheath-Strukturen auch Si-Partikel unterschiedlicher
Grofke enthélt (vgl. Abbildung 4.13). An diesem Beispiel zeigt sich anschaulich, dass im Gegen-
satz zur spezifischen Oberfliche, die in erster Linie von der Geometrie der Kompositbestandteile
beeinflusst wird, auch die Verteilung und Anbindung von Silicium an das Kohlenstoffsubstrat
eine entscheidende Rolle fiir die elektrischen Eigenschaften des C/Si-Komposits spielt.

Die bei dieser Probe verstérkt beobachteten partikuldren Si-Strukturen sind teilweise direkt mit
dem MW-CNT-Substrat verbunden, teilweise wurden sie auf der Oberfliche bereits vorhande-
ner Si-Partikel abgeschieden. Die Kontaktfliche zwischen Si-Partikeln und MW-CNT ist daher
sehr begrenzt, was eine eingeschrinkte Konnektivitét des Siliciums zum Kohlenstoffsubstrat zur
Folge hat. Beit MW-CNT/Si Core-Sheath-Strukturen hingegen umfasst die Grenzflache zwischen
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Kohlenstoffsubstrat und Silicium die komplette MW-CNT-Oberfliche, weshalb von einer we-
sentlich besseren Konnektivitat zwischen Silicium und Kohlenstoff auszugehen ist. Da die Dicke
der Siliciumschichten, die die Kohlenstoffnanoréhrchen umhiillen, {iberwiegend kleiner ist als der
Durchmesser der Si-Partikel, weisen sie aukerdem einen geringeren Volumenwiderstand auf.

Wenn man davon ausgeht, dass an der Kontaktstelle sich {iberkreuzender MW-CNT kaum Sili-
cium abgeschieden wurde, bleibt im MW-CNT /Si-Komposit die elektrisch perkolierende Netz-
werkstruktur des Kohlenstoffsubstrats weitestgehend erhalten (vgl. Abbildung A.6 b, S. 138). Das
Netzwerk beschrankt sich aber auf die einzelnen MW-CNT/Si-Agglomerate. Einen Beitrag zur
elektrischen Durchtrittsleitfihigkeit der gesamten Pulverschiittung konnen sie erst liefern, wenn
sich die elektrisch leitfadhigen Pfade dieses Netzwerks iiber die komplette Probe erstrecken und
auch die beiden Messelektroden und die Probe durchgingig miteinander verbinden.

Erst durch die mechanische Belastung der Probe wihrend der Widerstandsmessung wird eine
leitfahige Verbindung zwischen Messelektroden und Pulverschiittung sowie zwischen den Agglo-
meraten innerhalb der Schiittung ermdglicht. Wenn dabei durch Verformung der Agglomerate
zusitzliche Kontaktstellen zwischen Si-beschichteten MW-CNT entstehen, konnen diese gegebe-
nenfalls zusétzlich zu einer Erhéhung der Anzahl perkolierender Pfade und damit der Durch-
trittsleitfdhigkeit beitragen. Die partikuldren Si-Strukturen behindern wegen ihrer groferen Di-
mensionen und schlechteren Anbindung an das Substrat die Ausbildung perkolierender Pfade
stirker als die diinnen Si-Schichten der MW-CNT/Si Core-Sheath-Strukturen. Die beobachteten
Si-Partikel sind daher als Grund fiir die vom Trend abweichende geringere Durchtrittsleitfahigkeit
der mit ca. 20 Gew.% Si beschichteten Probe anzusehen.

Si-beschichtete Kohlenstofffasern weisen im Vergleich zu MW-CNT /Si-Kompositen bei gleichem
Si-Gehalt wesentlich dickere Siliciumschichten auf (vgl. Abbildung 4.12). Dadurch erhoht sich der
Volumenwiderstand des Siliciums und trigt zu einer verringerten Leitfihigkeit des Komposits bei.
Zudem nimmt bei geringerer Substratoberfliche die nominelle Si-Schichtdicke mit steigendem Si-
Gehalt stirker zu, was die grofere Abnahme der Leitfdhigkeit bezogen auf den Si-Gehalt von
CF/Si-Kompositen im Vergleich zu Si-beschichteten MW-CNT erklért.

Die anhand der partikuldren C/Si-Komposite beschriebenen Zusammenhénge lassen sich auf
die elektrischen Eigenschaften der selbsttragenden C/Si-Komposite iibertragen. Vergleichbar mit
einzelnen MW-CNT /Si-Agglomeraten bleibt auch bei selbsttragenden C/Si-Kompositen das elek-
trisch perkolierende Netzwerk innerhalb der Kohlenstoffstruktur erhalten. Dass die Durchtritts-
leitfahigkeit mit steigendem Si-Gehalt dennoch wesentlich stérker abnimmt, deutet darauf hin,
dass Volumenwiderstand und Konnektivitat der Si-Phase die elektrischen Eigenschaften des Kom-
posits stiarker dominieren als dies bei Si-beschichteten MW-CNT der Fall ist. Aus dem &hnlichen
Kurvenverlauf der verschiedenen selbsttragenden C/Si-Kompositvarianten ldsst sich schlieften,
dass die erzielte Erhéhung der Substratoberfliche durch Modifikation der hierarchischen Struk-
tur nicht ausreicht, um bei Abscheidung der betrachteten Siliciummengen die Konnektivitdt
zwischen Silicium und Kohlenstoff in ausreichendem Mafe zu verbessern, um dadurch eine Er-
héhung der Durchtrittsleitfdhigkeit zu erreichen.

Als iibergeordnete Tendenz lésst sich festhalten, dass die auf geringoberflichigen C-Substraten
(CFF-Varianten und CF) basierenden C/Si-Komposite hinsichtlich ihrer elektrischen Eigenschaf-
ten in der verwendeten Messanordnung als ,Schichtstrukturen” betrachtet werden kénnen. Da
bei diesen Kompositvarianten jeweils die Siliciumphase die Oberflichenstruktur dominiert, kann
der Zugang der Elektronen zur besser leitfihigen Kohlenstoffphase nur durch die dufere, auf-
grund ihrer Dicke schlecht leitfahigen, Si-Struktur hindurch erfolgen (,Serienschaltung”). Daher
ist auch das perkolierende Kohlenstoffnetzwerk selbsttragender C/Si-Komposite fiir die Elek-
tronenleitung nur begrenzt nutzbar. C/Si-Komposite auf Basis hochoberflichiger C-Substrate
(MW-CNT/Si) hingegen weisen iiberwiegend diinne und gegebenenfalls nicht komplett geschlos-
sene Siliciumschichten auf. Dadurch ist der Zugang der Elektronen zum perkolierenden Kohlen-
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4.3. Oberflichenfunktionalisierte Komposite

stoffnetzwerk wesentlich vereinfacht im Vergleich zu geringoberflichigen C/Si-Kompositen (CF-
und CFF-basiert). Die Durchtrittsleitfahigkeit von MW-CNT /Si-Kompositen entspricht daher
nahezu der Gesamtleitfahigkeit, die sich nach der linearen Mischungsregel aus den Anteilen und
Leitfahigkeitswerten der jeweiligen Si- und C-Phase berechnen ldsst. Das zugehérige elektrische
Ersatzschaltbild entspricht ndherungsweise einer Parallelschaltung von C- und Si-Phase.

4.3. Oberflaichenfunktionalisierte Komposite

Wie in 3.3 beschrieben, wurde die Oberfliche von Si-haltigen Aktivmaterialien und binderba-
sierten Filmelektroden mithilfe nasschemischer stromloser Verfahren funktionalisiert, um deren
Grenzflicheneigenschaften gezielt zu beeinflussen. Fiir eine Ubersicht der Materialvarianten, die
dabei zum Einsatz kamen, wird auf Abbildung 3.10 auf Seite 45 verwiesen. In den folgenden
Ausfithrungen wird insbesondere auf die Zusammensetzung und die erzielte Kompositstruktur
der funktionalisierten Materialien eingegangen.

4.3.1. Funktionalisierte Siliciumpulver

Die nasschemische Oberflichenfunktionalisierung des nanoskaligen Siliciumpulvers mithilfe der
in 3.3.2 beschriebenen Methoden diente der Abscheidung kohlenstoff- und lithiumhaltiger Kom-
ponenten auf der Oberfliche der Si-Partikel. Der Kohlenstoff soll als elektrisch leitfahige Phase
den Ladungsaustausch zwischen Elektronen und Li-lIonen erhdhen, um die Lithiierung des Ak-
tivinaterials zu erleichtern, und sollte daher in direktem Kontakt mit der Siliciumoberfliche
stehen. Elektronisch isolierende, aber Li*-leitfihige Verbindungen sollen die Grenzflichenphase
zum Elektrolyten bilden, um von dort den Durchtritt der Li-Ionen zum Aktivmaterial zu ermdog-
lichen und gleichzeitig die Ausbildung der SEI einzuschrénken. Daher soll die Li-haltige Phase
die Silicium- und Kohlenstoffoberfliche komplett bedecken. Sie soll aber diinn genug sein, um
den elektrischen Widerstand des Materials nicht weiter zu erhohen als zur Passivierung gegen
die SEI-Bildung nétig. Da Kern-Schale-Strukturen (core-shell structure) besonders geeignet sind,
um die gewiinschte Funktionalitidt bereitzustellen, wurde angestrebt Funktionsschichten auf den
Siliciumpartikeln abzuscheiden, die diese komplett umhiillen.

Abbildung 4.24 zeigt die mittels ICP-OES und Elementaranalyse ermittelte Zusammensetzung
der funktionalisierten Siliciumpulver. Der Sauerstoffgehalt wurde aus der Massendifferenz zwi-
schen Einwaage und gemessenen Elementanteilen (Si, C, Li) berechnet unter der Annahme, dass
Sauerstoff gebunden in Form von Oxiden in den Proben enthalten ist.

Abbildung 4.24 zeigt, dass das unmodifizierte Ausgangsmaterial (Si) mit 36 Gew.% bzw. 50 At.%
einen hohen Sauerstoffanteil aufweist und mit geringen Mengen an kohlenstoffhaltigen Bestand-
teilen verunreinigt ist. Sowohl durch Pyrolyse von Saccharose (zweistufiges Verfahren) als auch
bei der Pyrolyse von Lithiumacrylat (einstufiges Verfahren) entsteht Kohlenstoff, wie an der Zu-
sammensetzung von Si_ C und Si_ C/LixRy erkennbar ist. Zusétzlich wird nach der Beschichtung
mit LipCO3 (Si_C_LisCO3) und der Pyrolyse von Li-Acrylat (Si_ C/LixRy) Lithium detektiert.
Bei Si_ C_LipCOg3 scheidet sich Li in Form von Lithiumcarbonat aus der Losung ab, wie die Re-
flexe der kristallinen LipCOgs-Phase im Rontgendiffraktogramm bestétigen (s. Abbildung 4.25).
Die schwach ausgeprigten Reflexe von Si_ C/LixRy konnen Lithiummetasilikat (LipSiO3) und
dem metastabilen Lithiumdisilikat (LizSiaO35) zugeordnet werden. Daher wird angenommen, dass

83



4. Ergebnisse

[oN
w
©

52.5

41.1

378 39.2 2 Si

36.0
NC

WL
oo

2
2.68 1 49 s 2.97

7N\ \

Si Si_C Si_C_Li,CO, Si_C/Li,R,

2.76

N

0.12 0.00

Elementanteil (Gew.%)
A Y

AAIIITITITTIINNY £
AMMMIMITIIDIDONNINN G

%
o
o
o

My

Abbildung 4.24.: Elementzusammensetzung des Si-Pulvers im Ausgangszustand (Si), nach
Oberflichenfunktionalisierung mithilfe des zweistufigen Verfahrens (Si_C,
Si_C_LisCOs3) und des einstufigen Verfahrens (Si_ C/LixRy)

Li-Acrylat bei der Warmebehandlung mit dem Si- und O-haltigen Substrat reagiert und Lithium-
silikate bildet. Da aufer LioCO3 keine kohlenstofthaltigen Phasen im Réntgenbeugungsdiagramm
erkennbar sind, wird davon ausgegeangen, dass der bei der Pyrolyse entstandene Kohlenstoff frei
und amorph vorliegt. Der bei allen Proben erkennbare breitgezogenen Peak zwischen 20° und
30° 29 wird auf amorphes Silicium bzw. SiOy zuriickgefiihrt.
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Abbildung 4.25.: Rontgendiffraktogramme oberflichenfunktionalisierter Si-Pulver im Vergleich
zum Ausgangsmaterial

Aus den Daten der Elementanalyse und der Réntgenbeugung wurde die in Tabelle 4.2 zusam-
mengefasste theoretische Zusammensetzung der Verbindungen berechnet. Dabei wurden folgende
Annahmen getroffen:
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4.3. Oberflichenfunktionalisierte Komposite

e bei Anwesenheit von Li;CO3 wird die stéchiometrisch benétigte Menge C zu dessen Bildung
eingesetzt, der Rest liegt in Form von freiem Kohlenstoft vor

e Li liegt gebunden in Form von LioCOg3 bzw. LisSiO3 oder LisSisOs vor

e die zur Bildung von LioCOj3 bzw. LiaSiO3 bzw. LisSioOs5 stochiometrisch benétigte Menge
Sauerstoff wird dafiir eingesetzt, der Rest liegt in Form von SiOg vor

e die zur Bildung von Li»SiO3 bzw. LisSioOs und SiOs stéchiometrisch bendtigte Menge
Silicium wird zur Bildung der jeweiligen Phase eingesetzt, der Rest liegt als freies Si vor

Tabelle 4.2.: Theoretische Zusammensetzung der funktionalisierten Si-Pulver, daraus abgeschitz-
te Schichtdicke z und Anzahl der Atomlagen n

Substrat Beschichtung
Komposit Typ BET Si SiO9 C Typ Anteil 2z n
(m?/g)  (at%) (At%)  (At.%) (at.%)  (nm) (-)
Si C Si 25,2 398 504 - C 9,8 0,8 2-5
Si_ C _Li;CO3 Si_ C 292 378 519 5,4 Li»CO3 4.9 1,4 5
Si_ C/LixRy C 192 1,9 5-13

(nur LisSiOs) St 252 325 391 Li,Si0; 93 40 12
Si_C/LisRy . C 21,1 2,3 6-15
(nur TisSi,05) O 22 3830 - e S 09 8.0 23-%

Aus der theoretischen Zusammensetzung der funktionalisierten Si-Pulver wurde mithilfe der
BET-Oberflache des jeweiligen Substratmaterials (Si bzw. Si_ C) die theoretische Schichtdicke z
der Funktionskomponenten berechnet (s. Tabelle 4.2). Dabei wurde die Annahme getroffen, dass
geschlossene Funktionsschichten gleichméfiger Dicke auf dem Substrat abgeschieden werden und
dass die BET-Oberfliche des Substrats vollstéindig fiir deren Anbindung zur Verfiigung steht.

Bei Si_ C/LixRy wurde die Schichtdicke getrennt fiir Kohlenstoff und die Li-haltige Phase berech-
net. Da das Verhéltnis aus LisSiO3 und LisSis O5 nicht bekannt ist, wurden beide Extremfélle an-
genommen, d. h. dass die gebildeten Lithiumsilikate komplett in Form von LiySiO3 (nur LisSiO3)
bzw. komplett in Form von LizSioO5 (nur LisSisOs) vorliegen. Aus der theoretischen Schichtdicke
z wurde mithilfe des Gitterebenenabstands d des hochsten Peaks der betrachteten Phase (100 % -
Peak) die Anzahl der Atomlagen n abgeschétzt. Die fiir Kohlenstoff angegebene Wertespanne von
n ergibt sich aus der Annahme des kovalenten Radius und des Van-der-Waals-Radius. Tabelle 4.2
fasst die Ergebnisse der Berechnung zusammen. Die zur Berechnung verwendeten Formeln und
Daten sind in A.4.2 auf Seite 148 angegeben.

Wie Tabelle 4.2 zeigt, liegen die theoretischen Schichtdicken der Funktionsschichten im Bereich
weniger Nanometer. Mittels hochauflésender Rasterelektronenmikroskopie wurden keine parti-
kuldren Strukturen festgestellt, die sich in Gréfe und Form deutlich von den Siliciumpartikeln
des Ausgangsmaterials unterscheiden. Auch die Oberflichenmorphologie der funktionalisierten
Proben ldsst sich grofstenteils kaum von der des unmodifizierten Siliciumpulvers unterscheiden
(vgl. Abbildung A.16, S. 146). Daher wird angenommen, dass sich die Funktionskomponenten
nicht in Form von Partikeln, sondern in erster Linie in Form sehr diinner Schichten auf dem
Substratmaterial abgeschieden haben. Bei den REM-Untersuchungen wurden an einigen Stellen
jedoch auch Partikel mit stirker strukturierter Oberflichenmorphologie beobachtet und Agglo-
merate, die mit plattchenartigen Strukturen (platelet) bedeckt sind (vgl. Abbildung A.16, S. 146).
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Solche Plateletstrukturen sind typisch fiir Li;SiO3 und LigSizOs5 [93] und kénnen auch bei der
Kristallisation von LioCOg auftreten [94]. Die abgeschitzte Anzahl an Atomlagen der Li-haltigen
Schichten, inbesondere von LiyCOs, ist zu gering, um deutliche Rontgenreflexe zu erzeugen. Da-
her wird davon ausgegangen, dass die beobachteten Peaks in erster Linie auf die pldttchenartigen
Strukturen zuriickzufiihren sind, die vermutlich eine héhere Kristallinitdt aufweisen.

Abbildung 4.26 zeigt die Porengrofsenverteilung der funktionalisierten Si-Pulver und des Aus-
gangsmaterials, die aus den Daten der Physisorptionsmessung nach dem BJH-Modell ausgewertet
wurden.
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Abbildung 4.26.: Porengrofenverteilung (BJH) oberflichenfunktionalisierter Si-Pulver im Ver-
gleich zum Ausgangsmaterial

Eine Analyse der Porengrofenverteilung ergibt, dass lediglich durch Abscheidung von LiyCOs3
(Si_C_LipCOg3) der Anteil an Mesoporen im Bereich < 20nm im Vergleich zum Ausgansma-
terial steigt, durch die Pyrolyse von Saccharose (Si_C) und Li-Acrylat (Si_C/LixRy) auf dem
Substat hingegen abnimmt. Der Anteil an Poren > 30nm ist bei allen oberflichenfunktionali-
sierten Materialien grofser als bei unmodifiziertem Si-Pulver. Da die Partikelgrofe iiberwiegend
im Bereich < 100nm liegt und die Oberflichenmorphologie von Si_C und Si_ C/LixRy optisch
ahnlich glatt erscheint wie die der unbeschichteten Si-Partikel (vgl. Abbildung A.16), wird ver-
mutet, dass es sich bei den Poren < 20nm in erster Linie um schmale Zwischenrdume zwischen
agglomerierten Si-Partikeln handelt. Es wird angenommen, dass diese Zwischenrdume durch die
Abscheidung der Funktionskomponenten teilweise versiegelt werden, so dass dort bei der Physi-
sorptionsmessung keine Kondensation des Messgases mehr stattfinden kann. Darauf weisen auch
die REM-Aufnahmen hin, in denen die einzelnen Partikel nach der Oberflichenfunktionalisierung
weniger scharf voneinander abgegrenzt erscheinen. Im Gegenzug stehen durch die Versiegelung
der schmalen Zwischenrdume gréfsere Hohlrdume innerhalb der Partikelagglomerate fiir die Ad-
sorption zur Verfiigung, durch die sich der Porenanteil > 30 nm erhoht.

Der hohere Anteil von Poren < 20nm bei Si C_LisCO3 im Vergleich zu unmodifiziertem Si-
Pulver und den anderen funktionalisierten Materialvarianten wird auf die stirker ausgepragte
Strukturierung der Oberfliche, insbesondere auf Hohlrdume zwischen den plattchenférmigen Ab-
scheidungen zuriickgefiihrt (vgl. Abbildung A.16). Dass auch die Pyrolyse von Saccharose und Li-
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Acrylat zu einer Anderung der Oberflichenstuktur fiihrt, die mittels REM allerdings kaum auflés-
bar ist, zeigt die bei allen Verfahrensvarianten beobachtete Zunahme der BET-Oberfliche durch
die Oberflichenfunktionisierung von Si-Pulver im Vergleich zum Ausgangsmaterial (vgl. Abbil-
dung A.17, S. 147).

Den Ergebnissen der Materialcharakterisierung ldsst sich entnehmen, dass die experimentell er-
zielte Kompositstruktur der oberflichenfunktionalisierten Si-Pulver der gewiinschten Core-Shell-
Struktur recht nahe kommt. Es wird davon ausgegangen, dass die Funktionskomponenten in Form
diinner Schichten (ca. 1 - 8 nm) auf dem partikularen Si-Substrat abgeschieden wurden. Aufgrund
der starken Agglomeration des Si-Pulvers im Ausgangszustand wurden allerdings nicht einzel-
ne Si-Partikel, sondern zusammenhingende Agglomerate von den Funktionsschichten umhiillt.
Inwieweit diese als geschlossene Schicht vorliegen, konnte nicht bestimmt werden.

Es bestétigte sich, dass mithilfe des zweistufigen Verfahrens die Abscheidung der gewiinschten
Funktionskomponenten Kohlenstoff und LisCO3 méglich ist. Es wird davon ausgegangen, dass die
beiden Kompositbestandteile bei Si_C_LioCOj3 erwartungsgemifs als iibereinander angeordnete
Schichten vorliegen. Es konnte nachgewiesen werden, dass beim einstufigen Verfahren aus der
Pyrolyse von Li-Acrylat ebenfalls Kohlenstoff entsteht. Die Entstehung von Lithiumsilikaten
ldsst den Riickschluss auf eine Reaktion des Li-Acrylats mit dem Substratmaterial zu. Daraus
ergibt sich, dass die Lithiumsilikatphase zumindest teilweise an die Si-Partikel angebunden sein
muss. Beim einstufigen Verfahren ist nicht davon auszugehen, dass sich eine geschichtete Struktur
der Funktionskomponenten ausbildet. Daher wird angenommen, dass sich Kohlenstoff auch frei
zugénglich an der Kompositoberfliche befindet.

4.3.2. Funktionalisierte C/Si-Komposite

Die Ubertragbarkeit der nasschemischen Funktionalisierungsmethoden von Si-Pulvern auf C/Si-
Komposite wurde exemplarisch an ausgewéhlten selbsttragenden und partikuldren C/Si-Kom-
positvarianten getestet. Die dadurch erzielte Zusammensetzung und Struktur der eingesetzten
Kompositmaterialien wird im Folgenden beschrieben.

Partikuldre C/Si-Komposite Von allen C/Si-Kompositen ist bei Si-beschichteten MW-CNT-
Agglomeraten wegen ihrer hohen spezifischen Oberfliche (vgl. 4.2.2) mit der am stédrksten aus-
gepriagten SEI-Bildung zu rechnen, wenn sie als Anodenmaterialien eingesetzt werden. Daher
wurde eine Funktionalisierung mit Kohlenstoff und LioCOgs nach dem zweistufigen Verfahren
durchgefiihrt, um die Ausbildung der SEI einzuschrinken.

Mit ca. 20 Gew.% Si beschichtete MW-CNT-Agglomerate (MW-CNT + 20% Si) kamen als Sub-
stat zum Einsatz. Die Abscheidung von Lithiumcarbonat konnte mittels XRD anhand schwach
ausgeprigter LisCOs-Reflexe bestitigt werden. Aus den Daten der Elementanalyse liefs sich ein
LioCO3-Gehalt von ca. 2,5Gew.% bzw. 0,46 At.% berechnen. Die abgeschiedene Kohlenstoff-
menge konnte nicht bestimmt werden, da sie nicht vom MW-CNT-Substrat unterscheidbar ist.
Mittels REM konnte eine Nanostrukturierung auf den pm-grofen Si-Kristallen der Agglome-
ratoberfliche (s. Abbildung 4.27a) und auf Si-beschichteten MW-CNT im &uferen Bereich der
funktionalisierten MW-CN'T /Si-Agglomerate (s. Abbildung 4.27b) festgestellt werden, die auf
die Beschichtung mit LioCOg3 zuriickgefiihrt wird. Trotz Erhdhung der Oberflachenstrukturie-
rung sinkt die BET-Oberfliche des MW-CNT/Si-Komposits durch die Oberflichenfunktionali-
sierung von ca. 162m?/g auf ca. 135m?/g. Dies wird in erster Linie darauf zuriickgefiihrt, dass
durch die Abscheidung der Funktionskomponenten auch vermehrt Zwischenrdume zwischen den
beschichteten MW-CNT verschlossen werden (s. Abbildung 4.27b).
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Abbildung 4.27.: MW-CNT + 20% Si nach Oberflichenfunktionalisierung mit Kohlenstoff und
LipCO3 nach dem zweistufigen Verfahren. Die resultierende Nanostrukturie-

rung der Oberflache ist sowohl bei Si-Partikeln auf der Agglomeratoberfliche
(a) als auch bei beschichteten MW-CNT (b) zu erkennen.

Analog zu 4.3.1 wurde die theoretische Schichtdicke der LisCOjs-Beschichtung abgeschitzt. Sie
betrigt weniger als 1 nm und ist damit geringer als bei Si-Pulver, das mithilfe desselben Verfah-
rens funktionalisiert wurde (Si_C_LisCOsg, vgl. 4.3.1). Bei einer gleichméfigen Schichtdicke von
< 1nm ist weder eine wesentliche Verdnderung der Oberflachenmorphologie noch eine signifikan-
te Verringerung der BET-Oberflache zu erwarten. Da die Beobachtungen von den Erwartungen
abweichen, wird vermutet, dass die Funktionskomponenten nicht homogen innerhalb der MW-
CNT/Si-Agglomerate abgeschieden werden, sondern, dass im aufieren Bereich der Agglomerate
eine stirkere Beschichtung stattfindet.

Selbsttragende C/Si-Komposite Im Gegensatz zu Si-beschichteten MW-CNT weisen selbst-
tragende C/Si-Komposite mit ca. 1 - 10m?/g nur eine moderate BET-Oberfléche auf (vgl. Abbil-
dung 4.22), zeigen allerdings eine wesentlich stirkere Abhéngigkeit der elektrischen Leitfahigkeit
vom Si-Gehalt (vgl. Abbildung 4.23). Daher wurde untersucht, ob die nasschemische Oberfld-
chenfunktionalisierung mit Kohlenstoff auf Si-beschichtete Kohlefasergelege iibertragbar ist. Mit
der Kohlenstoffbeschichtung wurde das Ziel verfolgt, die elektrische Leitfahigkeit im Bereich der
Elektrode/Elektrolyt-Grenzfliche zu erhdhen und dadurch einen verbesserten Ladungsaustausch
zu ermoglichen.

Als Substratmaterialien wurden mit ca. 16 bzw. 32 Gew.% Si beschichtete Kohlefasergelege mit
in situ erzeugten Kohlenstoffnanofasern (CFF_CNF + 16% Si bzw. CFF_ CNF + 32% Si) einge-
setzt. Die durch die Pyrolyse von Saccharose erzielte Massenzunahme betrug ca. 2 - 3 Gew.%.
Daraus ldsst sich bei Annahme homogener Beschichtung eine theoretische Schichtdicke von ca.
1 - 4nm abschiitzen. Wie erwartet lie sich in REM-Untersuchungen keine signifikante Anderung
der Oberflichenmorphologie feststellen.

In Vorversuchen wurde die nasschemische Abscheidung von Kohlenstoff auf dem kommerziellen
Ausgangsmaterial GDL 10 AA getestet. Da die Massenzunahme mit ca. 4 - 9 Gew.% etwas hoher
liegt und das Ausgangsmaterial gleichzeitig eine geringere BET-Oberfliche aufweist als mit Koh-
lenstoffnanofasern modifizierte Kohlefasergelege, ergibt sich eine deutlich gréfere theoretische
Schichtdicke von ca. 15 - 37nm. In REM-Aufnahmen ist die Kohlenstoffschicht an einigen Stel-
len als feine Netzwerkstruktur erkennbar (vgl. Abbildung A.18¢, S. 147). Davon abgesehen kann
sie als gleichméfige Beschichtung erahnt werden, die die Oberflichenstruktur der Kohlenstoftfa-
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sern vergleichméfigt und ihre Konturen weniger scharf erscheinen ldsst (vgl. Abbildung A.18b,
S. 147).

Daraus wird geschlossen, dass mithilfe der nasschemischen Oberflaichenfunktionalisierung eine
gleichméfige Abscheidung von Kohlenstoff auf selbsttragenden Substraten méglich ist. Auch
wenn kein optischer Nachweis erbracht werden konnte, wird daher angenommen, dass der abge-
schiedene Kohlenstoff bei oberflichenfunktionalisierten CFF _CNF/Si-Kompositen ebenfalls als
diinne, gleichméfige Beschichtung vorliegt und somit fiir eine potentielle Erh6hung des Ladungs-
austauschs an der Grenzfliche zum Elektrolyten zur Verfiigung steht.

4.4. Elektrochemische Eigenschaften

Im Folgenden werden die Ergebnisse der in 3.4.3 beschriebenen elektrochemischen Messungen
vorgestellt. Fiir eine Gesamtiibersicht aller elektrochemisch untersuchten Materialvarianten wird
auf Abbildung 3.12 verwiesen.

4.4.1. Einfluss der Komplexitdt der hierarchischen Struktur

Ein Ziel dieser Arbeit ist es, Erkenntnisse iiber die Zusammenhinge zwischen der Struktur so-
wie den damit einhergehenden physikalischen Materialeigenschaften von C/Si-Kompositen und
deren elektrochemischen Eigenschaften zu gewinnen. Wie in 3.4 beschrieben, wurden dazu so-
wohl selbsttragende als auch partikuldre C/Si-Komposite auf Basis von Kohlenstoffsubstraten
mit unterschiedlicher hierarchischer Struktur als selbsttragende Elektroden bzw. als Aktivmate-
rialien in binderbagierten Elektroden eingesetzt. Die elektrochemische Zyklierung erfolgte gemaf
dem Protokoll der Tiefenzyklierung (vgl. Abbildung 3.15), bei dem sowohl Lithiierung als auch
Delithiierung ausschlieklich galvanostatisch (18,6 bzw. 100 mA /g) iiber einen weiten Spannungs-
bereich (5mV - 1,5V) erfolgen.

Abbildung 4.28 zeigt die spezifischen Lithiierungs- und Delithiierungskapazitdten von C/Si-
Kompositen auf Basis von unmodifizierten Kohlenstofffasern (CF), Kohlenstofffasergelege (CFF)
und Multiwall Carbon Nanotubes (MW-CNT) mit einem Siliciumgehalt von ca. 20 Gew.% in
Abhéangigkeit der Zyklenzahl. Zudem sind Werte fiir mit Kohlenstoffnanofasern (CNF) bzw.
MW-CNT hierarchisch modifizierten C/Si-Kompositen (soweit verfiigbar) &hnlichen Si-Gehalts
angegeben. Spezifische Kapazitidt und spezifischer Strom beziehen sich im Folgenden, wenn nicht
anders angegeben, auf die Gesamtmasse des als selbsttragende Elektrode bzw. partikuldres Ak-
tivmaterial eingesetzten C/Si-Komposits.

Es fallt auf, dass sich selbst bei Proben mit vergleichbaren Silicilumgehalten die massenspezifi-
schen Kapazitdtswerte teilweise erheblich unterscheiden. Es ist davon auszugehen, dass die ange-
gebenen, gravimetrisch bzw. thermogravimetrisch bestimmten Siliciumgehalte aufgrund teils in-
homogener Abscheidung des Siliciums auf dem Kohlenstoffsubstrat (vgl. 4.2.1) vom tatséachlichen
Si-Gehalt des verwendeten Probenmaterials abweichen kénnen. Die Differenzen zwischen nomi-
nellem und tatsichlichem Si-Anteil konnen allerdings nicht als alleinige Ursache fiir die beobach-
teten Kapazititsunterschiede angesehen werden, da sich neben den Anfangskapazititen auch die
mit steigender Zyklenzahl aufgetragenen Kapazitéitsverlaufe der untersuchten C/Si-Komposite
und die der irreversiblen Kapazitit cirrey entsprechende Differenz zwischen Lithiierungs- und
Delithiierungskapazitét unterscheiden. Wiederholungsmessungen, die an einigen der Probenma-
terialien durchgefiihrt wurden, zeigen weitgehend die gleichen Kapazititsverlaufe.
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Abbildung 4.28.: Spezifische Lithiierungs- und Delithiierungskapazititen von C/Si-Kompositen
mit unterschiedlicher hierarchischer Struktur in Abh&ngigkeit der Zyklenzahl.
Die angegebenen spezifischen Kapazitdten und Stréme beziehen sich auf die
Gesamtmasse der als selbsttragende Elektroden bzw. als Aktivmaterial in bin-
derbasierten Elektroden eingesetzten C/Si-Komposite.

Daher stellt sich die Frage, ob die beobachteten Unterschiede der Kapazitdtswerte und -verldufe
charakteristisch fir die jeweilige Kompositstrukur sind und ob C/Si-Komposite mit unterschied-
licher hierarchischer Struktur jeweils spezifisch ausgeprigten Degradationsmechanismen unter-
liegen. Zur Untersuchung dieser Fragestellung wurden die Zusammenhinge zwischen den in 4.2
dargestellten physikalischen Eigenschaften und den elektrochemischen Messdaten der im Rahmen
dieser Arbeit mittels PE-CVD hergestellten C/Si-Komposite analysiert.

Dazu wurde unter anderem die irreversible Kapazitit des ersten Zyklus betrachtet (s. Abbil-
dung 4.29). Wie in 2.1.4 beschrieben, findet zu Beginn einer elektrochemischen Messung zunéchst
eine Konditionierung der Elektroden statt. Die dabei im ersten Zyklus auftretende irreversible
Kapazitit wird bei Anodenmaterialien in erster Linie der Ausbildung einer solid electrolyte in-
terphase an der Grenzfliche zwischen Aktivmaterial und Elektrolyt zugeschrieben. Daher ist zu
erwarten, dass die auf SFEI-Bildung zuriickzufithrende irreversible Kapazitit mit zunehmender
fiir Elektronen und Elektrolytbestandteile zugénglichen Oberfliche steigt.

Abbildung 4.29, links, zeigt die auf die Aktivmaterialmasse bezogene irreversible Kapazitit des
ersten Zyklus von Elektroden mit Kohlenstoffmaterialien und C/Si-Kompositen unterschiedlicher
hierarchischer Struktur in Abh#ngigkeit der logarithmisch aufgetragenen BET-Oberfliche der
Aktivmaterialien. Die massenbezogene irreversible Kapazitit steigt ndherungsweise linear mit
zunehmender BET-Oberfliche. Daraus wird geschlossen, dass die elektrochemisch zugéngliche
Oberfliche in erster Ndherung durch die BET-Oberfliche der Aktivmaterialien abgebildet werden
kann. Zu beachten ist, dass die CF- und CF/Si-basierten Elektroden im Gegensatz zu allen
anderen Elektroden zusitzlich 10 Gew.% Leitruf (CB, Vulcan® XC72R) enthalten. Aufgrund
seiner sehr viel hoheren BET-Oberflache von ca. 220m?/g im Vergleich zu unbeschichteten und
Si-beschichteten Kohlenstofffasern (ca. 0,7 bzw. 1,5m?/g) kann die elektrochemische Aktivitit
des verwendeten Leitrukes bei dieser Betrachtung nicht vernachlissigt werden. Sein Anteil an
der BET-Oberfliche der elektrochemisch aktiven Elektrodenmaterialien (CF bzw. CF/Si und
CB) betragt > 95% und ist bei den Abbildung 4.29 zugrundeliegenden BET-Oberflichenwerten
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Abbildung 4.29.: Auf die Masse (links) und die BET-Oberfliche (rechts) der Aktivmaterialien
bezogene irreversible Kapazitat des ersten Zyklus von Zellen mit Elektroden
basierend auf Aktivinaterialien unterschiedlicher hierarchischer Struktur und
Zusammensetzung. Bei CF- und CF/Si-basierten binderbasierten Elekroden ist
der Beitrag der BET-Oberflache des enthaltenen Leitrufes beriicksichtigt.

beriicksichtigt.

In Abbildung 4.29, rechts, sind dieselben irreversiblen Kapazitdtsdaten bezogen auf die BET-
Oberflache der elektrochemisch aktiven Materialien dargestellt. Daraus geht hervor, dass die ober-
flachenbezogene irreversible Kapazitét bei geringen BET-Oberflichen mit zunehmender Ober-
fliche zunichst stark absinkt und dann in einen nahezu konstanten Sattigungswert iibergeht.
Unter der Annahme, dass bei C/Si-Aktivinaterialien unterschiedlicher Zusammensetzung im We-
sentlichen die gleichen Reaktionen bei der SEI-Bildung ablaufen und dass die der irreversiblen
Kapazitit entsprechende elektrische Ladung proportional zur Stoffmengenénderung ist (Faraday-
Gesetz), lasst sich ableiten, dass die Reaktionsprodukte mit zunehmender BET-Oberfliche auf
eine grofere Aktivimaterialoberfliche verteilt werden. Geht man von einer gleichméfigen Bede-
ckung und vergleichbaren Dichte der Reaktionsprodukte aus, ergibt sich fiir Aktivmaterialien
mit héherer BET-Oberfliche eine diinnere SEI nach dem ersten Zyklus.

Die in Abbildung 4.29 dargestellten Ergebnisse zeigen, dass insgesamt eine stérkere Abhéngigkeit
der irreversiblen Kapazitit des ersten Zyklus von der Oberflache der elektrochemisch aktiven Ma-
terialien als von der deren Zusammensetzung und anderen physikalischen Eigenschaften besteht.

Die irreversible Kapazitit der Folgezyklen wurde in Form der kumulierten irreversiblen Kapa-
zitdt CRIC ausgewertet. Wie in 2.2.2 beschrieben, wird die irreversible Kapazitit, die bei der
Lithiierung auftritt, in erster Ndherung Prozessen zugeordnet, die mit der SEI-Bildung in Zu-
sammenhang stehen. Der irreversilbe Kapazititsanteil, der wihrend der Delithiierung zustande
kommt, wird hingegen mit der Dekontaktierung von Aktivmaterial in Verbindung gebracht. In
Abbildung 4.30 sind kumulierte relative irreversible Lithiierungs- und Delithiierungskapazitits-
werte (CRICy; bzw. CRICye ) aufgetragen, die aus den in Abbildung 4.28 gezeigten Zyklier-
daten von C/Si-Kompositen und Vergleichsdaten ausgew&hlter Kohlenstoffsubstrate berechnet
wurden. Dargestellt sind die Werte beginnend mit dem 10. Zyklus im Abstand von jeweils 10
Zyklen mehrheitlich bis zum 50. Zyklus. Um zusitzliche Polarisationseffekte durch die Anderung
der Stromstérke auszuschliefen, wurden nur die irreversiblen Kapazitdten der Zyklen kumuliert,
die mit 100mA /g gemessen wurden (ab dem dritten Zyklus).

Vergleichbar mit dem Kapazitatsverlauf (s. Abbildung 4.28) scheint sich auch in Abbildung 4.30
ein charakteristischer Verlauf fiir jede Art von Aktivmaterial zu ergeben. Besonders fillt auf,
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Abbildung 4.30.: Vergleich der kumulierten relativen irreversiblen Lithiierungs- und Delithiie-
rungskapazititen (CRIC); bzw. CRICqe ) von C/Si-Kompositen und aus-
gewihlten Kohlenstoffsubstraten mit unterschiedlicher hierarchischer Struktur.
Die Beschriftung der Datenpunkte bezieht sich auf die zugehorige Zyklenzahl.
Zur Wahrung der Ubersichtlichkeit sind mehrheitlich nur die Werte des ersten
und des letzten dargestellten Zyklus einer Datenreihe beschriftet. Die Zyklen-
zahl der dazwischenliegenden Punkte steigt analog zu MW-CNT und MW-
CNT +20% Si entlang der Fithrungslinie in 10er-Schritten an. Kumuliert sind
jeweils die irreversiblen Kapazitdten von Zyklen, die mit 100 mA /g gemessen
wurden (ab dem 3. Zyklus).

dass CRICy;; von MW-CNT-haltigen Elektroden um ein Vielfaches héher ist als von Elektroden
mit Aktivmaterialien auf Basis von Kohlenstofffasern und Kohlenstofffasergelegen. Ausgehend
von der vereinfachten Annahme, dass die irreversible Lithiierungskapazitét durch SEI-Bildung
zustande kommt, ldsst sich daraus schliefen, dass der Hauptgrund fiir den Kapazititsverlust
MW-CNT-haltiger Elektroden in einem wihrend der Zyklierung fortschreitenden Wachstum der
SEI liegt. Plausibilisiert wird diese Schlussfolgerung durch die um mehr als eine Grofenordnung
hohere BET-Oberflache von MW-CNT und MW-CNT/Si-Kompositen im Vergleich zu den an-
deren untersuchten Materialien (vgl. 4.2.2) sowie die aus der irreversiblen Kapazitit des ersten
Zyklus abgeleitete diinnere SEI dieser Materialien. Es wird angenommen, dass es aufgrund der
hohen elektrochemisch aktiven Oberfliche sehr viel langer dauert bis die SEI eine gegen weitere
Elektrolytzersetzung passivierende Wirkung erreicht hat.

Bei den Ausgangsmaterialien ohne Si-Beschichtung (CF, CFF) sind weder C' RICi;; noch C RICelit
besonders stark ausgeprigt, wohingegen bei allen Si-haltigen Materialien CRICgelit signifikante

Werte erreicht. Auch hier scheint die vereinfachte Annahme plausibel, dass aufgrund der Volu-

menénderung des Siliciums bei der Zyklierung Dekontaktierung des Aktivinaterials eine wesentli-

che Rolle beim Kapazititsverlust dieser Materialien spielt. Die Entwicklung der CRIC-Werte mit

der Zyklenzahl unterscheidet sich bei den unterschiedlich strukturierten Materialien jedoch erheb-

lich. Teilweise treten auch negative Werte auf (z. B. CFF 4 21% Si, CFF_ MW-CNT + 24% Si),

was auf den ersten Blick nicht mit den bisher getroffenen Annahmen erklarbar ist.

Daher wurde eine eingehendere Analyse der Zusammenhénge zwischen Degradationsmechanis-
men und Struktur der untersuchten C/Si-Komposite vorgenommen, bei der neben dem Verlauf
der Lithiierungs- und Delithiierungskapazitit sowie der kumulierten relativen irreversiblen Kapa-
zitét mit der Zyklenzahl auch die Entwicklung des Innenwiderstands (R; ) und der differentiellen
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Kapazitdt (dQ/dU) betrachtet wurden. Die Ergebnisse werden im Folgenden néher erldutert.

Elektroden mit partikularen Aktivmaterialien In Abbildung 4.31 sind weitere Grofen aufge-
tragen, die aus Zyklieruntersuchungen von siliciumbeschichteten Kohlenstofffasern (CF + 18% Si)
abgeleitet wurden. Neben der Lithiierungs- und Delithiierungskapazitét ist in Abbildung 4.31 a
(oben) die coulometrische Effizienz CE angegeben, die das Verhéltnis aus Delithiierungs- und
Lithiierungskapazitit des jeweiligen Zyklus reprasentiert und der prozentualen reversiblen Ka-
pazitét entspricht. Abbildung 4.31 a (mitte) zeigt die ab dem dritten Zyklus kumulierten irrever-
siblen Lithiierungs- und Delithiierungskapazititen CRIC); bzaw. CRICgelit, €benso wie die ab
dem ersten Zyklus kumulierte relative irreversible Gesamtkapazitit CRIC in Abhéngigkeit der
Zyklenzahl. Innenwiderstandswerte, die im delithiierten Zustand zu Beginn des jeweiligen Zyklus
(R getit) und im lithiierten Zustand (R;i;) am Umschaltpunkt zwischen Laden und Entladen be-
rechnet wurden (vgl. 2.2.2); sind in Abbildung 4.31 a (unten) dargestellt. Abbildung 4.31b zeigt
die kapazitdtsabhingigen Spannungsprofile (U vs. ¢) ausgewdhlter Zyklen. Deren Auftragung in
Form der differentiellen Kapazitit (dQ/dU) ist in Abbildung 4.31 ¢ (oben) dargestellt. Differen-
tielle Kapazititswerte einer Messung mit unbeschichteten Kohlenstofffasern sind zum Vergleich
in Abbildung 4.31 ¢ (unten) gezeigt. Die beschriebene Darstellungsweise gilt analog fiir die elek-
trochemischen Daten der weiteren in diesem Abschnitt vorgestellten Elektrodenmaterialien. Die
Daten der unbeschichteten Kohlenstoffsubstrate sind in A.5 (ab S. 149) aufgefiihrt und kénnen
zum Vergleich mit den C/Si-Kompositen herangezogen werden.

Wie Abbildung 4.31 zeigt, geht der starke Kapazitatsriickgang von CF + 18% Si innerhalb der
ersten 10 Zyklen (Abbildung 4.31a, oben) mit einem starken Anstieg von CRICqels (Abbil-
dung 4.31 a, mitte) und einer Abnahme des Innenwiderstands sowohl im lithiierten als auch im
delithiierten Zustand (Abbildung 4.31 a, unten) einher. Der Grund dafiir wird in erster Linie in ei-
ner mechanischen Dekontaktierung des schlecht elektrisch leitféhigen Siliciums unter Ausbildung
besser elektrisch leitfdhiger Pfade gesehen.

Aus der Auftragung der differentiellen Kapazitit (Abbildung 4.31c, oben) zeigt sich anhand
des ausgeprigten negativen Peaks bei ca. 0,1V, dass bei der Lithiierung im ersten Zyklus er-
wartungsgemafs eine 2-Phasen-Reaktion zwischen kristallinem Si (cr-Si) und amorphem Li-Silicid
(a-LiySi) stattfindet. Der breite Peak zwischen ca. 0,16 V und 0,3 V und der unterhalb von 40 mV
in Richtung 0V abfallende Ast weisen aber auch auf eine elektrochemische Aktivitit des Kohlen-
stoffsubstrats hin. In den nachfolgenden Lithiierungshalbzyklen sind zwei breite Peaks im Bereich
um ca. 0,1V und 0,25V erkennbar, die auf die Lithiierung von amorphem Silicium (a-Si) in einer
1-Phasen-Reaktion hinweisen und teilweise von den Peaks der Li-Interkalation bzw. - Adsorption
des Substrats iiberlagert werden. Der schwach ausgeprigte Peak zwischen ca. 10 und 20 mV
deutet auf die Umwandlung des vollstdndig lithiierten Silicids in die kristalline Lij5Sis-Phase
(cr-Liy5Si4) hin. Anhand des scharfen Delithiierungspeaks zwischen ca. 0,4 und 0,5V im Bereich
positiver differentieller Kapazitéiten bestétigt sich das Auftreten von cr-Lij5Sis. Der Peak ist der
2-Phasen-Reaktion zwischen cr-Liy5Siy und a-Li,Si zuzuordnen. Die leichte Verschiebung zu ho-
heren Spannungen ab dem 3. Zyklus kommt ebenso wie die Verschiebung der Lithiierungspeaks
zu niedrigeren Spannungen durch die héhere Stromstérke und die damit einhergehende stérkere
Polarisation zustande. Der Peak tritt in allen Zyklen auf, seine Intensitit nimmt allerdings nach
dem zweiten Zyklus mit steigender Zyklenzahl kontinuierlich ab.

Wie in 2.3.2 beschrieben, gehen 2-Phasen-Reaktionen mit inhomogenen Volumendnderungen ein-
her, die zu besonders starken mechanischen Belastungen des Materials fithren. Daher ist anzu-
nehmen, dass die Umwandlungsprozesse zwischen kristallinem Lij5Si4 und amorphem Li-Silicid
bzw. Si zu einer mechanischen Dekontaktierung siliciumhaltigen Aktivmaterials fithren. Der Kon-
taktverlust von Li-Silicid fithrt dazu, dass eingelagertes Lithium nicht mehr entnommen werden
kann, was sich in einer geringeren Delithiierungskapazitdt im Vergleich zur Lithiierungskapazitét
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Abbildung 4.31.:

Zyklenzahl Uvs. Li/Li* (V)
Daten der elektrochemischen Zyklierung von siliciumbeschichteten Kohlenstoff-
fasern (CF +18% Si): a) oben: Lithiierungskapazitét (cjt), Delithiierungskapa-
zitét (cgeliy) und coulometrische Effizienz (CE) in Abhéngigkeit der Zyklen-
zahl; Mitte: kumulierte relative irreversible Gesamtkapazitat (CRIC, kumuliert
ab dem 1. Zyklus), kumulierte relative irreversible Lithiierungs- und Delithiie-
rungskapazitit (CRICyy baw. C RICqest , kumuliert ab dem 3. Zyklus); unten:
Innenwiderstand im delithiierten Zustand zu Beginn des Zyklus (R; geiit) und im
lithiierten Zustand (R;1). b) Spannungsprofile ausgewéhlter Zyklen in Abhéan-
gigkeit der spezifischen Kapazitit. ¢) oben: differentielle Kapazitit aufgetragen
iiber der Spannung; unten: zum Vergleich ist der differentielle Kapazititsver-
lauf unbeschichteter Kohlenstofffasern (CF) dargestellt. Die Daten in ¢) wurden
nach der Bildung der Ableitung geglittet.

des jeweiligen Zyklus und einer coulometrischen Effizienz < 100 % &ufert. Daher steht in jedem
Folgezyklus weniger kontaktiertes und somit elektrochemisch aktives Silicium zur Verfligung. Die
nutzbare Speicherkapazitit des Siliciums sinkt und folglich auch die Intensitét der Delithiierungs-
peaks im dQ/dU-Diagramm bzw. die korrespondierende Ausdehnung des Spannungsplateaus in
der U vs. c-Auftragung (Abbildung 4.31b). Die pro Zyklus dekontaktierte Siliciummenge ver-
ringert sich mit fortschreitender Zyklenzahl wegen des sinkenden noch elektrochemisch aktiven
Siliciumanteils. Daher verlduft die Kapazititsabnahme degressiv und die coulometrische Effizienz

steigt.

Nach dem 10. Zyklus bleibt R; ji; nahezu konstant und R; geiiy steigt geringfiigig an. Da CRIC);;
ebenfalls zunimmt, wird davon ausgegangen, dass die SEI-Bildung an Elektrodenoberflachen, die
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durch die mechanische Dekontaktierung siliciumhaltiger Phasen freigelegt wurden, nun stirker
ins Gewicht fillt. Die fiir hohere Zyklenzahlen fortschreitende Verringerung der Intensitit des
cr-Lij5S8is-Delithiierungspeaks spricht allerdings dafiir, dass auch weiterhin eine Dekontaktierung
von Silicium stattfindet. Gegen Ende der Zyklierung sind im dQ/dU-Diagramm kaum mehr Peaks
zu erkennen, die auf eine Reaktion von Silicium hinweisen. Da zudem die spezifische Kapazitit in
etwa auf das Niveau des siliciumfreien Ausgangsmaterials (vgl. Abbildung A.21, S. 152) absinkt,
wird angenommen, dass die Restkapazitdt nach dem 40. Zyklus in Héhe von ca. 200mAh/g in
erster Linie auf die elektrochemische Aktivitdt des Kohlenstoffs zuriickzufiihren ist.

Ein Ansteigen von Rj gelit wird auch beim siliciumfreien Ausgangsmaterial beobachtet (vgl. Ab-
bildung A.21, S. 152). Denkbar wére daher, dass durch die vorausgehende mechanische De-
kontaktierung und Degradation des Siliciums eine Elektrodenstruktur entstanden ist, die mehr
elektrische Leitpfade im lithiierten und damit stirker komprimierten Zustand aufweist als im
delithiierten Zustand. Aber auch ein Einfluss der Gegenelektrode kann nicht ausgeschlossen wer-
den. Die ab dem 8. Zyklus insgesamt geringeren Werte fiir R j;; im Vergleich zu R; geii¢ konnten
auch mit der Reaktionswirme zusammenhingen, die bei der Lithiierung frei wird. Dadurch er-
hoht sich méglicherweise die lonenleitfahigkeit wihrend der Lithiierung und verringert somit den
Innenwiderstand der Elektrode und des Elektrolyten.

Abbildung 4.32 zeigt Zyklierdaten von mit 20 Gew.% Si beschichteten MW-CNT als Aktiv-
material. Zur Herstellung stabiler Elektroden wurde bei der Verarbeitung von MW-CNT und
MW-CNT/Si-Kompositen 50 Gew.% PVDF-Binder anstatt 10 Gew.% bei CF-basierten Aktiv-
materialien bendtigt. Zudem wurde auf den Einsatz von Leitruff verzichtet. Obwohl die MW-
CNT/Si-haltige Elektrode eine diinnere Schichtdicke (exklusive Cu-Folie) von nur ca. 30 pm im
Gegensatz zu 45 pm bei der untersuchten Elektrode mit CF + 18% Si aufweist, ist der Innenwider-
stand zu Beginn der Zyklierung von MW-CNT + 20% Si ca. drei mal hoher als bei CF + 18% Si
(s. Abbildung 4.31). Daher wird angenommen, dass der wesentlich grofere Innenwiderstand MW-
CNT-haltiger Elektroden auf den héheren Binderanteil im Verhéltnis zu elektronisch leitfihigen
Komponenten in der Elektrode zuriickzufiihren ist.

Der Innenwiderstand &ndert sich kaum im Laufe der Zyklierung. R;ii, und R;genit liegen eng
beieinander mit Werten von ca. 150 ). Es wird davon ausgegangen, dass die starke Zunahme von
C RIChy, mit steigender Zyklenzahl mit einem voranschreitenden SEI-Wachstum in Zusammen-
hang steht. Trotz des hohen Si-Anteils von ca. 20% gibt es bis zum 15. Zyklus keine Anzeichen
fiir eine Degradation des Siliciums. Erst danach steigt auch CRICqe; leicht an. Es wird ange-
nommen, dass die Elektrolytzersetzung an der durch Dekontaktierung von Silicium zugénglich
gewordenen Oberfliche zum progressiven Verlauf von CRICY;; fiihrt.

Der ausgepragte Peak zwischen ca. 0,8V und 1V im ersten Zyklus der dQ/dU-Diagramme von
MW-CNT und MW-CNT + 20% Si wird in Ubereinstimmung mit der Literatur (vgl. 2.1.4) der
SEI-Bildung durch Elektrolytzersetzung zugeordnet. Anhand des Richtung 0V stark abfallenden
Verlaufs der Lithiierungkurven im dQ/dU-Diagramm des Substratmaterials zeigt sich, dass die
elektrochemische Aktivitat von MW-CNT in erster Linie auf Adsorption von Lithium beruht.
Interkalations- bzw. Deinterkalationspeaks, die den graphite intercalation compounds (GIC) zu-
gewiesen werden konnen, sind nicht erkennbar. Insbesondere in den ersten beiden Zyklen von
MW-CNT, sind die der Li-Desorption zuzuordnenden Merkmale der Delithiiierungskurve weni-
ger stark ausgeprigt als die korrespondierenden Adsorptionsbeitrige des Lithiierungshalbzyklus
(s. Abbildung 4.32 ¢, unten). Da abgesehen vom ersten Zyklus kein charakteristischer SEI-Peak
im Spannungsbereich von 0,8 - 1V vorhanden ist, wird angenommen, dass fiir die stark stei-
genden C'RICy-Werte des Substratmaterials (vgl. Abbildung A.23, S. 154) und damit auch die
geringe coulometrische Effizienz in den Folgezyklen vor allem die Prozesse im Spannungsbereich
unterhalb 0,5V verantwortlich sind. Da nachgewiesen wurde, dass sich die Zusammensetzung
der SEI dynamisch verhélt und sich auch bei niedrigen Potentialen noch verdndert (vgl. 2.3.2),
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Abbildung 4.32.: Daten der elektrochemischen Zyklierung von MW-CNT + 20% Si: Die Darstel-
lung erfolgt analog Abbildung 4.31.

konnen die stirker ausgepréigten Lithiierungsmerkmale dennoch mit der SEI-Bildung in Zusam-
menhang stehen. Alternativ kénnte eine kinetische Hemmung der Li-Desorption zur irreversiblen
Bindung zwischen Lithium und dem Aktivmaterial (Li trapping) fiihren und somit fiir die geringe
coulometrische Effizienz verantwortlich sein.

Aus dem dQ/dU-Diagramm der siliciumbeschichteten MW-CNT (Abbildung 4.32 ¢, oben) geht
hervor, dass im ersten Zyklus analog zu CF + 18% Si eine Amorphisierung von kristallinem Si
stattfindet, wahrend in den Folgezyklen hauptsichlich amorphes Si lithiiert wird. In den ers-
ten beiden Zyken wird eine vollstindige Umwandlung in kristallines Lij5Si4 erreicht, was an
den charakteristischen Delithiierungspeaks im Bereich von 0,4 - 0,5V erkennbar ist. Bei h6herer
Stromstarke (ab Zyklus 3) tritt im Delithiierungshalbzyklus zusitzlich ein breiter Peak um ca.
0,3V auf, der der Delithiierung von amorphem Li,Si mit x > 2 zuzuordnen ist (vgl. 2.3.2). Es
wird davon ausgegangen, dass lokale Konzentrationsiiberspannungen zu einer inhomogenen Pha-
senverteilung von noch amorphem Li,Si und bereits kristallisiertem Lij5Sig fithren (vgl. 2.3.2).
Erst ab einer Zyklenzahl von > 30 verschwindet der Delithiierungspeak von kristallinem Li;5Sis
und der zweite Delithiierungspeak fiir amorphes Li,Si mit x < 2 wird sichtbar. Mogliche Griinde
fiir die unterbleibende Kristallisation sind der Abbau von Konzentrationsiiberspannungen durch
eine homogenere elektrische Kontaktierung innerhalb der Elektrode oder eine langsamere Lithi-
ierungskinetik aufgrund einer dickeren bzw. stabileren SEL

Da bei MW-CNT + 20% Si die Spannungsbereiche iiberlagert sind, in denen Legierungsbildung
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4.4. Elektrochemische Eigenschaften

zwischen Lithium und Silicium stattfindet bzw. Reaktionen zwischen Lithium oder Elektrolyt
und dem Substrat ablaufen, ist es anhand der verfiigharen Daten nicht mdéglich zu identifi-
zieren, ob die irreversible Kapazitdt durch SEI-Bildung an der Oberfliche von Silicium, von
MW-CNT oder durch gehemmte Li-Desorption zustande kommt. Ein Vergleich der untersuch-
ten partikuldren C/Si-Aktivmaterialien lisst aber zumindest die Schlussfolgerung zu, dass bei
MW-CNT-basierten Elektroden der Hauptgrund fiir die irreversible Kapazitit in Lithium ver-
brauchenden Nebenreaktionen liegt und nicht wie im Falle von CF/Si-Kompositen in einer me-
chanischen Dekontaktierung des Aktivmaterials. Trotz dhnlichen Si-Gehalts und Auftretens der
degradationsfordernden kristallinen Lij5Sis-Phase sind MW-CNT/Si-basierte Elektroden besser
dazu geeignet, die mechanischen Belastungen bei der Zyklierung zu kompensieren als CF/Si-
Komposite.

Selbsttragende Elektroden In Abbildung 4.33 sind die Zyklierdaten einer selbsttragenden
Elektrode aus Kohlenstofffasergelege mit ca. 21 Gew.% Si-Beschichtung dargestellt. Im Gegen-
satz zu den bisher betrachteten binderbasierten Elektroden treten im Kapazititsverlauf (Abbil-
dung 4.33 a, oben) mehrere signifikante Steigungséinderungungen auf. Damit in Zusammenhang
stehend lassen sich verschiedene Phasen identifizieren, in denen jeweils unterschiedliche Degra-
dationsmechanismen dominieren. Diese werden im Folgenden néher erlautert.

(@ 186mA/g 100 mA/g (b)
800 T . r 100 ' ayklus
i : llllllllllllllllll L — _1
700 .g‘_ .............. i S
600 4 wc, 95 . ¢
—_ <>.6 lit + ] 5
2500 o e, O Caelit [ = =
é 400 - 0\ " =~ CE _ 90 ::; ? —10
5300 o | T st © = —®
200 . | - 85 ' ' ' »
100 4 | i 0 200 400 600 800
: r ¢ (mAh/g)
0 -HHEHHHHHHHHHH D 80 © 6000
1441 ICyy = | CFR+ 2196 5i | VKIS
1.2 4 2 4000 { 1
~ 17 £ 2000 | | 11 b 2
= 08 4 ! = ‘1. i
S : = b |5
5 0.6 | : E 0 T "__7;77_-‘: . 4—10
04 4 | = el A7
02 14 T -2000 WS | 25
04" o L. 50
02 | P = -4000 A §
-0.4 -6000 —t——t—t—t+—+—
: Zykl
250 ! Rt ~ 8000 - cer | 0
' R; > —1
: it B0
200 4 | < 30004 @, | 2
1 é AP\ N 5
g 150 1 E 2000 1 W ------- 10
=100 o ! 3 : o
E o -7000 A 45
50 1. = -
M&%&&W -12000 : ; : ; : 5 ' ; '
0 - 0 02 04 06 08 1
0 10 20 30 40 50 U vs. Li/Li* (V)

Zyklenzahl

Abbildung 4.33.: Daten der elektrochemischen Zyklierung von CFF -+ 21% Si: Die Darstellung
erfolgt analog Abbildung 4.31.

Im Gegensatz zu den bisher betrachteten C/Si-Aktivmaterialien steigen sowohl die Lithiierungs-
als auch die Delithiierungskapazitit des zweiten Zyklus im Vergleich zum ersten Zyklus an. Ein
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Blick auf die Innenwiderstandswerte (s. Abbildung 4.33 a, unten) offenbart zu Beginn der Zy-
klierung mit 265 Ohm den héchsten Innenwiderstand aller untersuchten Elektroden. Durch die
Lithiierung sinkt der Wert auf ca. 502 und liegt damit im Bereich des unbeschichteten Koh-
lefasergeleges (vgl. Abbildung A.22, S. 153) und trotz der wesentlich hoheren Elektrodendicke
(ca. 350 pm) etwas unterhalb von CF + 18% Si (66 2, s. Abbildung 4.31 a, unten). Anders als bei
binderbasierten Elektroden, bei denen der Cu-Stromkollektor den elektrischen Kontakt zur Mes-
selektrode herstellt, stehen selbsttragende Elektroden direkt im Kontakt mit der Messelektrode
der elektrochemischen Zelle. Da die untersuchte CFF /Si-Elektrode auch auf der der Messelektro-
de zugewandten Seite von Silicium bedeckt ist, wird angenommen, dass die vermutlich vorhan-
dene native SiOz-Schicht den Elektronentransport zu Beginn der Messung stark einschrinkt und
dadurch den hohen Innenwiderstand verursacht. Der eingeschréinkte Elektronentransfer limitiert
wiederum die Ubertragung von Li-Ionen und verhindert im Unterschied zu den binderbasier-
ten Elektroden mit partikuldren C/Si-Aktivmaterialien das Auftreten von cr-Lij5Sis im ersten
Zyklus.

Wiéhrend der ersten Lithiierung baut sich die SiO2-Schicht ab (vgl. 2.3.2), was den wesentlich
geringeren Widerstand nach der ersten Lithiierung erkldrt. Die bessere elektrische Leitfihigkeit
der Elektrode ist daher vermutlich auch der Hauptgrund fiir die héhere Kapazititsausnutzung im
zweiten Zyklus. Damit einher geht die vollstdndige Lithiierung bis zur Kristallisation von Lij5Siy,
die sich anhand des dQ/dU-Diagramms (s. Abbildung 4.33c, oben) bestéitigt. Bei genauerer
Betrachtung lassen sich neben dem Peak der Delithiierung von cr-LijsSiy allerdings auch zwei
weitere schwach ausgeprigte Peaks (um ca. 0,3V bzw. 0,5V) erkennen, die auf eine parallel
stattfindende Delithiierung von a-LixSi schliefsen lassen. Wie bei MW-CNT +20% Si ist dies
ein Hinweis auf lokal unterschiedliche Diffusions- und Ladungstransferbedingungen, die auf eine
uneinheitliche elektronische bzw. ionische Leitfdhigkeit innerhalb der Elektrode zuriickgehen und
zu einer inhomogenen Stromdichteverteilung fiithren.

Die Ausbildung von cr-Lij5Siy im zweiten Zyklus ist mit einer starken Volumenausdehnung ver-
bunden. Daher wird angenommen, dass sich die Porositit der Elektrode im Laufe des zweiten
Lithiierungshalbzyklus stark verringert. Dadurch verschlechtert sich die Zugénglichkeit des Elek-
trolyten zum Aktivmaterial, was wiederum als Ursache fiir den stark erhéhten R; j;,-Wert gesehen
wird. Bei der anschliefenden Delithiierung findet aufgrund der inhomogenen Volumenkontrak-
tion vermutlich eine mechanische Dekontaktierung lithiierten Siliciums statt. Darauf wird die
geringere Delithiierungskapazitat im Vergleich zur Lithiierungskapazitit des zweiten Zyklus zu-
riickgefiihrt. Durch die verbesserte Zugénglichkeit des Elektrolyten zum Aktivmaterial nach der
mechanischen Dekontaktierung eines Teils des Siliciums erklért sich auch der stark gesunkene
Innenwiderstand zu Beginn des dritten Zyklus (R;gelit), der in etwa dem Wert vor der zweiten
Lithiierung entspricht.

Ein Vergleich mit der differentiellen Kapazitit des unbeschichteten Kohlefasergeleges (s. Abbil-
dung 4.33 ¢, unten) zeigt, dass auch das Substrat in den ersten beiden Zyklen von CFF + 21% Si
elektrochemisch aktiv ist. Die sehr viel stérkere Auspriagung der dQ/dU-Peaks von CFF (vgl. Ab-
bildung A.22, S. 153) im Vergleich zu CF (vgl. Abbildung A.21, S. Abbildung A.21) lasst darauf
schliefen, dass die Kapazitdt des Kohlefasergeleges iiberwiegend durch Interkalation und Dein-
terkalation der in CFF enthaltenen Graphitflakes zustande kommt.

Die Erhéhung der Stromstérke im dritten Zyklus fithrt dazu, dass wegen der héheren Polarisation
nur noch ein Teil des Aktiviaterials lithiiert wird. Daher sinkt die Lithiierungskapazitét. Die Vo-
lumenausdehnung ist wesentlich geringer als im zweiten Zyklus und folglich R; ;s nur geringfiigig
hoher als Rj gelis- Auffillig ist, dass zwischen dem 4. und dem 14. Zyklus der Innenwiderstand im
lithiierten Zustand stark zunimmt, wihrend R; im delithiierten Zustand nur geringfiigig steigt.

Zur Erkldrung dieses Verhaltens wird folgendes Szenario angenommen: Durch die Volumenaus-
dehnung wihrend der Lithilerung verdichtet sich die Siliciumstruktur, was die Zugéinglichkeit
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des Elektrolyten zum Aktivmaterial, insbesondere zum Kohlenstoffsubstrat, einschrankt. Daher
steigt Rijy und ¢y sinkt. Hinweise auf eine Verdichtung der Elektrodenstruktur liefern auch
Post-mortem-Analysen einer CFF /Si-Elektrode vergleichbarer Ausgangsstruktur, die im Zuge
der Untersuchung des Einflusses der Konnektivitit der Einzelkompontenten (s. 4.4.2) vorgestellt
werden.

Bei der folgenden Delithiierung geht das Volumen der Si-Phase wieder anndhernd auf den Aus-
gangswert zuriick, weshalb R; gei; im néchsten Zyklus nur geringfiigig zunimmt. Dabei entstehen
Risse, die den Ladungsaustausch zwischen Elektrolyt und Aktivmaterial wieder verbessern, aber
nicht zu einer vollstindigen mechanischen Dekontaktierung von Li,Si fithren. Daher erreicht
die Delithiierungskapazitit in demselben Zyklus anndhernd den Wert der Lithiierungskapazitit
und die coulometrische Effizienz ist vergleichsweise hoch. Bei der Kontraktion der Legierung
wéhrend der Delithiierung kehrt das Silicium allerdings nicht in seine Ausgangsstruktur zu-
riick, sondern bildet grifere zusammenhingende Bereiche bzw. Cluster. Risse und Restporositét
der Si-Beschichtung verschlieffen sich bei der folgenden Lithiierung noch frither. Dadurch re-
duziert sich die Elektrode/Elektrolyt-Austauschfliche im Vergleich zum vorhergehenden Zyklus
und R; ;¢ steigt, was eine weitere Verringerung der Lithiierungskapazitdt nach sich zieht. Dieser
Mechanismus setzt sich bis zum 14. Zyklus fort und fithrt zu einer stdndigen Verschiebung bzw.
Ummverteilung des Siliciums innerhalb der Elektrode. Die Folge ist eine dynamische Verdnderung
der Elektrodenstruktur, durch die sich auch die Beitréige von Silicium und Kohlenstoff zur gemes-
senen Kapazitéit dndern, da sie von der lokalen Zugénglichkeit des Aktivmaterials fiir Li-Ionen
und Elektronen abhéngen. So geht aus dem differentiellen Kapazititsverlauf (Abbildung 4.33 ¢,
oben) beispielsweise hervor, dass mit steigender Zyklenzahl wieder vermehrt Lithium aus stér-
ker lithiierten GIC entnommen werden kann, was auf die Rissbildung innerhalb der Si-Struktur
zuriickgefiihrt wird. Gleichzeitig verringert sich die Lithiierungstiefe des Siliciums, was an der
Abnahme der Intensitit des Peaks von a-Li Si mit x > 2 erkennbar ist.

Bei der kumulierten relativen irreversiblen Lithiierungs- bzw. Delithiierungskapazitit werden
jeweils die Kapazitidtswerte zweier aufeinander folgender Zyklen miteinander verglichen (s. Glei-
chung (2.17) und Gleichung (2.18), S. 17). Wegen der zunehmenden Verdichtung der Si-Struktur
wird im Folgezyklus jeweils eine geringere Lithiierungskapazitdt erreicht im Vergleich zur Deli-
thiierungskapazitit des betrachteten Zyklus. Daher sinkt CRICY;; in den ersten 10 Zyklen. Als
direkte Folge der sinkenden Lithiierungskapazitit und der relativ hohen coulometrischen Effizienz
fallt auch die Delithiierungskapazitét eines jeden Folgezyklus geringer aus als die des betrachteten
Zyklus, was zu steigenden C' RICyelit- Werten fiihrt.

Es wird angenommen, dass in etwa ab dem 15. Zyklus eine verstirkte mechanische Dekontaktie-
rung des Li-Silicids wihrend der Delithiierung stattfindet. Dadurch kann die eingelagerte Lithi-
ummenge nicht mehr vollstindig aus der Elektrode entnommen werden und die dekontaktierten
Zonen behalten ihr erhohtes Volumen bei. Folglich verringert sich die Porositédt im delithiierten
Zustand und R; geliy steigt. Die inaktivierten Si-Cluster konnen sich bei der folgenden Lithi-
ierung nicht mehr weiter ausdehnen, so dass die Restporositdt im lithiierten Zustand wieder
ansteigt und R;j;; zuriickgeht. Dadurch erhoht sich die Zugénglichkeit fiir den Elektrolyten zu
noch elektrisch kontaktiertem Aktivmaterial. Das fithrt dazu, dass die Lithiierungskapazitéit die
Delithiierungskapazitit des vorangegangenen Zyklus {ibersteigt, was einen Anstieg von CRICYt
zur Folge hat.

Mechanische Dekontaktierung von Aktivmaterial und erhdhte Zuginglichkeit fiir den Elektro-
lyten hingen zwar unmittelbar miteinander zusammen, wirken sich aber gegenlidufig auf die
Kapazitit aus. Daher dndert sich die Lithiierungskapazitat bis zum 40. Zyklus kaum. Durch Ne-
benreaktionen wie SEI-Bildung an der neu entstandenen Oberfliche und fortschreitenden Kon-
taktverlust des Aktivmaterials kann allerdings nicht die komplette Lithiierungskapazitit wieder
aus der Elektrode entnommen werden, was zu einer verringerten coulometrischen Effizienz fiihrt.
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Nach dem 40. Zyklus schreitet die Dekontaktierung des Aktivmaterials weiter fort, was am
steigenden R gelit-Wert (Abbildung 4.33 a, unten) und den abnehmenden Peakintensititen im
dQ/dU-Diagramm (s. Abbildung 4.33 ¢, oben) erkennbar ist. Die Zugénglichkeit zu noch elek-
trochemisch aktivem Material erhoht sich allerdings nicht mehr bzw. wird durch SEI-Bildung
kompensiert. Daher nimmt in den folgenden Zyklen die Lithiierungskapazitit kontinuierlich ab.

Aus den Zyklierdaten des mittels CNF hierarchisch modifizierten und mit ca. 16 Gew.% Si be-
schichteten Kohlefasersubstrats (CFF_CNF + 16% Si, s. Abbildung 4.34) lisst sich ableiten, dass
sich die Ursachen des Kapazitétsriickgangs von denen des Si-beschichteten unmodifizierten Sub-
strats teilweise unterscheiden.
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Abbildung 4.34.: Daten der elektrochemischen Zyklierung von CFF_CNF -+ 16% Si: Die Darstel-
lung von (a) und (b) erfolgt analog Abbildung 4.31. In (c) ist die differentielle
Kapazitit von CFF__CNF + 16% Si dargestellt.

Die Struktur der Elektrode, bei der das Silicium im Ausgangszustand vor allem in Form von
SINW vorliegt, bringt eine grofere Austauschfliche zwischen Aktivmaterial und Elektrolyt mit
sich. Darauf wird der deutlich geringere Innenwiderstand von ca. 70 Q2 zu Beginn der Zyklierung
im Vergleich zu 265 Q2 beim siliciumbeschichteten Kohlefasersubstrat mit unmodifizierter Strukur
zuriickgefiihrt.

Im Gegensatz zu CFF + 21% Si findet aufgrund der besseren Zugénglichkeit der Elektrodenstruk-
tur bei Zyklierung mit geringer Stromstérke (18,6 mA /g) bereits im ersten Zyklus eine vollstdndi-
ge Lithiierung bis zur Ausbildung von cr-Lij5Siy statt (s. Abbildung 4.34 ¢), wie sie auch bei den
binderbasierten Elektroden mit partikuldren C/Si-Aktivmaterialien beobachtet wurde (vgl. Ab-
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bildung 4.31 und Abbildung 4.32). Auch die im dQ/dU-Diagramm (s. Abbildung 4.34 ¢) deutlich
erkennbaren Peaks der Lithiuminterkalation und -deinterkalation von Graphit deuten auf eine
gute Zugénglichkeit des Aktivmaterials fiir Lithiumionen und Elektronen hin.

Wie bereits fiir die anderen C/Si-basierten Elektroden beschrieben, ist davon auszugehen, dass es
wahrend der Delithiierung von cr-Liy5Sis zur mechanischen Dekontaktierung von Silicium kommt.
Damit einher geht eine Verringerung des Innenwiderstands und der nutzbaren Kapazitit im
jeweils folgenden Zyklus. In Zyklus 3 und 4 tritt aufgrund der erhohten Stromstéarke (100 mA /g)
und der damit verbundenen Konzentrationsiiberspannung keine vollstdndige Lithiierung mehr
ein. Trotzdem steigt R; wihrend der Lithiierung durch die Volumenausdehnung des Li-Silicids
an. Das Absinken von R; gelit zu Beginn des Folgezyklus deutet auf eine mechanische Degradation
hin, in Folge derer sich die Zugénglichkeit der Elektrode verbessert. Dadurch erhoht sich ¢ im
Vergleich zur Delithiierungskapazitit des vorangegangenen Zyklus und C'RICY; steigt an.

Ab dem 5. Zyklus kommt es zwar immer noch zur Degradation von Silicium, allerdings ohne
dass sich dadurch die Zugénglichkeit der Elektrode insgesamt verbessert. Daher bleibt R; gelit
zundchst in etwa konstant. Der Kapazitétsverlust in Folge der Dekontaktierung von Li-Silicid wird
durch die Lithiierung von Aktivmaterial, das dabei zugdnglich gewordenen ist, im Folgezyklus
kompensiert, so dass ¢ bis zum 8. Zyklus ndherungsweise konstant bleibt und CRICy; weiter
ansteigt. Dass sich Rj;; weiterhin verringert, wird darauf zuriickgefiihrt, dass sich durch die
Volumenausdehnung des Siliciums Kontaktwiderstiande innerhalb der Zelle reduzieren und somit
zu einer besseren elektrischen Kontaktierung des Aktivmaterials im lithiierten Zustand fiihren.

In etwa ab dem 10. Zyklus erhohen sich sowohl R; ;¢ als auch R; qeli¢ mit steigender Zyklenzahl.
Es wird davon ausgegangen, dass sich durch die wiederholten Volumen&nderungen des Aktiv-
materials die elektrische Kontaktierung von Zyklus zu Zyklus verschlechtert. Als Grund fiir die
hoheren Werte von R; gelis im Vergleich zu R;ji; sowie den stirkeren Anstieg von Rj geliy wer-
den hohere Kontaktwiderstinde im delithiierten und damit kontrahierten Zustand der Elektrode
angenommen. Trotz des steigenden Innenwiderstands iibersteigt die Lithiierungskapazitat die
Delithiierungskapazitdt des vorangegangenen Zyklus, weshalb C'RICY, weiterhin wichst. Dies
ist darauf zuriickzufiihren, dass die mechanische Dekontaktierung von Aktivmaterial und die da-
mit einhergehende Entstehung neuer Oberfliche weiterhin stattfinden. Allerdings kann dadurch
zuganglich gewordenes Aktivmaterial die durch die Dekontaktierung von Li-Silicid verlorene Ka-
pazitit nicht ausgleichen. Daher verringern sich ¢ und cqeiyt kontinuierlich und C' RICqe steigt.

Der Verlust von Aktivmaterial wird zudem durch abnehmende Peakintensitéiten der differen-
tiellen Kapazitit ersichtlich. Die Verschiebung der Peakpositionen kommt durch stérkere Po-
larisation aufgrund des steigenden Innenwiderstands zustande. Da sich der vorgegebene Strom
zunehmend auf weniger kontaktiertes Aktivmaterial verteilt, erhoht sich zudem die effektive
Stromdichte, was Konzentrationsiiberspannungen erhéht und dadurch ebenfalls zu einer Ver-
ringerung der nutzbaren Kapazitéit beitrégt. Die gestiegene Polarisation wird auch als Grund
dafiir gesehen, dass CRICY; ab dem 28. Zyklus nicht weiter zunimmt, sondern in etwa konstant
verlduft.

Aus der Analyse der Daten von CFF_CNF + 32% Si (s. Abbildung A.19, S. 150) ergibt sich,
dass im Wesentlichen dieselben Degradationsprozesse fiir den Kapazitatsriickgang verantwortlich
sind wie fiir CFF_CNF + 16% Si beschrieben. Wegen des hoheren Si-Anteils und der dichteren
Struktur des Siliciums (groferer SINW-Durchmesser, mehr Si-Partikel) treten diese allerdings
beschleunigt ein. Zum Zellversagen im 23. Zyklus hat vermutlich ein Kurzschluss gefiihrt, der
durch das Platieren von Lithium aufgrund der hohen effektiven Stromdichte entstanden sein
kénnte.

Im Vergleich zur selbsttragenden C/Si-Elektrode mit unmodifizierter hierarchischer Substrat-
struktur weisen CFF _ CNF/Si-Kompositelektroden eine weniger dichte Siliciumstruktur auf, die
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darauf beruht, dass Si iiberwiegend in Form von SiNW vorliegt. Diese Ausgangsstruktur verhin-
dert eine Kapazititslimitierung, die durch die Verdichtung der Elektrodenstruktur aufgrund der
Volumenausdehnung des Siliciums hervorgerufen wird. Der Kapazitétsverlust kommt in erster
Linie durch mechanische Dekontaktierung zustande. Sein Verlauf héngt vor allem davon ab, wie
sich das Verhéltnis aus elektrochemisch ,verlorenem” Aktivmaterial durch Dekontaktierung von
Li-Silicid und dabei zuginglich gewordenem Aktivmaterial bzw. dadurch entstandenem elektri-
schem Kontaktverlust entwickelt.

Die Si-Abscheidung auf mit MW-CNT vakuuminfiltrierten Kohlefasergelegen erfolgt in Form klei-
nerer Si-Partikel und fiihrt daher ebenfalls zu einer weniger dichten Siliciumstruktur als die Be-
schichtung des unmodifizierten Kohlefasersubstrats (vgl. 4.2.1). CFF_ MW-CNT + 24% Si (s. Ab-
bildung A.20, S. 151) weist daher vergleichbar mit CFF_CNF/Si-Kompositen im Ausgangszu-
stand eine bessere Zuginglichkeit der Elektrode fiir den Elektrolyten auf als CFF + 21% Si, wor-
auf die vollstdndige Lithiierung bis zur Ausbildung von cr-Lij5Sis im ersten Zyklus hindeutet.
Daran schliefit sich eine Phase (ca. bis Zyklus 17) an, in der - analog zu CFF + 21% Si, allerdings
weniger stark ausgeprdgt - eine Verdichtung der Elektrodenstruktur stattfindet, die die nutzbare
Kapazitdt zwar limitiert, aber nur zu einem leichten Kapazititsriickgang fiithrt. Danach iiber-
wiegt die mechanische Dekontaktierung von Li-Silicid, die den Hauptverlustmechanismus von
CFF_CNF/Si-Kompositen bzw. der letzten Phase von CFF + 21% Si darstellt. Dabei iiberwiegt
als Folge der mechanischen Degradation des Siliciums die elektrische Dekontaktierung gegen-
iiber einer Erhohung der Zuginglichkeit des Aktivmaterials. Folglich tritt ein verhdltnismébig
schneller Kapazitatsverlust ein, wie er auch fiir CFF_ CNF + 32% Si beobachtet wurde.

4.4.2. Einfluss der Konnektivitidt der Einzelkomponenten

Beim Vergleich der elektrochemischen Eigenschaften partikulidrer und selbsttragender C/Si-Kom-
posite ergibt sich die Schwierigkeit, dass der Einfluss der Aktivmaterialstruktur im Falle partiku-
larer C/Si-Komposite von deren Verteilung innerhalb der binderbasierten Elektrode und deren
Anbindung zu den anderen Funktionskomponenten (Binder, Leitruf, Stromkollektor) iiberlagert
wird. Eine Unterscheidung der Einfliisse, die direkt mit der Struktur des Aktivmaterials bzw. mit
der interpenetrierenden Netzwerkstruktur der gesamten Flektrode zusammenhéngen, ist daher
nur bedingt moglich. Aus diesem Grund wurde neben der Komplexitét der hierarchischen Struk-
tur der Aktivmaterialien (vgl. 4.4.1) auch die Konnektivitdt der Einzelkomponenten innerhalb
der Elektrode und deren Auswirkung auf das elektrochemische Verhalten genauer betrachtet.

Dazu wurde die Elektrodenstruktur sowie die Anbindung zwischen den Aktivmaterialbestandtei-
len Silicium und Kohlenstoff gezielt verdndert. Einerseits wurde ein siliciumbeschichtetes Koh-
lefasergelege zerkleinert, um die IPN-Struktur des Aktivmaterials auf Bruchstiicke zu beschrin-
ken, gleichzeitig aber die urspriingliche Konnektivitat zwischen Silicium und Kohlenstoffsubstrat
moglichst beizubehalten. Daraus hergestellte binderbasierte Elektroden wurden mit selbsttragen-
den Elektroden aus demselben CFF /Si-Komposit hinsichtlich ihres elektrochemischen Verhaltens
verglichen. Desweiteren wurden Mischungen aus Siliciumpulver, Kohlenstofffasern und Graphit-
flakes hergestellt und als Aktivmaterialien in binderbasierten Elektroden eingesetzt, um eine
Anbindung zwischen Silicum und Kohlenstoff ausschliefslich durch die Perkolationsstruktur der
Filmelektrode zu generieren, die wiahrend der Elektrodenherstellung entsteht. Die binderbasierten
Elektroden enthielten jeweils ca. 70 Gew.% der Aktivmaterialmischung, 20 Gew.% Polyacrylsiure
als Binder und 10 Gew.% Leitruf (Denka).

Die elektrochemische Zyklierung aller untersuchten Elektroden erfolgte sowohl nach dem Proto-
koll der Tiefenzyklierung mit C-Raten-Steigerung, das insbesondere die Belastbarkeit der Elek-
troden mit hdheren Stréomen testet, und dem Protokoll der langsamen Teilzyklierung, bei dem
die Erreichung einer vorgegebenen nominellen Kapazitit bei gleichzeitiger Vermeidung besonders
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4.4. Elektrochemische Eigenschaften

schiadigender Lithiierungszusténde angestrebt wird (vgl. Abbildung 3.15). Spezifische Kapazité-
ten und Strome beziehen sich jeweils auf die Masse der Aktivmaterialien.

Wegen der groferen Probenabmessungen (& 100mm) im Vergleich zu den in 4.2.1 beschriebe-
nen siliciumbeschichteten Kohlefasergelegen (& 40mm) kam zur Entnahme von selbsttragenden
Elektroden und zur Herstellung von CFF/Si-Bruchstiicken eine Probe zum Einsatz, die mittels
mikrowellengestiitzter PE-CVD im Multimodenreaktor hergestellt wurde. Wie REM-Aufnahmen
belegen, ist die Morphologie des abgeschiedenen Siliciums vergleichbar mit der der kleineren Pro-
ben, die im Monomodenreaktor beschichtet wurden. Tendenziell ist die Si-Schicht etwas dichter
und feiner strukturiert (vgl. Abbildung A.14a und b, S. 143), aber es wurden auch aus Parti-
keln zusammengesetzte pordse Schichten (vgl. Abbildung A.14 ¢ und d) und SiNW (vgl. Abbil-
dung A.14 e und f) festgestellt. Der Sauerstoffgehalt ist lokal sehr unterschiedlich und liegt laut
EDX-Messungen zwischen 0 und knapp 40 At.% bezogen auf den Si-Anteil.

Aufgrund der ungleichméfigen Beschichtung der Probe (vgl. Abbildung A.13, S. 142) ist eine
genaue Angabe des Siliciumgehalts nicht mdéglich. Der durchschnittliche Si-Gehalt kann ledig-
lich grob abgeschitzt werden und liegt nach Berechnungen iiber das Flachengewicht fiir den
zerkleinerten Probenteil zwischen 15 und 30 Gew.%. EDX-Messungen an den binderbasierten
Elektroden bestétigen die Werte. Die auf den Aktivmaterialanteil bezogenen Si-Gehalte liegen
iiberwiegend zwischen 17 und 23 Gew.%. Der iiber das Flichengewicht abgeschitzte Si-Anteil
der selbsttragenden Elektroden ist tendenziell etwas hoher und kann bis zu 50 Gew.% betragen.

Abbildung 4.35 zeigt den Kapazititsverlauf einer selbsttragenden Elektrode und einer Filmelek-
trode auf Basis des CFF/Si-Komposits, die nach dem Protokoll der Tiefenzyklierung mit C-
Raten-Steigerung getestet wurden. Daraus geht hervor, dass bei geringen spezifischen Stromen
die reversible Kapazitit der selbsttragenden Elektrode fast den doppelten Wert der binderbasier-
ten Filmelektrode erreicht, was zumindest teilweise am vermutlich etwas héheren Si-Gehalt der
selbsttragenden Elektrode liegen kann. Die wesentlich hohere irreversible Kapazitit der Film-
elektrode im ersten Zyklus ist vermutlich auf eine gesteigerte Elektrolytzersetzung aufgrund der
héheren Oberfliche des zerkleinerten Aktivmaterials und des enthaltenen Leitrufes zuriickzufiih-
ren. Mit steigender Stromstérke fillt die spezifische Kapazitdt der selbsttragenden Elektrode sehr
viel stérker ab als die der Filmelektrode. Wihrend die Kapazitit der Filmelektrode bei der ma-
ximalen spezifischen Stromstérke von 372mA /g bis zum 20. Zyklus nahezu konstant bleibt (ca.
450 - 480 mAh/g) und danach langsam bis auf den Endwert von 215 mA /g zuriickgeht, betragt
die spezifische Kapazitit der selbsttragenden Elektrode im 10. Zyklus nur noch in etwa die H&lf-
te im Vergleich zur Filmelektrode, sinkt rapide bis zum 20. Zyklus (64 mAh/g) und lauft dann
einem Endwert von nur noch 25 mA /g entgegen. Die beobachteten Kapazititsverlaufe deuten auf
eine wesentlich bessere Strombelastbarkeit der binderbasierten Filmelektrode im Vergleich zur
selbsttragenden Elektrode aus gleichem Aktivmaterial hin.

Obwohl die selbsttragende Elektrode um ein Vielfaches dicker ist als die Filmelektrode, sind
die aus Strom- und Spannungsdifferenzen der Halbzyklenwechsel bestimmten Innenwiderstinde
im Ausgangszustand dhnlich (140Q bzw. 174Q2). Innerhalb der ersten 10 Zyklen sinkt der In-
nenwiderstand im lithiierten Zustand der selbsttragenden Elektrode jedoch wesentlich starker
als der der Filmelektrode. Zudem bestehen bei der selbsttragenden Elektrode groke Differenzen
zwischen dem Innenwiderstand im lithiierten und im delithiierten Zustand, wihrend die Wer-
te der Filmelektrode nahe beieinander liegen. Dieses Verhalten wird darauf zuriickgefiihrt, dass
bei beiden Elektroden eine mechanische Dekontaktierung von Silicium stattfindet, die zusdtzlich
zur steigenden Polarisation aufgrund der zunehmenden Stromstérke ein Absinken der nutzbaren
Kapazitiat bewirkt. Bei selbsttragenden Elektroden ist die Dekontaktierung in diesem Zyklen-
intervall jedoch wesentlich starker ausgepréigt. Bei beiden Elektroden wurde zudem anhand der
differentiellen Kapazitéten in den ersten 4 (selbsttragende Elektrode) bzw. 6 (Filmelektrode) Zy-
klen eine vollstdndige Lithiierung bis zur Ausbildung von kristallinem Lij5Si4 festgestellt, die mit
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Abbildung 4.35.: Spezifische Lithiierungs- und Delthiierungskapazitit (cjjy bzw. cgenit) sowie cou-
lometrische Effizienz (CE) in Abhéngigkeit der Zyklenzahl der selbsttragenden
CFF/Si-Elektrode (CFF/Si selbsttragend) und der binderbasierten Filmelek-
trode mit CFF/Si-Bruchstiicken als Aktivmaterial. Die Messungen erfolgten
nach dem Protokoll der Tiefenzyklierung mit C-Raten-Steigerung.

inhomogener Volumenénderung verbunden ist und daher verstérkt zur Degradation der Si-Phase
fiihrt.

Ab dem 11. Zyklus steigt der Innenwiderstand der selbsttragenden Elektrode im lithiierten Zu-
stand stark an. Ebenso wie R;j; entwickeln sich auch die CRIC-Werte analog zu den Zyklierda-
ten einer CFF/Si-Elektrode mit &hnlicher Struktur (CFF + 21% Si), bei der eine eingeschrinkte
Zuginglichkeit der Elektrode fiir Li-lonen festgestellt wurde, die durch eine Verdichtung der Ak-
tivmaterialstruktur aufgrund der Volumenausdehnung des Siliciums zustande kommt (vgl. Ab-
bildung 4.33). Daher wird angenommen, dass der Kapazitatsriickgang der selbsttragenden Elek-
trode ab dem 11. Zyklus in erster Linie durch elektrische Dekontaktierung aufgrund mangelnder
Zuganglichkeit der Elektrode und damit eingeschrinkte Reaktionskinetik verursacht wird. Die
steigende coulometrische Effizienz stiitzt diese Annahme.

Im Gegensatz zur selbsttragenden Elektrode sinkt der Innenwiderstand der Filmelektrode ab
dem 11. Zyklus weiterhin. Nur im delithiierten Zustand erhoht sich der Innenwiderstand in etwa
ab dem 30. Zyklus geringfiigig. Die Innenwiderstéinde verhalten sich &hnlich wie bei siliciumbe-
schichteten Kohlenstofffasern (CF + 18% Si) in einer binderbasierten Filmelektrode (vgl. Abbil-
dung 4.31). Der Anstieg von R; )it beginnt allerdings etwas verzogert und Li-Ionen verbrauchende
Nebenreaktionen wie SEI-Bildung liefern einen groferen Beitrag zur kumulierten relativen irre-
versiblen Kapazitéit. Die Hauptursache fiir den Kapazitatsverlust der Filmelektrode mit CFF /Si-
Aktivmaterial wird dennoch in mechanischer Dekontaktierung gesehen.

Dass die oben beschriebene Zyklierung der selbsttragenden CFF/Si-Elektrode zu einer einge-
schrankten Reaktionskinetik im Vergleich zur binderbasierten Filmelektrode fiihrt, bestdtigt
sich auch anhand von Impedanzmessungen. Die Impedanzspektren sind in Abbildung 4.36 als
Nyquist-Plot aufgetragen, die daraus ermittelten Widerstandwerte sind in Tabelle 4.3 angegeben.

Wihrend sich die Impedanzspektren der beiden Elektroden im Ausgangszustand kaum unter-
scheiden, wachst der Durchtrittswiderstand der selbsttragenden Elektrode durch die Zyklierung
in etwa auf das Doppelte (ca. 250 €2), wohingegen der Durchtrittswiderstand der binderbasierten
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Abbildung 4.36.: Impedanzspektren der binderbasierten CFF/Si-Filmelektrode (oben) und der
selbsttragenden CFF /Si-Elektroden (unten) vor und nach der Tiefenzyklierung
mit C-Raten-Steigerung

Elektrode sogar geringfiigig abnimmt. Die selbsttragende Elektrode weist nach der Zyklierung
ebenfalls einen héheren SEI-Widerstand auf als die binderbasierte Elektrode. Dies ist als Folge
der stirkeren mechanischen Degradation des Siliciums der selbsttragenden Elektrode zu sehen.

Tabelle 4.3.: Aus den in Abbildung 4.36 dargestellten Impedanzspektren ermittelte Werte fiir
den seriellen Widerstand Rg, den SEI-Widerstand Rgrr und den Ladungstransfer-
widerstand Ry

Widerstand CFF/Si Filmelektrode CFF/Si
selbsttragend
vor nach vor nach
Rs (2) 6 10 6 15
Regr (©2) - 15 - 50
Rt (©2) 124 115 125 255

In Abbildung 4.37 sind REM-Aufnahmen der beiden Elektroden jeweils vor und nach der Zy-
klierung dargestellt. Daraus geht deutlich hervor, dass die selbsttragende Elektrode nach der
Tiefenzyklierung eine wesentlich dichtere Struktur aufweist als im Ausgangszustand (vgl. Abbil-
dung 4.37a und b). Teilweise sind die Fasern der urspriinglichen Gelegestruktur noch erkennbar.
Sie sind umgeben von einem Material mit rissiger Struktur, das auch die vor der Zyklierung noch
vorhandenen Faserzwischenrdume groftenteils ausfiillt. EDX-Messungen zufolge enthilt es vor
allem Silicium, Fluor und Sauerstoff. Daraus lasst sich schliefsen, dass es sich um die morpholo-
gisch stark verdnderte Si-Beschichtung des C/Si-Komposits und SEI-Bestandteile handelt. Die
binderbasierte Elektrode weist zwar nach der Zyklierung ebenfalls Risse und dazwischen eine im
Vergleich zum Ausgangsmaterial etwas dichter wirkende Struktur auf (vgl. Abbildung 4.37 ¢ und
d), insgesamt ist die Verdnderung der Elektrodenstruktur allerdings weniger gravierend als beim
selbsttragenden C/Si-Komposit.

Die Ergebnisse der REM-Untersuchung bestétigen die aus den elektrochemischen Daten abge-
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Abbildung 4.37.: REM-Aufnahmen von Elektroden mit CFF/Si-Aktivmaterial vor (a, c¢) und
nach (b, d) der Tiefenzyklierung mit C-Raten-Steigerung: selbsttragende Elek-
trode (a, b), binderbasierte Filmelektrode (c, d). Bei den Fasern auf der Ober-
fliche von d) handelt es sich um Reste des Separators.

leitete Annahme, dass bei selbsttragenden CFF/Si-Elektroden durch die Tiefenzyklierung eine
starkere Verdichtung der Elektrodenstruktur eintritt als bei binderbasierten Elektroden. Die
resultierende abnehmende Zuginglichkeit der Elektrode fiir den Elektrolyten fiithrt zu einer Ein-
schrankung des Ladungsaustauschs und wird daher neben der mechanischen Dekontaktierung
von Silicium als einer der Hauptgriinde fiir den Riickgang der nutzbaren Kapazitdt von selbst-
tragenden CFF/Si-Elektroden gesehen.

Abbildung 4.38 zeigt die Kapazitétsverldufe der langsamen Teilzyklierung der selbsttragenden
CFF/Si-Elektrode im Vergleich zur binderbasierten CFF /Si-Filmelektrode. Im ersten Zyklus wird
eine Lithiierung bis 80 mV vs. Li/Li" zugelassen, wihrend die Ladeschlussspannung fiir die Fol-
gezyklen bei 180 mV liegt. Wie erwartet konnte dadurch bei beiden Elektroden die Ausbildung
von cr-LijsSiy verhindert werden. Die erste Phase der Zyklierung, die sich bei der selbsttra-
genden Elektrode bis zum 9. Zyklus und bei der Filmelektrode bis zum 21. Zyklus erstreckt,
erfolgt galvanostatisch mit 18,6 mA /g (cc). In den folgenden Zyklen ist die spezifische Lithiie-
rungskapazitit des cc-Schritts fiir beide Elektroden auf maximal 500 mAh/g beschrankt. Wird
die Ladeschlussspannung vor diesem Kapazitdtswert erreicht, schlieftt sich ein cv-Schritt an, bei
dem die Spannung auf 180 mV gehalten wird bis der spezifische Strom auf 1/10 des cc-Stroms
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Abbildung 4.38.: Spezifische Lithiierungs- und Delthiierungskapazitit (¢ bzw. cgeliy) sowie cou-
lometrische Effizienz (CE) in Abhéngigkeit der Zyklenzahl der selbsttragenden
CFF/Si-Elektrode (CFF/Si selbsttragend) und der binderbasierten Filmelek-
trode mit CFF/Si-Bruchstiicken als Aktivmaterial. Die Messungen erfolgten
nach dem Protokoll der langsamen Teilzyklierung.

Vergleichbar mit der Tiefenzyklierung erreicht die selbsttragende Elektrode eine hohere reversi-
ble und geringere irreversible Kapazitit im ersten Zyklus als die binderbasierte Elektrode. Trotz
gleichbleibender Stromstérke sinkt die Kapazitdt im 2. Zyklus bei beiden Elektroden in etwa
auf die Hélfte der reversiblen Kapazitit des 1. Zyklus, was auf den eingeschrinkten Spannungs-
bereich zuriickzufiihren ist. In den folgenden Zyklen der cc-Phase nimmt die Kapazitit beider
Elektroden nur geringfiigig ab, wobei die selbsttragende Elektrode eine héhere coulometrische
Effizienz erreicht. Zu Beginn der cc-cv-Phase greift bei der selbsttragenden Elektrode das Ah-
Abbruchkriterium im cc-Schritt, wodurch die Lithiierungskapazitit auf 500 mAh/g beschrinkt
wird. Erst ab dem 14. Zyklus setzt im Anschluss an den cc-Schritt die potentiostatische Lithi-
ierung ein. Insgesamt sinkt die Kapazitit in diesem Zykleninterval etwas. Die coulometrische
Effizienz bleibt bei > 98%. In der cc-cv-Phase der binderbasierten Elektrode ist von Beginn an
der cv-Schritt aktiv. Dadurch steigt zwar die Lithiierungskapazitit etwas an, aufgrund der stark
gesunkenen coulometrischen Effizienz (ca. 90%) wirkt sich dies allerdings kaum auf die reversible
Kapazitit aus.

Der geringe Unterschied der Innenwiderstande von Zellen mit selbsttragender und binderbasier-
ter Elektrode, der vor Beginn der Tiefenzyklierung festgestellt wurde, bestitigt sich durch die
vor Beginn der Teilzyklierung gemessenen Innenwiderstandswerte, die sogar noch naher beiein-
ander liegen (selbsttragende Elektrode: 133 ), binderbasierte Filmelektrode: 128 Q). Nach dem
ersten Zyklus sinkt der Innenwiderstand der selbsttragenden Elektrode auf ca. 40 2 und damit
wesentlich stérker als der der binderbasierten Elektrode (ca. 100 Q2), was vermutlich eine héhere
Kapazitatsausnutzung der selbsttragenden Elektrode ermdoglicht. In den Folgezyklen steigt der
Innenwiderstand der selbsttragenden Elektrode etwas stérker im Vergleich zur Filmelektrode,
worauf der schnellere phasenweise Riickgang der Lithiierungskapazitéit der selbsttragenden Flek-
trode zuriickgefiihrt wird. Bei beiden Elektroden ist R;ji; aufgrund der besseren elektrischen
Kontaktierung im lithiierten Zustand tendenziell etwas kleiner als R; geji¢. Die Entwicklung der
CIRC-Werte deutet darauf hin, dass bei beiden Elektroden die Elektrolytzersetzung mit Ein-
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setzen des cv-Schritts zunimmt, was mit dem sinkenden Lithiierungsstrom zusammenhéngt. Der
Effekt ist ausgeprigter bei der binderbasierten Elektrode und wird als Grund fiir den starken
Riickgang der coulometrischen Effizienz in der cc-cv-Phase gesehen.

Fiir beide Elektroden lasst sich anhand der differentiellen Kapazitdten ableiten, dass ab dem 2.
Zyklus nur noch eine unvollstandige Lithiierung (bis Li,Si mit x < 2) stattfindet. Auf die resultie-
rende geringere und gleichmafkigere Volumendnderung des Siliciums wird der wesentlich stabilere
Kapazitidtsverlauf im Vergleich zur Tiefenzyklierung (vgl. Abbildung 4.35) zuriickgefiihrt. Bei
der binderbasierten Filmelektrode sinkt durch Anwendung der Teilzyklierung allerdings auch die
nutzbare Kapazitit, wihrend sich diese bei der selbsttragenden Elektrode trotz Ausnutzung eines
geringeren Teils des zur Verfligung stehenden Siliciums im Schnitt deutlich erhdht.

Beim bisher betrachteten Vergleich zwischen selbsttragender CFF /Si-Elektrode und der binder-
basierten Filmelektrode mit CFF /Si-Bruchstiicken als Aktivmaterial stand deren grundsétzlich
unterschiedliche perkolierende Netzwerkstruktur und deren Einfluss auf die elektrochemischen
Eigenschaften der jeweiligen Elektrode im Vordergrund. Um den Einfluss der Konnektivitit
zwischen Silicium und Kohlenstoffsubstrat innerhalb der Perkolationsstruktur binderbasierter
Elektroden genauer zu analysieren, wurden ergidnzend binderbasierte Elektroden untersucht, die
Kohlenstoff und Silicium als Einzelkomponenten enthielten.

Dazu wurde ausgehend von Herstellerangaben zur Zusammensetzung des in dieser Arbeit verwen-
deten Kohlefasergeleges [95] die Zusammensetzung des Fasergeleges nachgebildet, indem Kohlen-
stoffkurzfasern (CF) und Graphitflakes (GF) in einem Massenverhéltnis von 55:45 miteinander
gemischt wurden. Der Anteil an amorphem Kohlenstoff, der im Fasergelege Graphitflakes und
Kohlenstofffasern miteinander verbindet, wurde bei der Modellzusammensetzung nicht beriick-
sichtigt. Stattdessen kam zur Erzeugung bzw. Verbesserung der elektrischen Perkolation inner-
halb der binderbasierten Elektrode zusétzlich Leitrufs (10 Gew.%) zum Einsatz. Anstelle der
mittels CVD direkt auf dem Kohlefasergelege abgeschiedenen Si-Beschichtung wurde kommerzi-
elles nanoskaliges Siliciumpulver zugesetzt, das ebenfalls aus einem Plasmaprozess stammt und
im Rahmen dieser Arbeit auch zur Herstellung Si-basierter Filmelektroden ohne Kohlenstoff als
Substrat- bzw. Aktivmaterial verwendet wurde (vgl. 3.1.1).

Abbildung 4.39 vergleicht die Zyklierdaten von Elektroden mit Aktivmaterialmischungen aus CF,
GF und 10 Gew.% Si (C+10% Si) bzw. 20 Gew.% Si (C+20% Si), die mit dem Protokoll der
Tiefenzyklierung mit C-Raten-Steigerung (Abbildung 4.39 a) bzw. der langsamen Teilzyklierung
(Abbildung 4.39b) gemessen wurden. Die meisten Elektroden zeigen einen héheren Innenwi-
derstand im Vergleich zur selbsttragenden CFF /Si-Elektrode und der Filmelektrode mit Aktiv-
material aus CFF/Si-Bruchstiicken. Es ist anzunehmen, dass dafiir eine schlechtere elektrische
Kontaktierung der Elektrode verantwortlich ist, die vor allem auf die geringere Konnektivitit
zwischen partikuldrem Silicium und Kohlenstoff zuriickgefithrt wird. Wie die Analyse der Zu-
sammensetzung des verwendeten Si-Pulvers (vgl. 4.3.1) gezeigt hat, enthélt es erhebliche Mengen
Sauerstoff, die zudem dessen elektrische Leitfahigkeit einschrénken.

Bei der Teilzyklierung (s. Abbildung 4.39b) sinkt der Innenwiderstand von C+ 10% Si nach dem
ersten Zyklus, wiahrend der Innenwiderstand von C + 20% Si stark ansteigt. Obwohl C + 20% Si
wegen des grofseren Siliciumanteils eine hohere theoretische Kapazitidt aufweist, findet aufgrund
des hohen Innenwiderstands und der damit verbundenen hohen Uberspannung kaum Ladungsaus-
tausch statt. Die erzielbare reversible Kapazitéit liegt bei < 2mAh/g, d. h. die Speicherkapazitit
der Elektode ist kaum nutzbar.

Der sinkende Innenwiderstand von C+ 10% Si hingegen geht mit einer Zunahme der Kapazitit
nach dem ersten Zyklus einher. Dies wird darauf zuriickgefiihrt, dass oxidiertes Si wihrend der
ersten Lithiierung teilweise reduziert wird. Erst dadurch wird die Speicherkapazitit des Siliciums
nutzbar, was sich anhand der differentiellen Kapazitidten bestétigt. Der hohere Ausgangswider-

108



4.4. Elektrochemische Eigenschaften

1200 L1 ¥ OEEEEEEERERREREAIA IR AR KRR AR A IR AR 100 1200 r 100
1000 -4 1000 { e
o g0 | e - 80
i) 800 4, links: ¢, Mitte: ¢y, rechts: CE %) 800 - F
= . 0:C410%Si 60 ;\3 = x links: ¢, Mitte: c4q; rechts: CE || 60 ;\3
< 600 o _ = g 600 4 o0+ C+10%Si =t
£ + g o+ C+20%Si 40 5 g . 0 E 40 B
o 400 o 400 - o« C+20% Si F
200 200 - P20
0 0 0
3500
600 7o links: R, 4o rechts: Ry
' 5 3000
500 A os C+10%Si
. 2500
S 400 1 °4 C+20%Si a links: R, 41 T€ChtS: R,
N Z 2000 A ) ’
e 300 qo o o4 C+10%Si
. 1500 1 04 C+20%Si
200 oo , 1000 °
100 A &%mmmm 500
O HHHHHHHHHHHHHHHHHHHHHH 0
0 10 20 30 40 50 0 10 20 30 40 50
Zyklenzahl Zyklenzahl
(a) Tiefenzyklierung mit C-Raten-Steigerung (b) Langsame Teilzyklierung

Abbildung 4.39.: Vergleich der Zyklierdaten von binderbasierten Elektroden, die als Aktiv-
materialien eine Mischung aus Kohlenstofffasern, Graphitflakes und 10%
Si (C+10%Si) bzw. 20% Si (C+20%Si) enthalten, oben: spezifische
Lithiierungs- und Delthiierungskapazitit (ciy bzw. cgelit) sowie coulometrische
Effizienz (CE) in Abhéngigkeit der Zyklenzahl, unten: Innenwiderstand im de-
lithiierten (R; qelit) und im lithiierten (Rjji) Zustand.

stand von C + 20% Si verhindert vermutlich eine Reduktion von SiO, und damit die elektroche-
mische Aktivitit des Si-Pulvers. Die Kombination aus hoher Uberspannung und eingeschrinktem
Potentialbereich (Ladeschlussspannung: 180 mV) fiihrt aukerdem dazu, dass die Lithiierungspo-
tentiale von Kohlenstoff nicht erreicht werden. Beide Effekte sind fiir die beobachtete extrem
niedrige Kapazitat von C + 20% Si verantwortlich.

Es wird angenommen, dass bei der Tiefenzyklierung aufgrund der geringeren Ladeschlussspan-
nung von 5mV die Reduktion von SiOy verbessert wird und dadurch mehr Silicium fiir die
Speicherung von Li-lIonen zur Verfligung steht. Darauf wird der starke Riickgang des Innenwi-
derstands von C+ 10% Si nach dem ersten Zyklus zuriickgefiihrt, der mit einer erheblichen Ka-
pazitétssteigerung einhergeht. In den Folgezyklen wird allerdings ein starker Kapazitétsriickgang
beobachtet, der einerseits mit der Erhohung der Stromstérke und der damit verbundenen héheren
Polarisation zusammenhéngt. Andererseits ist anzunehmen, dass die hohere Kapazitdtsausnut-
zung des Siliciums zur Dekontaktierung elektrischer Pfade innerhalb der Elektrodenstruktur und
Verlust von elektrochemisch aktivem Silicium fiihrt.

Die hochsten Kapazitdtswerte der in Abbildung 4.39 dargestellten Filmelektroden, die auf Aktiv-
materialmischungen aus Einzelkomponenten basieren, weist C + 20% Si bei der Tiefenyzklierung
auf. Wegen des geringeren Ausgangswiderstands im Vergleich zu C+ 10% Si kann vermutlich
mehr Silicium aktiviert werden, wodurch sich die hohe Anfangskapazitit ergibt. Auch in den
Folgezyklen weist C + 20% Si geringere Innenwiderstande auf als C + 10% Si. Dadurch kommt es
zu geringeren Uberspannungen, die eine hohere Kapazititsausnutzung ermdglichen.

Die Griinde fiir den geringeren Ausgangswiderstand der Zelle mit C+ 20% Si, die der Tiefen-
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zyklierung unterzogen wurde, wurden nicht genauer untersucht. Ein Zusammenhang mit der
Elektrodenstruktur erscheint allerdings naheliegend, da die Verteilung der Einzelkomponenten
innerhalb der Elektrode, deren Anbindung untereinander sowie zum Stromkollektor fiir die elek-
tronische Kontaktierung der Elektrode verantwortlich sind. Denkbar wére daher, dass Inhomo-
genititen in der Zusammensetzung oder in der Anbindung des Elektrodenfilms an den Strom-
kollektor zu Unterschieden in der elektrischen Perkolation der untersuchten Elektroden fiihren.
Wie die Ergebnisse zeigen, beeinflusst die im Ausgangszustand vorliegende elektrische Perkola-
tionsstruktur der binderbasierten Elektrode mafgeblich die Kapazititsausnutzung wihrend der
gesamten Zyklierung und kann sogar einen gréferen Einfluss auf die erzielbare Kapazitdt haben
als die nominelle Zusammensetzung der Elektrode.

Aus der Tiefenzyklierung von binderbasierten Elektroden mit Aktivmaterial aus CFF /Si-Bruch-
stiicken bzw. einer Mischung aus Kohlenstofffasern, Graphitflakes und 20 Gew.% Si-Pulver er-
gibt sich ein stabilerer Kapazitatsverlauf von C+ 20% Si (s. Abbildung 4.39a) im Vergleich zur
CFF/Si-Filmelektrode (s. Abbildung 4.35). Anhand der differentiellen Kapazitéten ldsst sich er-
kennen, dass im Gegensatz zur CFF /Si-basierten Elektrode in den ersten Zyklen von C + 20% Si
keine vollstédndige Lithiierung bis zur Ausbildung von kristallinem Li;55i4 stattfindet.

Bei zerkleinertem CFF/Si-Aktivmaterial wird davon ausgegangen, dass bei den entstandenen
Bruchstiicken das Silicium zumindest teilweise noch mit dem Kohlenstoffsubstrat verbunden und
aufgrund der geringeren duferlich zuginglichen Oberfléche weniger stark oxidiert ist. Die unter
vergleichbaren Zyklierbedingungen festgestellte stérkere Lithiierung der CFF/Si-Filmelektrode
wird auf die bessere lokale Konnektivitit zwischen Silicium und dem Kohlenstoffsubstrat zu-
riickgefithrt. Daraus resultiert eine verbesserte Einbindung des Siliciums in die perkolierende
Netzwerkstruktur der Elektrode und damit eine erhéhte Zugénglichkeit des Siliciums fiir Flek-
tronen. Nimmt man aufgrund der vergleichbaren Elektrodenstruktur eine gleich gute oder wegen
des geringeren Oxidanteils sogar eine bessere Zugénglichkeit des Siliciums fiir Li-lonen aus dem
Elektrolyten an, wird somit eine bessere Kapazitdtsausnutzung des Siliciums in der CFF/Si-
Filmelektrode ermoglicht.

Wie zuvor gezeigt wurde, fithrt eine gesteigerte Kapazitdtsausnutzung des Siliciums allerdings
zu einer stirkeren Degradation der Elektrode, die als Ursache fiir den stirkeren Kapazitéts-
riickgang der CFF/Si-Filmelektrode bei Tiefenzyklierung mit gleichbleibender Stromstérke im
Vergleich zu C + 20% Si gesehen wird. Die schlechtere elektrische Kontaktierung des Si-Pulvers
innerhalb der Elektrode, die aus einzelnen Aktivmaterialbestandteilen hergestellt wurde, stabi-
lisiert hingegen aufgrund der geringeren Silicilumausnutzung die Elektrodenstruktur und somit
den Kapazititsverlauf von C -+ 20% Si.

4.4.3. Einfluss der Oberflachenfunktionalisierung

Partikuldres Silicium Neben den bisher betrachteten Einfliissen der Strukturierung von C/Si-
Kompositmaterialien auf deren Funktionalitdt als Anodenmaterialien fiir Lithiumionenbatterien
wurde im Rahmen dieser Arbeit ebenfalls untersucht, inwieweit Methoden der Oberflichenfunk-
tionalisierung den Einsatz partikuléren Siliciums als Aktivmaterial in klassischen binderbasierten
Elektroden verbessern kénnen.

Wie aus der Literatur bekannt ist, ist insbesondere der Einsatz nanoskaligen Si-Pulvers als An-
odenmaterial in Lithiumionenbatterien mit hohen irreversiblen Kapazitéten im ersten Zyklus ver-
bunden, die in erster Linie mit der SEI-Bildung in Zusammenhang gebracht werden (vgl. 2.3.2).
Fiir eine Vollzellenanwendung bedeutet dies, dass die in der Anode irreversibel gebundene Li-
Menge in der Kathode zusétzlich vorgehalten werden muss, was sich negativ auf die Energiedich-
te der Zelle auswirkt. Im Rahmen dieser Arbeit wurde untersucht, inwieweit die Aufbringungen
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einer ,kiinstlichen SEI” mittels thermochemischer Oberflichenfunktionalisierung Lithium ver-
brauchende Nebenreaktionen verringern und somit die irreversible Kapazitat des ersten Zyklus
reduzieren sowie gegebenenfalls zu einer Stabilisierung der Elektrode in den Folgezyklen beitra-
gen kann.

Abbildung 4.40 vergleicht die Kapazititsverldufe von Elektroden, die unmodifiziertes bzw. mit-
tels thermochemischer Verfahren modifiziertes Si-Pulver (vgl. 3.3.2) als Aktivmaterial enthalten.
Bei Si_ C_ LiaCOg3 handelt es sich um Si-Pulver, das mithilfe des zweistufigen Verfahrens mit
Kohlenstoff und Lithiumcarbonat beschichtet wurde. Si_C/LiyR, wurde in einem einstufigen
Verfahren hergestellt, bei dem die Oberfliche des Si-Pulvers mittels Pyrolyse von Lithiuma-
crylat mit Kohlenstoff und Lithiumsilikatverbindungen versehen wird (vgl. 4.3.1). Die Elektroden
enthalten jeweils ca. 70 Gew.% Aktivmaterial (AM), 20 Gew.% PAA als Binder und 10 Gew.%
Leitruft (Hersteller: Denka). Die Zyklierung wurde nach dem Protokoll der Teilzyklierung mit
C-Raten-Steigerung und Kapazitétslimitierung (vgl. Abbildung 3.15) vorgenommen, bei der sich
in allen Zyklen an die galvanostatische Lithiierung ein cv-Schritt anschliefst.

Um die Volumenausdehnung des Siliciums bei der Lithiierung zu beschrinken, wurde eine La-
deschlussspannung von 80 mV gewéhlt. Zur Aktivierung des Siliciums im ersten Zyklus wird die
Elektrode nach Ausschopfung der galvanostatisch erreichbaren Lithiierungskapazitit mit wei-
teren 1000mAh/g Elektrodenmaterial (EM) im cv-Verfahren beladen. In den Folgezyklen darf
wihrend der Lithiierung (im cc- und cv-Schritt zusammen) die von Beginn des zweiten Zyklus an
kumulierte Kapazitdt 1000 mAh/g EM (entspricht ca. 1410 - 1430 mA /g AM) nicht iibersteigen.
Dadurch soll die in der Vollzelle zur Verfiigung stehende begrenzte Lithiummenge simuliert wer-
den. Weiteres Abbruchkriterium im cv-Schritt ist das Unterschreiten eines spezifischen Stroms
von 5mA /g EM.
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Abbildung 4.40.: Kapazitédtsverlauf von binderbasierten Elektroden, bei denen unmodifizier-
tes, nanoskaliges Si-Pulver (Si), Si-Pulver mit Kohlenstoff- und LisCOs-
Beschichtung (Si_C_LisCOg3) bzw. Si-Pulver mit Beschichtung aus pyroly-
siertem Li-Acrylat (Si_C/LixRy) als Aktiviaterial zum Einsatz kam. Die
Massenverhéltnisse von Aktivmaterial : Binder (PAA) : Leitruf betragen jeweils
70:20:10. Die Zyklierung erfolgte nach dem Protokoll der Teilzyklierung mit
C-Raten-Steigerung und Kapazitatslimitierung.

Wie aus Abbildung 4.40 hervorgeht, weist die Elektrode mit unmodifiziertem Si-Pulver im ersten
Zyklus eine irreversible Kapazitit von iiber 1200 mAh/g Aktivmaterial auf, was einer coulome-
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trischen Effizienz von nur 29% entspricht. Durch die Beschichtung des Siliciums mit Kohlenstoff
und Li-haltigen Verbingungen verringert sich die irreversible Kapazitdt des ersten Zyklus deut-
lich, was die sogenannte initiale coulometrische Effizienz von Si_C LisCOg auf 38% und von
Si_C/LixRy auf 54% erhoht.

Auch in den Folgezyklen sind Kapazitdtsausnutzung und Reversibiltdt der oberflichenmodifi-
zierten Materialien deutlich gesteigert im Vergleich zum Ausgangsmaterial, was sich anhand
der hoheren auf die Aktivmaterialmasse bezogenen Kapazititen und coulometrischen Effizien-
zen zeigt. Die differentiellen Kapazitéatsverldufe bestitigen die hohere Kapazitdtsausnutzung von
Si_C_Li;CO3 und Si_C/LicRy. Im Gegensatz zum Ausgangsmatierial entstehen bei der Li-
thiierung der oberflichenmodifizierten Materialien auch LitSi-Phasen mit x > 2, wihrend bei
unmodifiziertem Silicium nur Peaks erkennbar sind, die Li,Si mit x < 2 zugeordnet werden
kénnen.

Desweiteren wurde festgestellt, dass die erzielbare Lithiierungskapazitit direkt von der Rever-
sibilitdt der elektrochemischen Reaktionen und vom Innenwiderstand beeinflusst wird. So fithrt
der vergleichsweise hohe Innenwiderstand der Zelle mit unmodifiziertem Si (R; getit: 490 64 €2,
Rijii: 226 + 34 Q) dazu, dass die Lithiierungskapazitdt wihrend der gesamten Zyklierung durch
das Unterschreiten des minimal zuléssigen Stroms im cv-Schritt limitiert wird. Folglich wird die
als Grenzwert vorgegebene kumulierte Kapazitéit zu keinem Zeitpunkt erreicht.

Si_C_LiyCO3 (R;getit: 204+ 1682, Ry iz 73+21Q) und Si_ C/LixRy (Rjgeiir: 147 378, Ry i
68 +£26 1) zeigen deutlich geringere Innenwiderstdnde im Vergleich zum unmodifizierten Ma-
terial, was als Hinweis auf einen verbesserten Ladungsaustausch an der Grenzfliche zwischen
Aktivmaterial und Elektrolyt gewertet wird. Daher wird die Kapazititgrenze von 1000 mAh/g
EM in beiden Féllen erreicht. Obwohl Si C_LisCO3 etwas hohere Innenwiderstandswerte auf-
weist, wird die Lithilerungskapazitét bereits ab dem 9. Zyklus, bei Si_ C/LixRy hingegen erst
ab dem 27. Zyklus durch den Ah-Grenzwert limitiert, was auf die hoheren irreversiblen Kapa-
zitdten (geringere CE) von Si_C_LisCOs in den ersten Zyklen zuriickgefithrt wird. Durch die
Begrenzung der Lithiierungskapazitit wird die irreversible Kapazitdt in den Folgezyklen nicht
mehr ausgeglichen, was zu einem schnelleren Kapazitétsriickgang, aber hoheren coulometrischen
Effizienzen fiihrt. Fine Unterscheidung, welchen Beitrag Aktivmaterialverlust bzw. SEI-Bildung
zur irreversiblen Kapazitit liefern, ist bei der Zyklierung mit Kapazitatslimitierung anhand der
CRIC-Auswertung nicht moglich.

Partikuldre und selbsttragende C/Si-Komposite Von den im Rahmen dieser Arbeit elektro-
chemisch untersuchten Aktivmaterialien zeigen neben dem nanoskaligen Si-Pulver auch MW-
CNT-haltige Elektroden verhdltnismafig geringe coulometrische Effizienzen (vgl. Abbildung 4.32).
Wie Tabelle 4.4 zeigt, fiihrt eine Beschichtung von MW-CNT + 20% Si mit Kohlenstoff und Lithi-
umcarbonat mithilfe des zweistufigen Verfahrens ebenfalls zu einer Erhéhung der coulometrischen
Effizienz. Die im Vergleich zum nanoskaligen Si-Pulver geringere Steigerung der CE hingt mogli-
cherweise mit einer inhomogeneren Beschichtung aufgrund der hohen Oberfliche und komplexen
Struktur der MW-CNT/Si-Agglomerate zusammen.

An ausgewihlten selbsttragenden C/Si-Kompositen wurde eine Oberflichenfunktionalisierung
durch Aufbringung von pyrolytischem Kohlenstoff aus Saccharose durchgefiihrt (vgl. 3.3.1). Wie
Abbildung 4.41 am Beispiel von CFF_CNF 4 16% Si zeigt, werden durch die Kohlenstoftbe-
schichtung in den ersten Zyklen hohere spezifische Kapazitaten erreicht. Dies bestétigt die erwar-
tete Erhéhung der Aktivmaterialausnutzung, die auf einen verbesserten Ladungsaustausch auf-
grund einer hoheren elektrischen Leitfdhigkeit im Bereich der Elektrode/Elektrolyt-Grenzflache
zuriickgefiihrt wird. Wie sich bereits im Hinblick auf den Einfluss der Elektrodenstruktur und der
Anbindung zwischen Silicium und Kohlenstoffsubstrat gezeigt hat (vgl. 4.4.1 und 4.4.2), fiihrt
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Tabelle 4.4.:

4.4. Elektrochemische Eigenschaften

Vergleich der coulometrischen Effizienzwerte von MW-CNT + 20% Si ohne und mit

Beschichtung von Kohlenstoff und Lithiumcarbonat. Die Zyklierung beider Elektro-

den erfolgte nach dem Protokoll der Tiefenzyklierung (vgl. Abbildung 3.15).
Coulometrische Effizienz CE (%)

MW-CNT +20% Si 18,6 mA /g 100mA /g (50 Zyklen)
1. Zyklus 2. Zyklus Mittelwert £ Std.abw.
ohne C_LisCOs3 40,6 79,3 92,7+ 1,5
mit C_LipCO3 42,1 85,1 95,2+ 1,5

die hohere Kapazitdtsausnutzung allerdings auch in diesem Fall zu einer beschleunigten Degra-
dation des Elektrodenmaterials, die einen schnelleren Riickgang der Kapazitdt im Vergleich zur
Elektrode ohne zusitzliche Kohlenstoffbeschichtung zur Folge hat.
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Abbildung 4.41.: Vergleich der Kapazititsverlaufe von CFF_CNF + 16% Si mit und ohne Koh-

lenstoffbeschichtung. Die Zyklierung beider Elektroden erfolgte nach dem Pro-
tokoll der langsamen Tiefenzyklierung (vgl. Abbildung 3.15).
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5. Diskussion

5.1. Haupteinfliisse der CVD-Beschichtung auf die
Si-Morphologie

Wie in 4.2.1 vorgestellt wurde, konnen mithilfe des PE-CVD-Prozesses, der zur Si-Beschichtung
von Kohlenstoffsubstraten im Rahmen dieser Arbeit eingesetzt wurde, durch Variation der Pro-
zessparameter eine Reihe verschiedener Siliciummorphologien erzeugt werden. Als Haupteinfluss-
grofen wurden die Temperatur, die Probenposition relativ zur Plasmazone und die Substrat-
oberflache identifiziert. Im Folgenden werden iibergeordnete Zusammenhénge aufgezeigt, die sich
zwischen diesen Grofien und den Abscheidemechanismen bzw. der resultierenden Siliciummor-
phologie beobachten lassen.

Abhéngig von der Probenposition kénnen hdhere Temperaturen sowohl die Abscheidung glo-
bularer Siliciumstrukturen als auch das Wachstum von SiNW begiinstigen. Bei einer héheren
Temperatur der Gasphase kommt es dort verstérkt zur homogenen Keimbildung. Wenn die Pro-
be sich unterhalb der Plasmazone befindet (downstream), werden vermehrt Si-Keime mit dem
Gasstrom auf die Probenoberflache beférdert und fithren dort zur Ausbildung poréser Schichten,
die sich iiberwiegend aus globularen Siliciumpartikeln zusammensetzen. Hinweise darauf liefert
der Vergleich der Si-Struktur auf der Probenober- und -unterseite. Wahrend die Probenoberseite
iiberwiegend globulare Siliciumpartikel (Sekundérpartikel) aufweist, ist auf der Probenunterseite
eine dichtere Siliciumbeschichtung zu finden, die eher auf ein Schichtwachstum ausgehend von
heterogener Keimbildung schliefsen lasst (vgl. CFF + 21% Si, 4.2.1).

Wenn die Probe oberhalb der Plasmazone positioniert wird (upstream), werden ebenfalls weniger
globulare Si-Partikel abgeschieden. Stattdessen ist dort bei hohen Temperaturen eine vermehrte
Ausbildung von Siliciumnanodridhten zu beobachten. Anhand der Morphologie liegt die Ver-
mutung nahe, dass es sich bei den glatten faserférmigen Siliciumstrukturen mit sechseckigem
Querschnitt (vgl. Abbildung A.11b, S. 141) um monokristalline SINW handelt, die iiber einen
VLS-Mechanismus abgeschieden wurden [75]. Geht man von einem Reaktionsmechanismus ba-
sierend auf Eisen als Katalysator aus, sind dafiir Temperaturen > 1200°C nétig (vgl. 2.4.2).
Auch wenn iiber das Pyrometer meist geringere Temperaturen gemessen wurden, ist davon aus-
zugehen, dass lokal deutlich héhere Temperaturen vorherrschen kénnen. Einen Hinweis darauf
liefert das in Abbildung 5.1b gezeigte Quarzreaktorrohr, das wihrend des Beschichtungsver-
suchs infolge lokaler Uberhitzung verformt wurde. Die Beobachtung, dass insbesondere in der
N#he von Plasmaschiden, wo ebenfalls extrem hohe Temperaturen geherrscht haben miissen,
SiNW abgeschieden wurden, deutet ebenfalls auf einen VLS-Mechanismus hin.

Allerdings scheint fiir die Entstehung monokristalliner SINW nicht unbedingt ein sogenannter
Fremdelementkatalysator (foreign element catalyst [78]) wie beispielsweise Fe erforderlich zu sein,
da vergleichbare Si-Strukturen auch auf katalysatorfreien Proben nachgewiesen werden konnten
(z.B. CFF + 54%Si, vgl. 4.2.1). Daher wird davon ausgegangen, dass ein in der Literatur als
selbstkatalytisch bezeichneter Wachstumsmechanismus zugrundeliegt, der iiber die fliissige Phase
des abzuscheidenden Materials verlduft [78] und hohere Temperaturen im Vergleich zum VLS-
Mechanismus mit Fremdelementkatalysator bendtigt [79].
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Das lokale Auftreten derart hoher Temperaturen erklart auch, dass Reaktionen zwischen dem
Quarzrohr und dem Kohlenstoffsubstrat stattfinden kénnen, wie in Abbildung 5.1b in den rot
markierten Bereichen erkennbar ist. Dabei handelt es sich vermutlich um eine carbothermische
Reduktion von Quarz zu SiOy, das verdampfen und in kédlteren Zonen disproportionieren kann
(s. 2.4.2). Dieser Prozess ist vermutlich fiir die Abscheidung der ebenfalls nachgewiesenen SINW
mit amorpher SiOy-Hiille verantwortlich (z. B. CFF + 7% Si, vgl. 4.2.1).

Abbildung 5.1.: a) REM-Aufnahme der Bruchfliche der Siliciumbeschichtung von CFF + 21% Si,
b) Quarzreaktorrohr nach der Si-Beschichtung, rot markiert sind Zeichen hoher
Temperatureinwirkung

Neben SiNW unterschiedlicher Morphologie wurden auch verschieden stark facettierte globulare
Si-Strukturen beobachtet. Es wird davon ausgegangen, dass die globularen Siliciumpartikel nicht
nur durch eine Agglomeration von Primérkristalliten aus der homogenen Gasphasenreaktion ent-
stehen, sondern dass auch ein Kristallwachstum durch heterogene Reaktionen an der Oberfliche
dieser Siliciumstrukturen stattfindet und zur Ausbildung der facettierten Kristallflichen fiihrt.
Prinzipiell wire auch denkbar, dass die Kristallisation erst nach beendeter Si-Abscheidung durch
eine noch andauernde Warmebehandlung im Reaktionsraum eintritt. Da in direkter Nachbar-
schaft zueinander aber Si-Partikel mit unterschiedlich starker Facettierung gefunden wurden,
wird davon ausgegangen, dass auch ein Kristallwachstum durch heterogene Oberflichenreaktion
stattfindet. Die Unterschiede in der Morphologie werden auf lokal und zeitlich stark schwanken-
de Temperaturen zuriickgefiihrt, die dafiir verantwortlich sind, dass sich die Bedingungen fiir
Keimbildung und Kristallwachstum laufend dndern und somit auch die Préferenz dafiir bilden,
welcher der beiden Prozesse bevorzugt ablauft.

Dass in den meisten Fillen kein isotropes Kristallwachstum stattfindet, zeigt Abbildung 5.2.
Darin sind die aus den XRD-Daten (vgl. 4.2.1) ausgewerteten Texturkoeffizienten (vgl. A.3.4,
S. 145) in Abhéngigkeit der zugehorigen Netzebene dargestellt. Daraus ldsst sich fiir die meis-
ten C/Si-Komposite eine Vorzugsorientierung in < 111>-Richtung und — weniger stark aus-
geprigt — der <220>- und <311>-Richtung auf Kosten der <400>-, <331>- und <422>-
Orientierungen erkennen. Damit verhilt sich die Wachstumsgeschwindigkeit der Ebenen im we-
sentlichen umgekehrt proportional zu ihrer atomaren Besetzungdichte, wie es fiir das uneinge-
schrinkte Wachstum von Siliciumkristallen zu erwarten ist (vgl. 2.4.1). Lediglich das kommer-
zielle Siliciumnanopulver (nano-Si-Pulver) und die siliciumbeschichteten MW-CNT-Agglomerate
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(MW-CNT + 20% Si) weichen deutlich von diesem Trend ab, was méoglicherweise auf die Entste-
hung in der Gasphase (nano-Si-Pulver) bzw. eine unterschiedliche Wechselwirkung mit dem Sub-
strat (MW-CNT + 20% Si) zuriickzufiihren ist. Im Kristallwachstum nach Vorzugsorientierungen
wird auch der Grund fiir die bimodale Priméarkristallitgréfsenverteilung gesehen, die fiir die meis-
ten C/Si-Komposite beobachtet wird (vgl. Tabelle A.3, S. 145). Dabei zeigen in der Regel die
(111)-, (220)- und (311)-Ebenen bzw. die (331)- und die (422)-Ebenen &hnliche Werte.

1.8
X —— nano-Si-Pulver
1.6 A AN
o

14 - CF + 18% Si
&)
E 1.2 —e- - MW-CNT + 20% Si
(5]
E 1 - -=%= CFF + 21% Si
i
)
2 0.8 A CFF_MW-CNT + 24% Si
i
=
% 0.6 1 —=: - CFF_CNF + 20% Si
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0.4 1 ---#--- CFF_Fe + 49% Si

0.2

CFF + 54% Si
O T T T T T

(1L,1,1) (2200 (GL1) (400 (331 (422)
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Abbildung 5.2.: Texturkoeffizienten (TC) verschiedener C/Si-Komposite im Vergleich zum na-
noskaligen kommerziellen Siliciumpulver (nano-Si-Pulver) in Abhéngigkeit der
Kristallebenen (hkl)

Eine klare Unterscheidung zwischen Proben, die iiberwiegend SiINW bzw. globulare Si-Strukturen
enthalten, anhand ihrer Textur ist nicht moglich, da die Hauptvorzugsrichtung fiir das Wachstum
von SINW mit einem Durchmesser > 50 nm ebenfalls die <111>-Richtung ist [75]. Die Primér-
kristallitgrofien monokristalliner SINW sind aufserdem vermutlich zu grofs, um noch in Form ei-
ner Peakverbreiterung im Rontgendiffraktogramm auswertbar zu sein. Abbildung 5.1 a zeigt die
Bruchfliche der Siliciumbeschichtung von CFF +21% Si, die von globularen Si-Partikeln domi-
niert wird. An den grofsen, dichten Siliciumstrukturen lassen sich stengelartige Kristalle erahnen,
die ebenfalls auf eine bevorzugte Wachstumsorientierung schlieffen lassen.

Fiir Proben mit héherer spezifischer Oberflache ist ein Trend erkennbar, dass feinere Si-Strukturen
abgeschieden werden (vgl. 4.2.1). Findet die Siliciumbeschichtung unter Bedingungen statt, bei
denen verstdrkt homogene Keimbildung auftritt, kénnen aufgrund der groferen Oberfliche mit
dem Gasstrom in gleicher Zeit mehr Si-Keime auf die Oberfliche transportiert werden, was
vermutlich die Ausbildung kleinerer Nanopartikel wie im Fall von CFF_ MW-CNT + 24% Si be-
glinstigt.

5.2. Modelliiberlegungen zur elektrischen Leitfdhigkeit von
C/Si-Kompositen

Wie sich gezeigt hat (vgl. 4.2.1), ermoglicht die Modifikation der hierarchischen Struktur von
selbsttragenden Kohlefasersubstraten durch Einbringung von MW-CNT bzw. CNF die Abschei-
dung kleinerer Si-Partikel im Vergleich zu unmodifizierten Kohlefasergelegen. Die Wahl geeigneter
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Prozessparameter ermdglicht zudem die Abscheidung von Si-Nanodriéhten auf selbsttragenden
Kohlefasersubstraten. Welche Erwartungen an die Konnektivitdt zwischen Silicium und dem
Kohlenstoffsubstrat sich in Abhéngigkeit der Morphologie daraus ergeben, wird im Folgenden
anhand geometrischer Modelliiberlegungen skizziert und zu den experimentellen Beobachtungen
in Bezug gesetzt.

Wie in Abbildung 5.3 schematisch dargestellt, kann die Grenzfliche zwischen globularen Si-
Partikeln, die idealisiert als Kugeln betrachtet werden, und der Substratoberfliche als Punkt-
kontakt (a und b) angenommen werden bzw. im Fall von SINW als Flichenkontakt (c), der sich

aus der projizierten SINW-Querschnittsfliche ergibt.
(c)

Abbildung 5.3.: Schematische 2-dimensionale Darstellung von Packung, Konnektivitat und geo-
metrischer Verteilung einer Beschichtung mit grofen Kugeln (a), kleinen Kugeln
(b) und Dréhten (c). Die Summe der Fliche der einzelnen Objekte ist in allen
drei Fallen gleich.

(a) (b)

Die Anzahl der Kontaktpunkte zwischen Silicium und Kohlenstoff héngt bei Annahme eines
konstanten Si-Volumens und einer gleichbleibenden Kohlenstoffoberfliche von der Groke der Si-
Partikel ab. Bei Abscheidung kleinerer Partikel (Abbildung 5.3b) erhéht sich die Grenzfliche
zwischen Silicium und Kohlenstoff, weil mehr Kontaktpunkte an der Phasengrenze entstehen.
Die Konnektivitdt zwischen der Silicium- und der Kohlenstoffphase verbessert sich dadurch.
Im Vergleich zu einer dichtest gepackten Monolage aus groften Si-Partikeln (Abbildung 5.3a),
kénnen die kleineren Si-Partikel allerdings nur durch Anordnung in mehreren Lagen auf dem
Substrat untergebracht werden. Wegen des groferen Oberflichen/Volumen-Verhéltnisses kleine-
rer Si-Partikel nimmt bei gleichbleibender Si-Menge die freie Oberfliche des Siliciums zu und
die Anzahl moglicher Bindungen zwischen Si-Atomen innerhalb der Si-Phase nimmt ab. Dies
geht mit einer Zunahme an Punktkontakten zwischen den Si-Partikeln einher, was zu einer Er-
héhung der Kontaktwiderstdnde und damit zu einer Verringerung der Konnektivitdt innerhalb
der Si-Phase fiihrt.

Bei Erhéhung des Siliciumgehalts dominiert neben dem steigenden Volumenwiderstand des Sili-
ciums zunehmend auch die Konnektivitdt innerhalb der Si-Phase die elektrischen Eigenschaften
des Komposits. Dies bedeutet, dass abhingig vom Verhiltnis aus Partikelgrofe und zur Verfi-
gung stehender Substratoberfliche ab einer bestimmten Siliciummenge bei Abscheidung kleinerer
Partikel die schlechtere Konnektivitit innerhalb der Siliciumphase den Effekt einer potentiellen
Erhohung der Leitfahigkeit des Komposits durch die verbesserte Konnektivitdt zwischen Silicium
und Kohlenstoffsubstrat kompensieren und sogar iibertreffen kann.

Daraus ergibt sich, dass zur Optimierung der elektrischen Leitfahigkeit des C/Si-Komposits Si-
licium idealerweise als Monolage aus moglichst kleinen Partikeln auf der Kohlenstoffoberfliche
angeordnet werden muss. Gleichzeitig bedeutet dies, dass mit abnehmender Si-Partikelgrofe ei-
ne grofere Kohlenstoffoberfliche zur Verfiigung gestellt werden muss, damit die Si-Partikel als
Monolage untergebracht werden kénnen.

Im folgenden Zahlenbeispiel wird als Ausgangsoberfliche des unmodifizierten Kohlenstofffaserge-
leges, die zur Belegung mit Si-Partikeln zur Verfligung steht, ein Wert von 1m?/g angenommen.
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Dieser Wert liegt zwischen der gemessenen BET-Oberfléche (ca. 1,7m?/g) und dem von PAJKIC
[73, S. 121] berechneten Wert fiir Kohlenstofffasern (ca. 0,3m?/g), die den im Kohlefasergelege
enthaltenen Fasern hinsichtlich Form und Abmessungen &hnlich sind. Dann kénnen theoretisch
58,5 Gew.% Silicium mit einem Partikeldurchmesser von 1pum in Form einer Monolage darauf
abgeschieden werden. Verringert man den Durchmesser der Si-Partikel um einen Faktor 10 auf
100 nm, muss auch eine 10 mal hohere Kohlenstoffoberflache, also 10 m?/g, zur Verfiigung gestellt
werden, um die Anordnung des Siliciums in einer Monolage zu ermoglichen.

In der Praxis hat sich gezeigt, dass schon bei einem Si-Gehalt von ca. 21 Gew.% die Si-Partikel
mit einem Durchmesser von ca. 1 pm nicht mehr monolagig auf dem unmodifizierten Kohlenstoff-
fasergelege angeordnet vorlagen (vgl. 4.2.1, CFF + 21% Si). Dies ist vor allem auf die inhomogene
Verteilung des Siliciums zuriickzufithren. Aus dem Zahlenbeispiel wird auch deutlich, dass die
Oberflachenerhthung, die durch eine Modifikation der hierarchischen Struktur des C-Geleges im
Rahmen dieser Arbeit erzielt wurde, noch zu gering ist, um Si-Partikel < 100 nm optimal an das
Kohlenstoffsubstrat anzubinden.

Bei der Verteilung eines definierten Siliciumvolumens auf einem Substrat in Form von SiNW
héngt die Groke der Grenzfliche und damit die Konnektivitdt zwischen Silicium und Koh-
lenstoff bei festgelegter Verteilungsdichte der SINW nur von deren Durchmesser ab, der sich
umgekehrt proportional zur SINW-Lénge verhilt (Abbildung 5.3¢). Die Konnektivitdt inner-
halb der Siliciumphase verindert sich ebenfalls nur bei Variation des Durchmessers, da das
Oberflachen/Volumen-Verhéltnis der SINW nicht von ihrer Linge abhéngt. Die Lange der Sili-
ciumdrihte steigt unter den angenommenen Voraussetzungen mit abnehmendem SiNW-Durch-
messer und bei Erh6hung des Siliciumvolumens. Je grofer sie ist, desto hoher ist auch der Volu-
menwiderstand der SINW in Léngsrichtung, also bei Elektronentransport zwischen SINW-Spitze
und dem perkolierendem Netzwerk des selbsttragenden Kohlefasersubstrats. Fiir eine optimier-
te elektrische Leitfihigkeit von C/SiNW-Kompositen ergibt sich daraus, dass die Si-Dréhte nur
so lang wie ndétig sein sollen, um einen minimalen Abstand zu benachbarten SINW einzuhal-
ten, der sich beispielsweise aus der Volumenausdehnung des Silicium bei der elektrochemischen
Zyklierung ableiten liefe.

5.3. Bewertung der elektrochemischen Funktionalitdt der
C/Si-Komposite und Schlussfolgerungen fiir eine optimierte
Struktur

Aus den Zusammenhéingen zwischen Materialstruktur, physikalischen Eigenschaften sowie den
identifizierten Degradationsmechanismen lassen sich fiir die in dieser Arbeit untersuchten C/Si-
Kompositstrukturen hinsichtlich ihrer elektrochemischen Eigenschaften folgende Hauptaussagen
ableiten:

e Je besser die Einbindung des Siliciums in das elektrisch perkolierende Netzwerk der Elek-
trode ist, desto hoher ist die Kapazititsausnutzung. Dies gilt fiir die Konnektivitit zwischen
Silicium und Kohlenstoff auf lokaler Ebene, die beispielsweise dafiir sorgt, dass mit binder-
basierten Elektroden, die C/Si-Bruchstiicke als Aktivmaterial enthalten, héhere Kapazité-
ten erreicht werden im Vergleich zu Aktivmaterialmischungen aus einzelnen Silicium- und
Kohlenstoffpartikeln (vgl. 4.4.2). Noch weiter steigern ldsst sich die Kapazitatsausnutzung
durch die hervorragende Anbindung des Siliciums an eine elektrisch leitfahige interpene-
trierende Netzwerkstruktur wie sie durch die Si-Beschichtung selbsttragender Kohlenstoft-
substrate mittels PE-CVD erzielt wird (vgl. 4.4.1 und 4.4.2).

e Neben einer verbesserten elektrischen Anbindung des Siliciums innerhalb der Elektrode
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fithrt sowohl eine langsamere (geringere Strome) als auch eine tiefere (geringere Lade-
schlussspannung) Zyklierung zu einer hoheren Kapazitdtsausnutzung. Dies bestdtigen Un-
tersuchungen mit verschiedenen Zyklierprotokollen (Tiefen- und Teilzyklierung, vgl. 4.4.2
und 4.4.1).

Die elektrische Dekontaktierung des Aktivmaterials und der damit einhergehende Kapazi-
tatsverlust sind umso stéirker ausgeprigt, je hoher die Kapazitdtsausnutzung des Siliciums
einerseits und der lokale Si-Gehalt andererseits sind, da beides zu einer groferen loka-
len Volumenexpansion des Aktivmaterials fithrt. Der Verlust der elektrischen Anbindung
kann durch mechanische Dekontaktierung verursacht werden, was insbesondere bei dich-
ten Siliciumstrukturen wie im Fall Si-beschichteter partikuldrer Kohlenstofffasern und bei
vollstédndiger Lithiierung bis zur Kristallisation von Lij5Sis zu beobachten ist (vgl. 4.4.1).
Eine Verdichtung der urspriinglich porésen Siliciumstruktur wie sie fiir CFF /Si-Komposite
nachgewiesen wurde (vgl. 4.4.2), behindert die Zugénglichkeit des Siliciums fiir den Elektro-
lyten. Daher limitiert die Li"-Diffusion den Ladungsaustausch und schrinkt somit ebenfalls
die elektrische Anbindung ein.

Eine Erweiterung der hierarchischen Struktur selbsttragender C-Substrate hin zu kleine-
ren Skalen durch die Integration von CNF bzw. MW-CNT ermdoglicht die Abscheidung
weniger dichter Siliciumstrukturen (SiNP bzw. SINW). Dadurch wird die Verdichtung der
Si-Struktur bei der Zyklierung im Vergleich zu unmodifizierten CFF /Si-Kompositen ver-
hindert bzw. reduziert (vgl. 4.4.1). Damit verbunden ist eine bessere Zugénglichkeit des
Aktivmaterials fiir den Elektrolyten, die sich wiederum positiv auf die Kapazitdtsausnut-
zung auswirkt. Wenn das Silicium iiberwiegend in Form von SiNW vorliegt, wird dennoch
eine vergleichsweise gute Zyklenstabilitéit erreicht (z. B. CFF_ CNF + 16% Si). Die erhéhte
mechanische Stabilitit der Elektrode wird auf eine bessere Kontaktierung zwischen Silicium
und dem Substrat im Fall von SINW im Vergleich zu Nanopartikeln zurtickgefiihrt.

Mit siliciumbeschichteten MW-CNT-Agglomeraten wird ebenfalls eine vergleichweise gute
Zyklenstabilitdt erreicht, obwohl bis iiber den 25. Zyklus hinaus eine vollstindige Lithi-
ierung bis zur Ausbildung von cr-Lij5Siy stattfindet. Der Grund wird einerseits in der
Verteilung des Siliciums auf eine hohe Substratoberfliche gesehen, die entsprechend zu ei-
ner geringen lokalen ,Si-Konzentration” fiihrt. Andererseits wird davon ausgegangen, dass
die pordse hierarchische Agglomeratstruktur die nétige Resilienz bietet, um die Volumen-
ausdehnungen des Siliciums zu tolerieren. Die hohe Aktivmaterialoberfliche wirkt sich al-
lerdings nachteilig auf die coulometrische Effizienz aus, da sie Li-verbrauchende Nebenre-
aktionen beglinstigt.

Um die Zyklenstabilitat der untersuchten C/Si-Kompositstrukturen weiter zu erhdhen, wére
daher die effektivste Maknahme, das Aktivmaterialvolumen im lithiierten Zustand insgesamt
zu reduzieren oder zumindest zu vereinheitlichen. Dafiir sind prinzipiell mehrere Moglichkeiten
denkbar:
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e Line bewusste Einschrankung der Konnektivitat zwischen Silicium und Kohlenstoff oder der

elektrischen Perkolation innerhalb der Elektrode, um die Siliciumausnutzung zu verringern.
Dadurch wird die Kapazitdtsausnutzung und folglich die Volumeninderung eingeschréankt.
Gleichzeitig verringert sich allerdings die erzielbare spezifische Kapazitit und es kommt zu
einer stiarkeren Erwarmung der Zelle durch ohmsche Verluste.

Eine Einschrinkung der Zykliertiefe und damit der Kapazitdtsausnutzung des Siliciums,
um insbesondere die Bildung von cr-Liy5Si4 zu verhindern. Die Betriebsstrategie der Zelle
kénnte vorsehen, die Zyklierparameter an die noch verfiigbare Kapazitit anzupassen, so
dass anfangs ungenutztes Silicium als ,Pufferkapazitdt” fungiert. Dafiir ist allerdings eine
prézise Diagnostik des tatsdchlichen Ladezustands notwendig, die bei Vollzellen durch den
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Einfluss der Kathode auf den Spannungsverlauf der Zelle erschwert wird. Die Betriebss-
trategie miisste auferdem fiir jede Elektrodenzusammensetzung und -struktur individuell
angepasst werden.

e Eine Anpassung der eingesetzten Siliciummenge an die Aufnahmefihigkeit der Elektro-
denstruktur fiir die Volumeninderungen des Aktivmaterials. Dadurch ist eine hohe Kapa-
zitdtsausnutzung und ein Betrieb bei geringen Anodenpotentialen moéglich. Beides wirkt
sich positiv auf die Energiedichte der Zelle aus, sofern die Masse bzw. das Volumen der
inaktiven Komponenten sich in Grenzen halten.

Die letzte Variante ist aus materialwissenschaftlicher Sicht am reizvollsten, weil sie die geforder-
te Funktionalitét auf Ebene der Elektrodenstruktur integriert und nicht an Zusatzkomponenten
auferhalb der Zelle weitergibt. Wie in 2.3.3 beschrieben, besteht ein hiufig gewihlter Ansatz fiir
binderbasierte Filmelektroden in der Optimierung des Binders, der kompressibel und gleichzeitig
elastisch verformbar sein soll. Allerdings besteht bei binderbasierten Elektroden grundsétzlich
die Gefahr, dass sich bei Volumendnderung des partikuléren Aktivmaterials die im Binder di-
spergierten Bestandteile gegeneinander verschieben und ein Kontaktverlust eintritt [96].

Selbsttragende hierarchische C/Si-Kompositelektroden haben das Potential, der binderbasier-
ten Konzeption iiberlegen zu sein, wenn ihre Funktionalitit der Ladungsiibertragung und -
speicherung (vgl. 2.3.3) um eine Stabilisierungsfunktion ergénzt wird. Dazu muss die Basis-
struktur méoglichst inkompressibel sein, um dem Druck durch die Volumenausdehnung des Ak-
tivmaterials und dem Gegendruck der Zelle standzuhalten. Sie soll auferdem nach aufen hin
frei von Silicium sein, um die elektrische Kontaktierung der Elektrode optimal zu gewahrleisten.
Das Silicium soll sich nur innerhalb der Poren ausdehnen, ohne diese zu blockieren. Daher soll
es bestmoglich an die kleineren Kohlenstoffelemente im Inneren der Elektrode angebunden sein,
also idealerweise in Form einer Monolage aus Nanopartikeln oder kurzer Nanodréahte. Die inne-
ren Kohlenstoffelemente sollen auferdem flexibel genug sein, um die elektronische Kontaktierung
zum Silicium auch bei Volumenénderung aufrechtzuerhalten.

Ausgehend von den genannten Anforderungen ldsst sich das Bild einer pordsen, starren K&-
figstruktur” mit ,beweglichen Gliedern” zeichnen. Zur verfahrenstechnischen Umsetzung einer
derartigen Struktur erscheint ein Top-Down-Ansatz, wie er in dieser Arbeit verfolgt wurde, viel-
versprechender als ein Bottom-Up-Ansatz, um die mechanisch belastbare dufiere Struktur zu
generieren und gleichzeitig deren optimale Verbindung mit den inneren Strukturelementen zu
gewdhrleisten. Die gleichméfige Einbringung von Kohlenstoff- und Siliciumkomponenten vorge-
gebener Morpholgie ausschlieflich innerhalb der Geriiststruktur stellt jedoch eine Herausforde-
rung dar.
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6. Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurde der Einfluss der dreidimensionalen Struktur von C/Si-Komposit-
elektroden sowie der Oberflichenzusammensetzung Si-haltiger Aktivimaterialien und Elektroden
auf deren elektrochemische Funktionalitét untersucht. Ziel war es, aus den Ergebnissen Riick-
schliisse fiir die verbesserte Nutzbarkeit von Silicium als Anodenmaterial fiir Lithiumionenbat-
terien abzuleiten. Dazu wurden C/Si-Komposite durch Gasphasenabscheidung von Silicium auf
kommerziellen partikuldren und selbsttragenden Kohlenstoffsubstraten hergestellt, um den Zu-
sammenhang zwischen Kompositstruktur und den damit einhergehenden physikalischen und elek-
trochemischen Eigenschaften zu untersuchen.

Desweiteren wurden an nanoskaligem kommerziellem Si-Pulver und selbst hergestellten C/Si-
Kompositen Untersuchungen zur Oberflichenfunktionalisierung mittels nasschemischer Metho-
den durchgefiihrt. Diese dienten dem Ziel, die Grenzflicheneigenschaften der Elektrodenmate-
rialien gezielt zu beeinflussen, um den Ladungsaustausch an der Aktivmaterialoberfliche zu ver-
bessern und die SEI-Bildung im elektrochemischen Betrieb zu reduzieren.

Physikochemische Beschreibung der Kompositmaterialien

Kohlenstoffsubstrate

Die Entwicklung von C/Si-Kompositmaterialien orientierte sich an hierarchischen Strukturmo-
dellen. Als Substratmaterialien wurden partikulédre und selbsttragende Kohlenstoffwerkstoffe ein-
gesetzt, die sich in ihrer hierarchischen Struktur und deren geometrischer Ausdehnung stark un-
terscheiden. Neben PAN-basierten Kohlenstofffasern (CF, ¢} ca. 7,5nm, L ca. 135 pm) dienten
bis ca. 1 mm groke Agglomerate aus Multiwall Carbon Nanotubes (MW-CNT, @ ca. 5 - 20 nm,
L > 1ypm) und selbsttragende Kohlenstofffasergelege (CFF') auf Basis von PAN-Endlosfasern (0
ca. 7,5 um) und Graphitflakes als Kohlenstoffsubstrate.

Die Komplexitdt der hierarchischen Struktur selbsttragender Substrate wurde durch die Einbrin-
gung von MW-CNT bzw. Kohlenstoffnanofasern (CNF) als zusétzliche Strukturelemente weiter
erh6ht und diente dem Zweck, die fiir die Anbindung von Silicium zur Verfiigung stehende Ober-
flache zu vergrofern. Zur Modifikation der hierarchischen Struktur wurden verschiedene verfah-
renstechnische Ansétze verfolgt. Dabei erwies sich die mechanische Einbringung von MW-CNT
durch Vakuuminfiltration als am geeignetsten, um die spezifische Oberfliche des selbsttragen-
den Kohlenstoffmaterials zu erhohen. Die chemische Gasphasenabscheidung von CNF mithilfe
eines Eisenkatalysators in situ auf dem Kohlefasergelege bewirkte hingegen eine bessere Anbin-
dung der nanoskaligen Kohlenstoffelemente an das Substrat. Es stellte sich heraus, dass sich die
zusétzlich eingebrachten Kohlenstoffnanostrukturen auf die elektrische Durchtrittsleitfihigkeit
des Kohlefasergeleges kaum auswirken, weil das perkolierende Netzwerk des Grundsubstrats die
elektrischen Eigenschaften der hierarchisch modifizierten Kohlefasersubstrate dominiert.

C/Si-Komposite

Die Beschichtung der Kohlenstoffsubstrate mit Silicium erfolgte in Anlehnung an vorausgegan-
gene Arbeiten mittels Mikrowellenplasma unterstiitzter CVD. Zur Beschichtung partikulérer
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6. Zusammenfassung

Kohlenstoffsubstrate kam ein Wirbelschichtprozess zum FEinsatz, wihrend selbsttragende Koh-
lenstoffsubstratete im Festbettbetrieb mit Si beschichtet wurden. Ziel der CVD-Beschichtung
war es einerseits, moglichst nanoskalige Siliciumstrukturen auf dem Substrat abzuscheiden, um
wahrend der elektrochemischen Zyklierung auftretende mechanische Spannungen zu reduzieren,
andererseits eine moglichst gute Anbindung des Siliciums an das Substrat zu schaffen, um die
elektrische Kontaktierung zwischen Substrat und Aktivmaterial bestmoglich zu gewahrleisten.
Im Fokus der Arbeit stand insbesondere der Einfluss der hierarchischen Struktur des Substrats
auf Morphologie, Oberflacheneigenschaften und elektrische Leitfihigkeit der C/Si-Komposite.

Abhéngig von den Beschichtungsparametern, insbesondere der Beschichtungstemperatur und der
Probenposition im Mikrowellenresonator, wurde Silicium in Form diinner Schichten, globularer
Partikel oder in Form von Siliciumnanodriahten (SiNW) abgeschieden. Es zeigte sich, dass die
Abscheidung &hnlicher Si-Mengen bei Erhohung der Substratoberfliche erwartungsgeméif ten-
denziell zur Ausbildung diinnerer Schichten bzw. kleinerer Si-Partikel fiihrt. Unter Beriicksich-
tigung der Prozessbedingungen und Substrateigenschaften wurden anhand von Untersuchungen
der Morphologie, der Zusammensetzung, der Textur und Kristallitgréfsenverteilung Mechanismen
vorgeschlagen, die zur Ausbildung der charakteristischen Strukturen fiihren.

Es zeigt sich, dass die BET-Oberfliche der C/Si-Komposite in erster Linie von den geometrischen
Abmessungen und der Oberflichenmorphologie ihrer Strukurelemente beeinflusst wird, deren Zu-
sammenhang sich im Oberflachen/Volumen-Verhéltnis ausdriickt. Die elektrische Durchtrittsleit-
fahigkeit hingegen sinkt erwartungsgemif mit steigendem Si-Anteil, und zwar tendenziell umso
stirker, je mehr die Oberflicheneigenschaften des Komposits vom Silicium dominiert werden. Ein
signifikanter Einfluss der hierarchisch modifizierten Struktur selbsttragender C/Si-Komposite auf
die Durchtrittsleitfihigkeit war nicht erkennbar. Anhand geometrischer Modelliiberlegungen wur-
de aufgezeigt, wie Kompositstruktur und -zusammensetzung mit der elektrischen Leitfdhigkeit
zusammenhdngen. Dazu wurde einerseits der Volumenwiderstand des Siliciums beriicksichtigt,
andererseits die Konnektivitdt der Phasen, sowohl an der Grenzflache zwischen Kohlenstoff und
Silicium, als auch innerhalb der Si-Beschichtung.

Oberflachenfunktionalisierung

Ziel der Oberflichenfunktionalisierung war es, mithilfe nasschemischer Methoden ez situ, also
vor Verwendung der Materialien in der fiir den Einsatz bestimmten elektrochemischen Zelle,
eine  kiinstliche SEI” zu erzeugen. Dadurch wurde ein verbesserter Ladungstransfer zwischen
Elektronen und Li-Ionen an der Grenzfliche zwischen Aktivmaterial und Elektrolyt angestrebt.
Gleichzeitig sollte eine Passivierung gegen die Zersetzung des Elektrolyten erfolgen, der die SEI-
Bildung wihrend des Zellbetriebs einschrénkt und den dadurch verursachten irreversiblen Kapa-
zitatsverlust reduziert.

Die nasschemische Oberflichenfunktionalisierung diente der Abscheidung kohlenstoff- und lithi-
umhaltiger Komponenten auf der Oberfliche der Aktivmaterialien. Mithilfe eines zweistufigen
Verfahrens wurde zunédchst Kohlenstoff durch Pyrolyse von Saccharose auf das Substrat aufge-
bracht, danach eine Schicht aus Lithiumcarbonat (LioCOg3) abgeschieden. Die berechneten theo-
retischen Schichtdicken der Funktionskomponenten liegen jeweils im Bereich von ca. 1nm. In
einem einstufigen Verfahren wurde Lithiumacrylat (C3H3LiO3) auf die Siliciumoberfliche aufge-
bracht und pyrolysiert. Als Hauptbestandteile wurden Kohlenstoff und Lithiumsilikate (LisSiOs,
LizSigOg,) identifiziert.
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Beurteilung der elektrochemischen Funktionalitit

Die elektrochemische Charakterisierung der hergestellten und funktionalisierten Kompositmate-
rialien wurde in Halbzellenkonfiguration mit 2-Elektroden-Anordnung durchgefiihrt, wobei me-
tallisches Lithium als Gegen- und Referenzelektrode diente. Bei selbsttragenden C/Si-Kompositen
wurde eine binderfreie Konzeption verfolgt, die es erlaubt das Kompositmaterial ohne weitere
Verarbeitung als selbsttragende Elektrode einzusetzen, da das Kohlenstoffsubstrat zusammen
mit dem elektrolytgefiillten Porenraum ein elektronisch/ionisch leitfdhiges interpenetrierendes
Netzwerk (IPN) bildet. Partikuldre Aktivmaterialien wurden zur mechanischen Stabilisierung
und elektrischen Kontaktierung mithilfe von Leitruf und einer Kupferfolie als Stromkollektor zu
binderbasierten Elektroden verarbeitet.

Der Einfluss folgender Materialaspekte auf die elektrochemischen Eigenschaften der entwickelten
Kompositmaterialien stand im Vordergrund der Untersuchungen:

e Komplexitit der hierarchischen Struktur
e Konnektivitidt der Einzelkomponenten innerhalb der Elektrode
e Effekt der chemischen Oberflichenfunktionalisierung

Die Untersuchung der einzelnen Aspekte wurde an ausgewahlten Materialien durchgefiihrt. Dabei
kamen verschiedene Zyklierprotokolle zum Einsatz, die teilweise speziell auf das zu untersuchende
Material zugeschnitten waren.

Komplexitit der hierarchischen Struktur

Der Einfluss der Komplexitét der hierarchischen Struktur auf die elektrochemischen Eigenschaf-
ten wurde an C/Si-Kompositen mit dhnlichem Si-Gehalt (ca. 20 Gew.%) auf Basis von Kohlen-
stofffasern, MW-CNT, unmodifizierten und mit MW-CNT bzw. CNF hierarchisch modifizierten

Kohlenstofffasergelegen untersucht.

Es zeigte sich, dass die massenspezifische irreversible Kapazitit des ersten Zyklus in erster Linie
von der spezifischen Oberflache der Gesamtheit aller elektrochemisch aktiven Substanzen (incl.
Leitruf) abhéngt und mit steigender Oberfliche stark zunimmt. Bezogen auf die BET-Oberflache
sinkt die irreversible Kapazitdt mit steigender Oberfliche der Aktivmaterialien allerdings iiber-
proportional stark. Dies wird als Hinweis aufgefasst, dass hochoberflichige Aktivmaterialien nach
dem ersten Zyklus eine diinnere SEI aufweisen als Aktivmaterialien mit geringer Oberfliche.

Die irreversible Kapazitat der Folgezyklen héngt einerseits von der Elektrode/Elektrolyt-Grenz-
fliche ab, andererseits von der Konnektivitdt zwischen Kohlenstoffsubstrat und Silicium, die
mafsgeblich von deren Phasengrenzfliche bestimmt wird. Anhand der von GAUTHIER et al.
[29] vorgeschlagenen Methode zur Auswertung der kumulierten relativen irreversiblen Kapa-
zitdt (CRIC) zeigte sich, dass bei C/Si-Kompositen geringer spezifischer Oberfliche, allen voran
Si-beschichteten Kohlenstofffasern, der Kapazititsverlust wihrend des Zyklierens in erster Li-
nie durch Dekontaktierung des Siliciums verursacht wird. Dieser Zusammenhang wird auf die
eingeschrinkte Phasengrenzfliche zwischen Silicium und Kohlenstoff zuriickgefiihrt, die mit ei-
ner in Relation zum Si-Gehalt geringen Anbindung des Siliciums an das Kohlenstoffsubstrat
einhergeht. C/Si-Komposite mit hoher spezifischer Oberfliche wie insbesondere MW-CNT/Si-
Komposite weisen hingegen bei vergleichbarem Si-Gehalt eine grofere Phasengrenzfliche und
somit eine bessere Konnektivitit zwischen Silicium und Kohlenstoff auf. Bei diesen Materialien
tritt der irreversible Kapazitatsverlust im Laufe der Zyklierung vor allem durch SEI-Wachstum
auf.
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6. Zusammenfassung

Konnektivitdat der Einzelkomponenten

Inwiefern die Konnektivitdt der Einzelkomponenten die Funktionalitit einer C/Si-Elektrode be-
einflusst, wurde untersucht, indem selbsttragende C/Si-Komposite zerkleinert wurden, um die
Ausdehnung ihrer interpenetrierenden Netzwerkstruktur lokal auf Bruchstiicke zu begrenzen.
Daraus hergestellte binderbasierte Elektroden wurden einerseits mit selbsttragenden Elektro-
den verglichen, deren interpenetrierendes Netzwerk die komplette Elektrode umfasst, anderer-
seits mit binderbasierten Elektroden, bei denen Silicium und Kohlenstoff als Einzelbestandteile
eingebracht wurden. Zur Untersuchung der elektrochemischen Eigenschaften kamen zwei ver-
schiedene Zyklierprotokolle zum Einsatz. Die Zyklierung erfolgte einerseits galvanostatisch mit
C-Raten-Steigerung (18,6 - 372mA /g) unter Ausnutzung eines weiten Potentialbereichs (5mV -
2V), andererseits mit Teillithiierung im cccv-Verfahren und eingeschranktem Potentialbereich
(80mV - 1,5V).

Es stellte sich heraus, dass erwartungsgeméf eine eingeschrinkte Lithiierung die Zyklenstabilitit
erh6ht. Dieser Effekt war bei selbsttragenden Elektroden am stirksten ausgeprigt. Bei nahezu
vollstandiger Lithiierung lieferten selbsttragende C/Si-Komposite in den ersten Zyklen eine fast
doppelt so hohe Kapazitit (ca. 1100mAh/g C/Si-Komposit bei 372 mA /g) wie aus demselben
Material hergestellte binderbasierte Elektroden. Darauf folgte allerdings ein sehr viel gravieren-
derer Riickgang der Kapazitdt. Es wird angenommen, dass die durchgingigere Konnektivitit
der Phasen eine bessere Ausnutzung der Speicherkapazitdt des Siliciums ermoglicht. Die da-
mit verbundene stirkere Volumenausdehnung wird als Grund fiir eine schnellere Degradation
des Elektrodenmaterials und den daraus resultierenden Kapazititsverlust angesehen. Anhand
von Post-mortem-Untersuchungen bestétigte sich eine stirkere Strukturverinderung der selbst-
tragenden Elektroden, die sich unter anderem in einem stérkeren Riickgang der Porositdt im
Vergleich zu den binderbasierten Elektroden duferte.

Bei binderbasierten Elektroden, die eine Mischung aus kommerziellem nanoskaligem Silicium-
pulver, Graphitflakes und Kohlenstofffasern als Aktivmaterialien enthielten, konnte bei Teilli-
thiierung kaum Kapazitit entnommen werden. Bei héherem Siliciumgehalt verschlechterte sich
die Kapazitatsausnutzung. Die Griinde dafiir werden im hohen Polarisationswiderstand gesehen,
der darauf zuriickgefithrt wird, dass das Si-Pulver in stark oxidiertem Zustand vorlag (bis zu
67 Gew.% SiOz).

Effekt der Oberflichenfunktionalisierung

Mithilfe der nasschemischen Oberflichenfunktionalisierung von Si-Pulver konnte die irreversible
Kapazitat im ersten Zyklus um bis zu 50% reduziert werden und der Kapazitétsriickgang im
Laufe der Zyklierung verringert werden. Das einstufige Beschichtungsverfahren erwies sich dabei
als effektiver als das zweistufige Verfahren.

Bewertung der untersuchten Elektroden- und Materialkonzepte

Aus den Ergebnissen dieser Arbeit kann geschlussfolgert werden, dass die selbsttragende hierar-
chische Elektrodenkonzeption der binderbasierten iiberlegen sein kann, wenn folgende Bedingun-
gen erfiillt sind:

e Die Basisstruktur muss inkompressibel genug sein, um eine Ausdehnung des Siliciums in
die darin befindlichen Poren zu ermdglichen, ohne diese zu verschliefsen.

e Silicium soll mit bestmoglicher Konnektivitdt an die Kohlenstoffstrukturen im Inneren der
Elektrode angebunden sein. Gleichzeitig sollen nach aufien hin siliciumfreie Kohlenstotfele-
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mente zur elektrischen Kontaktierung und zur mechanischen Lastaufnahme der Elektrode
dienen.

e Die im Inneren der Basisstruktur befindlichen kleineren Kohlenstoffelemente miissen hin-
reichend flexibel sein, um die elektronische Kontaktierung bei Volumenausdehnung des
Siliciums aufrechtzuerhalten.

Aus den genannten Anforderungen ergibt sich eine Elektrodenkonzeption, die auf einer porésen,
starren Grundstruktur mit ,beweglichen Gliedern” basiert. Aus verfahrenstechnischer Sicht er-
scheint ein Top-Down-Ansatz, wie er im Rahmen dieser Arbeit verfolgt wurde, vielversprechender
als ein Bottom-Up-Ansatz, um die geforderte mechanisch belastbare Geriiststruktur zur Verfi-
gung zu stellen. Eine Herausforderung stellt die lokale Abscheidung von Kohlenstoffelementen
und insbesondere Silicium im Inneren der Struktur dar.

Bei binderbasierten Elektroden besteht das grundsitzliche Problem, dass sich bei Volumenan-
derung des partikuldren Aktivmaterials die im Binder dispergierten Bestandteile gegeneinander
verschieben, womit die Gefahr eines Kontaktverlusts einhergeht. Daher konnen die Vorteile von
oberflichenfunktionalisierten partikuldren Aktivmaterialien erst dann voll zum Zuge kommen,
wenn sie in Kombination mit Bindern eingesetzt werden, die kompressibel und gleichzeitig elas-
tisch verformbar sind und dadurch die Volumenénderungen des Aktivmaterials ausgleichen, ohne
die elektrische Kontaktierung zu zerstoren.

Es wird postuliert, dass hierarchisch sturkturierte partikulire C/Si-Komposite, wie beispiels-
weise Si-beschichtete MW-CNT-Agglomerate, zu einer Verbesserung binderbasierter Elektroden
beitragen konnen. Sie bieten eine hervorragende Konnektivitét zwischen Silicum und Kohlenstoff-
substrat und verfiigen iiber eine intrinsische, elektrisch perkolierende Netzwerkstruktur. Zudem
bietet ihr Porenraum Platz fiir die Ausdehnung des Siliciums. Dadurch kénnen derartige Struk-
turen dazu beitragen, die Verschiebung des Aktivmaterials zu verringern und elektrisch leitfahige
Pfade innerhalb der Bindermatrix aufrechtzuerhalten.

Fiir eine Anwendung der Oberflaichenfunktionalisierung auf hierarchisch strukturierte partikulére
und auch selbsttragende C/Si-Kompositmaterialien wird zudem das Potential gesehen, die Elek-
trodenfunktionalitdt zusitzlich zu steigern, indem der irreversible Verlust von Li-lonen reduziert
wird.
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7. Summary

This thesis comprises and investigation regarding the influence of the three-dimensional structure
of C/Si composite electrodes as well as surface properties of active materials and electrodes
based on Si on their electrochemical properties. It is the aim of this work to draw conclusions
about improving the usability of Si as anode material in lithium ion batteries. Therefore, C/Si
composites were produced by chemical vapor deposition of silicon on commercially available
particulate and self-supporting carbon substrates in order to investigate the relationship between
composite structure and related physical and electrochemical properties.

Moreover, surface functionalization was investigated at nanoscale Si powder and self-made C/Si
composites that were functionalized by wet-chemical methods. The idea behind these investiga-
tions was a targeted manipulation of interface properties of the electrode materials to improve
charge transfer at the surface of the active material and reduce SEI formation in the electroche-
mical mode.

Physicochemical description of the composite materials

Carbon substrates

The development of C/Si composite materials is guided by hierarchical structure models. Parti-
culate and self-supporting carbon materials were used as substrate materials that strongly differ
in hierarchical structure and geometric extend. Next to PAN based carbon fibers (CF, @ about
7.5 pm, L about 135pm), about 1 mm large agglomerates of multiwall carbon nanotubes (MW-
CNT, O about 5 - 20 nm, L > 1pm) and self-supporting carbon fiber fabrics (CFF) based on
PAN continuous fibers () about 7.5 pm) and graphite flakes served as carbon substrates.

The complexity of the hierarchical structure of the self-supporting substrates was increased by
adding MW-CNT and carbon nanofibers (CNF) with the purpose of increasing the surface for Si
deposition. The hierarchical structure was modified by different processing approaches. The most
appropriate approach to increase the specific surface of the self-supporting carbon material was
mechanical deposition of MW-CNT by vacuum infiltration. In situ chemical vapor deposition of
CNF on carbon fiber fabrics using an iron catalyst caused an improved connectivity of nanoscale
carbon structures to the substrate. Investigations showed only a minor influence of additional
carbon nanostructures on the through-plane conductivity as the percolating network of the base
substrate dominates the electrical properties of the hierarchically modified carbon substrate.

C/Si composites

Coating of the carbon substrates with silicon was conducted by microwave plasma assisted CVD
based on previous investigations. Particulate carbon substrates were coated by a fluidized bed
process and self-supporting carbon substrates by a fixed bed process with Si. On the one hand,
the aim of the CVD coating was to obtain as fine nanoscale silicon structures as possible to
decrease mechanical stresses during electrochemical cycling. On the other hand, it was the idea
to create an as good as possible contact of silicon to the substrate to guarantee the best possible
electrical connectivity between substrate and active material. The focus of this work was to
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7. Summary

study the influence of the substrate’s hierarchical structure on morphology, surface properties,
and electrochemical properties of the C/Si composites.

Silicon was deposited in the shape of thin layers, globular particles, or silicon nanowires (SINW)
depending on the coating parameters, in particular temperature and sample position in the mi-
crowave resonator. By increasing the surface of the substrate, one observes a trend to thinner
layers or smaller Si particles, respectively, as expected. Taking the process conditions and sub-
strate properties into account, mechanisms for the formation of characteristic structures were
suggested based on investigations of the morphology, composition, texture, and distribution of
crystallite sizes.

The BET surface of the C/Si composites is primarily influenced by the geometric dimensions and
the surface morphology of its structural elements. This relation may be expressed by the sur-
face/volume ratio. In contrast, as expected, the electrical through-plane conductivity decreased
with increasing Si content. This relation increased the more the surface properties of the compo-
site are dominated by silicon. An influence of hierarchically modified structures of self-supporting
C/Si composites on the through-plane conductivity is not visible. The relation between compo-
site structure and composition on the one and electrical conductivity on the other hand was
shown based on a geometric model: volumetric resistance of silicon and phase connectivity at the
carbon-silicon interface and within the silicon coating were taken into account.

Surface functionalization

The purpose of the surface functionalization was to create an “artificial SEI” using ex situ wet-
chemical methods, i.e., applying the methods before introducing the materials into electrochemi-
cal cells, with the intention to improve charge transfer of electrons to the Li ions at the interface
between active material and electrolyte. At the same time the aim was to passivate against de-
composition of the electrolyte that would limit SEI formation in the cell and, therefore, reduce
irreversible capacity loss.

The wet-chemical surface functionalization is one means to deposit carbon and lithium com-
ponents at the surface of the active material. Using a two step process, carbon was deposited by
pyrolysis of saccharose followed by deposition of a layer of lithium carbonate (LisCOg). Theore-
tical calculations give layer thicknesses of the functional components of about 1nm. In a one step
process, lithium acrylate (C3H3LiO2) was deposited on the silicon surface and pyrolyzed. The
most important resulting components were carbon and lithium silicates (LisSiO3, LisSiaOj).

Evaluation of the electrochemical functionality

The electrochemical characterization of the thus obtained and functionalized composite materials
was conducted in half cell configuration in a two electrode setup where metallic lithium served
both as counter and reference electrode. Self-supporting C/Si composites were synthesized with a
binder-free concept. The carbon substrate forms an electron and ion conducting interpenetrating
network (IPN) with the pores filled by electrolyte. Thus, the composite material could be used
as a self-supporting electrode without additional process steps. Particulate active materials were
processed with carbon black and copper foil that serves as a current collector in order to achieve
mechanical stability and electrical contact.

The focus of the investigations was on the influence of the following aspects on the electrochemical
properties of the developed composite materials:

e complexity of the hierarchical structure
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e connectivity of individual components within the electrode
e impact of the chemical surface functionalization

Each individual aspect was investigated with selected materials using different cycling protocols,
where some of the cycling protocols were tailored to the material under investigation.

Complexity of the hierarchical structure

The influence of the complexity of the hierarchical structure on electrochemical properties was
investigated with C/Si composites containing about 20 wt.% of Si based on carbon fibers, MW-
CNT, carbon fiber fabrics hierarchically modified with MW-CNT and CNF, and carbon fiber
fabrics as received.

One observes that the gravimetric irreversible capacity of the first cycle mostly depends on the
specific surface of the total of all electrochemically active substances (including carbon black). It
strongly increases with increasing surface. With reference to the BE'T surface area, the irreversible
capacity decreases disproportionately with increasing surface area of the active materials. This
result indicates that active materials with a high specific surface exhibit a thinner SEI after the
first cycle than active materials with small specific surface.

The irreversible capacity of following cycles depends on the electrode-electrolyte interface on
the one hand and connectivity between carbon substrates and silicon, which mostly depends on
their phase boundaries, on the other hand. An analysis of the cumulated relative irreversible
capacity (CRIC) based on the method of GAUTHIER et al. [29] reveals that the capacity loss
during cycling of C/Si composites with small specific surface is mostly caused by disconnection,
in particular if Si coated carbon fibers are used. The observed relation may be related to the
limited phase boundary between silicon and carbon that comes along with a poor connection of
silicon to the carbon substrate relative to the Si content. Compared to that, C/Si composites with
high specific surface area as in particular MW-CNT/Si composites show a larger phase boundary
if one considers a comparable Si content. Thus, they show a better connectivity between silicon
and carbon. Such materials suffer from irreversible capacity loss during cycling mostly because
of SEI growth.

Connectivity of individual components

The influence of the connectivity of individual components on the functionality of the C/Si elec-
trode was investigated by chopping self-supported C/Si composites in order to limit the extent
of their interpenetrating network structure to fractions of the material. First, the thus obtained
binder-based electrodes were compared to self-supporting electrodes with interpenetrating net-
works throughout the electrode. Second, they were compared to binder-based electrodes where
silicon and carbon were separate components. Their electrochemical properties were examined
with two different cycling protocols. On the one hand, galvanostatic cycling was performed with
increasing C-rates (18.6 - 372mA/g) within a wide range of potentials (5mV - 2V). On the
other hand, cycling was conducted with partial lithiation using a cccv procedure and a limited
potential range (80 mV - 1.5V).

The result was that limiting lithiation leads to an improvement of cycling stability with a most
pronounced impact in case of self-supporting electrodes. Comparing self-supporting C/Si compo-
sites to binder-based electrodes from the same material, one observes that within the first cycles
self-supporting C/Si composites show an almost two times higher capacity (about 1100mAh/g
of C/Si composite at 372mA/g) at almost complete lithiation. One may expect that a more
continuous connectivity of phases facilitates utilization of the storage capacity of silicon. The re-
sulting increase in volume extension may be the reason for a faster degradation of the electrode
material and capacity loss. Post mortem analysis confirms that self-supporting electrodes show
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7. Summary

stronger structural changes resulting in a stronger decrease of porosity compared to binder-based
electrodes.

At partial lithiation of binder-based electrodes, that contain a mixture of commercially available
nanoscale silicon powder, graphite flakes, and carbon fibers as active material, extracting charge
was hardly possible. By increasing the silicon content, the degree of capacity exploitation dete-
riorates. The reason for this behavior is a high polarization resistance that is caused by strongly
oxidized Si powder (up to 67 wt.% of SiO2).

Impact of surface functionalization

Using wet-chemical surface functionalization of Si powder, the irreversible capacity in the first
cycle was reduced by 50 % and one observes lower capacity loss during cycling. The one step
process proved to be more efficient than the two step process.

Assessment of the investigated electrode and material concepts

The conclusion of this thesis is that self-supporting hierarchical electrode concepts may be su-
perior to binder-based concepts if the following conditions are fulfilled:

e The base structure is sufficiently incompressible to allow for extension of silicon into the
pores of the structure without closing them.

e The connectivity between silicon and the carbon structure inside the electrode shall be
as good as possible. At the same time carbon elements that are free from silicon shall
guarantee electrical connection and mechanical load bearing.

e Carbon elements in the inside of the base structure need to be sufficiently flexible to
maintain electrical connections at volume extension of silicon.

Based on these requirements, one may conclude an electrode concept with a porous and stiff base
structure and flexible elements. In order to guarantee for a mechanically reliable base structure
a top-down approach as conducted in this thesis appears to be more promising from a process
engineering point of view than a bottom-up approach. One major challenge is the need for local
deposition of carbon elements and most importantly silicon into the inside of the structure.

One fundamental problem with binder-based electrodes are relative movements of the particulate
active material at volume extension that may cause disconnection. That is why the advantages of
surface functionalized particulate active materials only fully come into play if they are combined
with binders that may be distorted in a compressible and elastic way at the same time to be
able to compensate for volume changes of the active material without destroying the electrical
connections.

This thesis postulates that hierarchically structured particulate C/Si composites as for example
Si coated MW-CNT agglomerates may improve binder-based electrodes. They provide an out-
standing connectivity between silicon and the carbon substrate and show an intrinsic electrically
percolating network structure. Moreover, pores of the material offer space for silicon extension.
That is why the presented structures may contribute to reduce relative movements of the material
to sustain electrically conductive paths within the binder matrix.

Applying surface functionalization to hierarchically structured particulate as well as self-supported
C/Si composite materials show a promising potential to further improve the functionality of the
electrode by reducing the irreversible loss of lithium ions.

132



A. Erganzende Daten und Berechnungen

A.1. Gerateliste

Tabelle A.1.: Liste der eingesetzten Geréte und Software

Bezeichnung Hersteller Modell, Details
Batterietestgerit BaSyTec CTS LAB, +- 6V, +-3A
EDX-Detektor Oxford Software: INCA, s. Tabelle 3.4
Instruments
Muffelofen Nabertherm N41/H
. 870, Anzeigegenauigkeit: 0,0001
Feinwaage Rern ABJ 220-4%/1,g Anze?gegenauigkei: 0,0001g
Oberflachen- Micromeritics ASAP 2010
analysator Gemini 2375
(Physisorption)
Handschuhbox Jacomex P(Box), Ar-Atmosphére, mit Reinigungseinheit
und Gaszirkulation zur kontinuierlichen
Entfernung von Feuchtigkeit und Sauerstoft
Messeinheit zur Agilent Prézisions-LCR-Meter E4980A, mit
Bestimmung der 4-Leiter-Messbriicke fiir selbsttragende Proben
Durchtritts- (Eigenbau LSWV)
leitfahigkeit Solartron Potentiostat 1285, mit Messanordnung fiir

Pulverschiittungen (Eigenbau LSWV)

Kammerofen mit

Al»O3-Auskleidung

Eigenbau LSWV

mit Hybridheizung (Mikrowellen und resistiv)

Kammerofen mit

Eigenbau LSWV

mit Hybridheizung (Mikrowellen und resistiv)

Graphitauskleidung
Kryostat Lauda Ecoline RE 110
VWR 11508
Magnetron Muegge Mikrowellenfrequenz: 2,45 £+ 0,5 GHz,
Mikrowellenleistung: 400 - 2500 W
Mikrowellenresonator Eigenbau LSWV Mon(?modenreaktor mit TMo1o-Mode
Multimodenreaktor
Potentiostat Zahner elektrik IM6e, Software THALES 4.14 USB
Pyrometer Keller PZ20 AF1, Temperaturbereich: 200 - 2000 °C
Ultraschallbad BANDELIN Sonorex Super RK 106, HF-Leistung: 120/240W,
electronic HF-Frequenz: 35kHz
Ultraschallsonotrode  Branson Sonifier W-450D mit Mikrospitze
Universalschrank Memmert UFE 400, programmierbare Temperatursteuerung,
regelbare Ventilation
Rasterelektronen- Jeol JSM-840A, s. Tabelle 3.4
mikroskop Zeiss LEO 1530, s. Tabelle 3.4
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A. Ergéinzende Daten und Berechnungen

Thermolyne

F 21100, vertikale Anordnung, Quarzglasrohr

Rohrofen Thermal
Technology

Typ T. H., horizontale Anordnung, dicht
gesintertes AlyO3-Rohr

Carbolite

HST 12 /400, horizontale Anordnung,
aufklappbar, Quarzglasrohr

Rontgendiffraktometer Philips

X’Pert MPD PW 3040, s. Tabelle 3.4

Walzenstuhl Netzsch

272.50, Mod.60
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A.2. Hierarchische Modifikation von Kohlenstoffsubstraten

A.2. Hierarchische Modifikation von Kohlenstoffsubstraten

A.2.1. Vakuuminfiltration von MW-CNT

Abbildung A.1.: Unterseite eines mit ca. 3 Gew.% MW-CNT vakuuminfiltrierten Kohlenstofffa-
sergeleges

A.2.2. Katalytische Abscheidung von Kohlenstoffnanofasern

Abbildung A.2 und Abbildung A.3 zeigen REM-Aufnahmen einer Probe, die hergestellt wur-
de, indem Kohlenstoffnanofasern mittels thermischer CVD 4n situ auf einem mit Fe-Katalysator
versehenen Kohlenstofffasergelege (CFF _Fe R1) abgeschieden wurden. Die roten Pfeile in Abbil-
dung A.2 kennzeichnen Stellen, an denen Kohlenstoffnanofaseranséitze aus Katalysatorpartikeln
hervorgehen.

Abbildung A.2.: REM-Aufnahme eines mit Fe-Katalysator versehenen Kohlenstofffasergele-
ges (CFF_Fe R1), auf dem Kohlenstoffnanofasern mittels thermischer CVD
bei 700°C, 29 Vol.% Ethenkonzentration, 8,6 cm?®/s Gesamtvolumenstrom fiir
30 min abgeschieden wurden. Die erzielte Beladung betrigt 0,5 Gew.%.
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A. Ergéinzende Daten und Berechnungen

Tabelle A.2.: Ubersicht der Parameterstudie zur Abscheidung von Kohlenstoffnanofasern auf mit
Fe-Katalysator impragniertem Kohlenstofffasergelege mittels thermischer CVD

Substrat Aprobe  ARohr Vv VRohr APro’be v CoHy T t Am Am Yo
(m?)  (em?)  (m®fs)  (emfs)  (em®fs)  (vol%)  ('€) (b)) (Gew%) (Gew%/m) (%)

CFF_FeRl 9,1 96 86 09 8.1 20 700 05 05 10 001
CFF_Fe R1 9,1 9,6 7,4 0,8 6,9 17 700 0,5 1,3 2,6 0,04
CFF_FeR2 126 785 61,0 08 9.8 35 700 1 20 20 021
CFF_Fe R2 12,6 78,5 62,6 0,8 10,0 6 700 1 2,5 2,5 0,15
CFF_FeR2 126 785 1223 16 19.6 35 700 1 31 31 016
CFF_FeR2 126 785 1223 16 19,6 35 700 2 46 23 013
CFF_FeR2 126 785 61,0 08 9.8 35 700 2 55 28 031
CFF_Fe R2 12,6 78,5 62,6 0,8 10,0 6 700 2 9,0 2,7 0,17
CFF FeK 785 785 61,0 08 61,0 35 700 2 87 44 049
CFF_FeK 785 785 610 08 61,0 35 700 2 54 27 031
CFF FeK 785 785 61,0 08 61,0 35 700 2 61 31 028

CFF _Fe R1: Kohlenstofffasergelege mit Fe-Katalysator, wirmebehandelt im Rohrenofen, Charge 1
CFF _Fe R2: Kohlenstofffasergelege mit Fe-Katalysator, wirmebehandelt im Rohrenofen, Charge 2
CFF _Fe K: Kohlenstofffasergelege mit Fe-Katalysator, warmebehandelt im Kammerofen

Aprobe: geometrische Probenquerschnittsfliche

ARronr: Querschnittsfliche des Reaktorrohrs

V': Gesamtvolumenstrom aller Gase

VURohr: Nnominelle Stromungsgeschwindikeit im leer Reaktorrohr

Aprope - v: anteiliger Volumenstrom, der die Probe durchstréomt

C5H 4: Volumenkonzentration des Precursorgases Ethen

T': Prozesstemperatur

t: Prozesszeit

Am: Beladung, Massenzunahme bezogen auf Masse der beschichteten Probe

Am: Abscheiderate bezogen auf die Massenzunahme der Probe
Yo: Ausbeute, Am bezogen auf die Masse an Kohlenstoff im Precursoranteil von Ap,.pe - v

Die rot markierten Stellen in Abbildung A.3 zeigen an derselben Probe Beispiele von Nanofa-
serspitzen, die im Riickstreuelektronenbild hell erscheinen. Der Materialkontrast ldsst auf eine
erhohte Fe-Konzentration in diesen Bereichen schlieffen. Daraus ldsst sich ableiten, dass das Na-
nofaserwachstum vermutlich iiber einen tip growth mechanism ablduft.
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A.3. Herstellung und Analyse von C/Si-Kompositen

Abbildung A.3.: REM-Aufnahmen eines Kohlenstofffasergeleges, auf dem mittels thermischer
CVD mithilfe von Fe-Katalysator Kohlenstoffnanofasern abgeschieden wurden:
Sekundérelektronenaufnahme (a), Rickstreuelektronenaufnahme (b)

A.3. Herstellung und Analyse von C/Si-Kompositen

A.3.1. Probenpositionsierung im Mikrowellenreaktor

145 mm

32-33,5mm
2-teilige
Quarzglas- — |

Quarzglasreaktor

/
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|
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65 - 68 mm

2-5mm

f

Héhe MW-
Resonator:
43 mm
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Kohlenstoffkurzfasern
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40-41 mm

Quarzglasreaktor
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Quarzfritte

{_ Abstandshalter aus
porésem Al,0,

Abbildung A .4.: Prinzipskizze der Probenpositionierung im Monomodenmikrowellenreaktor bei
der Beschichtung mit Silicum mittels PE-CVD im Festbettbetrieb: Probe am
oberen Ende des Mikrowellenapplikators (a), Probe am unteren Endes des Mi-
krowellenapplikators (b)

Wenn die Probe am oberen Ende des Mikrowellenapplikators positioniert wurde, wurde sie z. T.
noch mit einem unmodifizierten Kohlenstofffasergelege als Filter von oben bedeckt, um die Ab-
scheidung von Partikeln aus homogener Zersetzung in der Gasphase auf der Probe zu reduzieren.
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A. Ergéinzende Daten und Berechnungen

A.3.2. REM-Aufnahmen

(b)

Abbildung A.5.: REM-Aufnahmen von CF + 18% Si: Faser mit Abscheidungen im Gréfenbereich
von ca. 1 pm, bei denen es sich vermutlich um Einkristalle handelt (a), Fasero-
berfliche mit inselartiger Partikelstruktur < 100 nm (b)

(a)

Abbildung A.6.: REM-Aufnahmen von MW-CNT + 36% Si, hergestellt bei 900 W und einer mitt-
leren Feststofftemperatur von 640 °C: dufsere Agglomeratoberfliche ohne grobe
Si-Kristalle (a), MW-CNT im Inneren der Agglomerate, die von einer gleichmé-
fsigen, diinnen Si-Schicht umgeben sind; zusétzliche globulare Strukturen treten
nicht auf (b)
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A.3. Herstellung und Analyse von C/Si-Kompositen

Abbildung A.7.: REM-Aufnahmen der Probenunterseite von CFF + 21% Si: Kohlenstofffasern
und Graphitflakes sind iiberwiegend von einer dichten, facettierten Si-Schicht
bedeckt. Stellenweise sind globulare Partikel einer Gréfse von 400 - 700 nm zu
erkennen.

(a)

Abbildung A.8.: REM-Aufnahmen von CFF_ MW-CNT mit ca. 24 Gew.% Si: Netzwerk von glo-
bularen Si-Partikeln < 100 nm, die keine Facettierung aufweisen, auf der Ober-
seite einer Probe mit 3,2 Gew.% MW-CNT (a), teilweise abgeloste Schicht aus
mit grofen Si-Kristallen bedeckten MW-CNT einer Probe mit 0,5 Gew.% MW-
CNT (b)
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A. Ergéinzende Daten und Berechnungen

Abbildung A.9.:

140

(c)

Aufnahmen der plasmazugewandten Seite von CFF_CNF +20% Si: a) Foto
der Probe, die Plasmaschiden und eine inhomogene Farbgebung aufweist. Der
Durchmesser des Halbkreises betriigt 4 cm. b) REM-Aufnahme des gelb-braunen
Bereichs, Nanowires mit Lingen > 10um sind erkennbar; ¢) und d) REM-
Aufnahmen aus dem blauen Bereich, die iiberwiegend globulare Strukturen zei-
gen.



A.3. Herstellung und Analyse von C/Si-Kompositen

Abbildung A.10.: REM-Aufnahmen der plasmazugewandten Seite von CFF _Fe -+ 5,5% Si, Be-
schichtung bei 250 - 400 W MW-Leistung, Pyrometertemperatur ca. 430 -
490 °C, Beschichtungsdauer 5 min, Probenposition oberhalb der Plasmazone

(b)

Abbildung A.11.: REM-Aufnahmen der plasmazugewandten Seite von CFF + 54% Si, Beschich-
tung bei 380 - 1450 W MW-Leistung, Pyrometertemperatur ca. 700 - 1200 °C,
Beschichtungsdauer 10 min, Probenposition oberhalb der Plasmazone
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A. Ergéinzende Daten und Berechnungen

Abbildung A.12.: REM-Aufnahmen der plasmazugewandten Seite von CFF + 7% Si, Beschich-
tung bei 330 - 400 W MW-Leistung, Pyrometertemperatur ca. 500 - 600 °C,
Beschichtungsdauer 5 min, Probenposition oberhalb der Plasmazone

Abbildung A.13.: Foto des mittels mikrowellengestiitzter PE-CVD im Multimodenreaktor herge-
stellten CFF /Si-Komposits, das zur Untersuchung des Einflusses der Konnekti-
vitidt der Einzelkomponenten innerhalb der Elektrode auf deren elektrochemi-
sche Eigenschaften (s. 4.4.2) eingesetzt wurde. Der Probendurchmesser betrégt
10mm. Die Inhomogenitit der Si-Beschichtung ist anhand der unterschiedlich
farbigen Bereiche zu erkennen. Der fehlende Bereich auf der linken Seite ist
auf einen Plasmaschaden zuriickzufiihren. Die roten, gestrichelten Linien mar-
kieren die Schnittkanten des Probenbereichs, der zu Bruchstiicken zerkleinert
wurde. Selbsttragende Elektroden wurden aus den farbigen Zonen auferhalb
des markierten Bereichs entnommen.
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A.3. Herstellung und Analyse von C/Si-Kompositen

Abbildung A.14.: REM-Aufnahmen aus verschiedenen Bereichen des in A.13 dargestellten
CFF/Si-Komposits, das mittels mikrowellengestiitzter PE-CVD im Multimo-
denreaktor hergestellt wurde und bei den in 4.4.2 beschriebenen elektrochemi-
schen Untersuchungen als Aktivmaterial eingesetzt wurde.
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A. Ergéinzende Daten und Berechnungen

A.3.3. Bestimmung der Primarkristallitgrolie

Die Bestimmung der Primérkristallitgrofe der synthetisierten C/Si-Komposite und des verwen-
deten kommerziellen Siliciumpulvers (vgl. 3.1.1) erfolgte durch Auftragung der XRD-Daten in
Form von Williamson-Hall-Plots mithilfe der Software X’Pert High Score Plus (Version 4.1) von
PANalytical wie in der Online-Hilfe [97] beschrieben. Als Linienprofilstandard fir den Profilfit der
untersuchten Daten wurde das gefittete Linienprofil des Korund-Standards NIST SRM 1976b!
[98] verwendet. Abbildung A.15 zeigt exemplarisch Williamson-Hall-Plots der Siliciumreflexe von
CFF + 21% Si.

|sm:t. B* Cos(Th) =0.14(8) + 0.7(1)*Sin(Th) | williamson-Hall ot Sar(Struct. B) * Sar(Gos(Th)) = 0.236400 +-0.061422 *Sar(Sin(Th))
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[A]: 819(175) Grosse (B8] 181548500 01 015 02 025 03 035 04 0.45 05
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Abbildung A.15.: Williamson-Hall-Plots von CFF + 21% Si. Die orange markierten Punkte kenn-
zeichnen jeweils die Werte, die zu den Si-Reflexen der (111)-, (220)-, (311)- und
(400)-Ebenen (a) bzw. zu den Si-Reflexen der (331)- und (422)-Ebenen gehoren

(b).

Neben den Primérkristallitgrofen (PKG) kénnen auch Gitterverspannungen (g) mithilfe der
Williamson-Hall-Auftragung ermittelt werden, da beide Grofen zu einer Peakverbreiterung bei-
tragen konnen. Der linearen Auftragung (vgl. Abbildung A.15a) liegt die Annahme zugrunde,
dass kleine Primérkristallitgrofen die Hauptursache der Peakverbreiterung sind, wihrend bei
der quadratischen Auftragung (vgl. Abbildung A.15b) Gitterverspannungen den dominierenden
Effekt bei der Peakverbreiterung darstellen [97].

Zur Auswertung von PKG und € wurden die XRD-Daten sowohl in Form linearer als auch quadra-
tischer Williamson-Hall-Plots aufgetragen. Die Belastbarkeit der berechneten Werte wurde dabei
jeweils anhand der Qualitiit der Ausgleichsgeraden bewertet. Tabelle A.3 zeigt eine Ubersicht der
Werte, deren Plots die geringsten Abweichungen zwischen Ausgleichsgerade und Messpunkten
aufzeigten.

Y NIST: National Institute of Standards & Technology, SRM: Standard Reference Material®
Der Standard wurde freundlicherweise vom Lehrstuhl fiir Chemische Verfahrenstechnik der Universitéit Bay-
reuth zur Verfiigung gestellt.
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A.3. Herstellung und Analyse von C/Si-Kompositen

Tabelle A.3.: Mittels Williamson-Hall-Auftragung ermittelte Priméarkristallitgrofien (PKG) und
Gitterverzerrungen (e) der Siliciumbeschichtung von C/Si-Kompositen und des ver-
wendeten kommerziellen nanoskaligen Si-Pulvers

Probe PKG1 el PKG2 €2
(nm) (%) (nm) (%)
kommerzielles nanoskaliges 41-47 < 0,07 37-38 <0
Si-Pulver
CF +18% Si 33-39 0,1-0,2 25-26 < 0,04
MW-CNT +20% Si 31-35 0,07-0,17 15-21 0
CFF + 21%Si D 35-62 0,33-0,4 12-18 0
CFF_MW-CNT +24% Si (U 25-29 0,12-0,24 13-15 <0
CFF_CNF +20%Si @ 21-27 0,13-0,3 7-17 < 0,06
CFF_Fe +48%Si @ 25-31 0,17-0,3 11-14 <0
CFF + 54%Si @ 32-53 0,19-0,3 - -

Die Probe befand sich bei der Si-Abscheidung Vunterhalb bzw. &) oberhalb der Plasmazone.

A.3.4. Bestimmung der Texturkoeffizienten

Zur Untersuchung der kristallographischen Textur des Siliciums wurden aus den XRD-Daten
gemik SPIESS et al. [99, S. 468-470] die Texturkoeffizienten TC nach folgender Formel bestimmt:

1(hkl)

Io(hkl)
l k Ii(hkl)i

k Zai=1 T0(hkl);

TC(hkl) = (A1)

Dabei stehen I(hkl) fiir die gemessene Intensitit der Netzebene (hkl), I°(hkl) fiir die relative
Intensitat der Netzebene (hkl) geméf der Silicium-Referenzkarte PDF 00-027-1402 und k fiir die
Anzahl der gemessenen Peaks. Die Aufbereitung der Rohdaten erfolgte mittels X'Pert HighScore
Plus [89], Version 4.1, in folgenden Schritten:

1. Glattung der Daten (Glédttalgorithmus: Lernende Gliattung)
2. Bestimmung des Untergrunds incl. Entfernung amorpher Anteile

3. Umrechnung von automatischer Divergenzblende (automatic divergence slit, ADS) in fest-
stehende Divergenzblende (fized divergence slit, FDS)

4. Entfernung von Kao

Die in A.1 eingesetzten Peakintensitéten /(hkl) wurden aus den aufbereiteten Rohdaten mittels
Microsoft Excel durch numerische Differenzierung ermittelt.
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A. Ergéinzende Daten und Berechnungen

A.4. Oberflaichenfunktionalisierung

A.4.1. REM-Aufnahmen und Diagramme

(©) | (@)

Abbildung A.16.: REM-Aufnahmen des verwendeten kommerziellen Si-Pulvers im Ausgangszu-

146

stand (a), nach Beschichtung mit Kohlenstoff (b), mit Kohlenstoff und LioCO3
(¢), mit Li-Acrylat und anschlieftender Pyrolyse (d). Alle Proben wurden ohne
Besputterung bei einem Arbeitsabstand von ca. 6 mm untersucht. Die Anre-
gungsspannung betrug 3kV.



A.4. Oberflichenfunktionalisierung
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Abbildung A.17.: Vergleich der BET-Oberflachen der oberflichenfunktionalisierten Si-Pulver
und des Ausgangsmaterials

Abbildung A.18.: REM-Aufnahmen der Oberflichenstruktur von Kohlenstoftfasern des selbsttra-
genden Kohlefasergeleges im Ausgangszustand (a) und nach Oberflichenfunk-
tionalisierung mit Kohlenstoff (b und c)
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A. Ergéinzende Daten und Berechnungen

A.4.2. Berechnungen

Die Berechnung der Schichtdicke z (m) einer Funktionsschicht erfolgte mithilfe der BET-Oberflache
des jeweiligen Substrats Appr s (m?/g), der absoluten Substratoberfliche Ag (m?), der Sub-
stratmasse mg (g), des Beschichtungsvolumens Vg (m®), der Beschichtungsmasse mp (g) und
der Dichte der Beschichtung pp (g/m?) iiber folgende Zusammenhénge:

Ag

VBZ@ZAS'Z (A.3)
PB

Lost man Gleichung (A.2) nach Ag auf, setzt sie in Gleichung (A.3) ein und 16st anschliefend
nach z auf, ergibt sich

mp

(A4)

Zz =

pB - ABET,S - Mg

Die Anzahl der Atomlagen n wurde aus der Schichtdicke z iiber den Gitterebenenabstand d
berechnet:

z

== A5

n=2 (4.5)

Die Umrechnung zwischen Stoffmengenanteil x; (At.%) und Massenanteil w; (Gew.%) der Kom-

ponente ¢ eines Kompositsystems, das insgesamt k Komponenten umfasst, erfolgte gemék folgen-
der Gleichungen:

w; = ]f—, (A.6)
2j=1 %5 Mj
Mz
S

In Gleichung (A.4), (A.5), (A.6) und (A.7) wurden die in Tabelle A.4 aufgelisteten Material-
kenngrofen eingesetzt.
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A.5. Elektrochemische Untersuchungen

Tabelle A.4.: Materialkenngrofen, die zur Berechnung der Zusammensetzung und Schichtdi-
cke von oberflichenfunktionalisierten Kompositen verwendet wurden. Die Kristall-

sturkturdaten wurden aus den PDF-Daten der ICDD-Datenbank entnommen.

Komponente Dichte p M 100 %-Peak d PDF-Nummer/
(g/cm®)  (g/mol) (hkl) (A) Referenz
Li ; 6,941 ; - -
Si 2,33 28,086 (111) 3,1355 00-027-1402
Si0, 2203 60,084 - - -
C (Graphit) 147 12,011 (002) 3.3553  00-056-0159
C (amorph) 147 12,011 - 1,41 [36]
LisCOs3 2,11 73,89 (002) 31,797 00-022-1141
LisSiOg 2,52 89,965 (111) 3,3023 04-008-3005
LiySioO5 (amorph) 2,30 150,049 - 3,5861(1) -
LipS,05 (kristallin) 2,45 150,049 (111), (-111) 35861  04-009-8780

(Ud wurde von kristallinem LisSisOs tibernommen.

A.5. Elektrochemische Untersuchungen
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Abbildung A.19.: Daten der elektrochemischen Zyklierung von CFF _ CNF + 32% Si: Die Darstel-
lung von (a) und (b) erfolgt analog Abbildung 4.31. In (c) ist die differentielle
Kapazitiat von CFF_CNF + 32% Si dargestellt.
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Abbildung A.20.: Daten der elektrochemischen Zyklierung von CFF_MW-CNT + 24% Si: Die
Darstellung von (a) und (b) erfolgt analog Abbildung 4.31. In (c) ist die diffe-
rentielle Kapazitiat von CFF_MW-CNT + 24% Si dargestellt.
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Abbildung A.21.: Daten der elektrochemischen Zyklierung von CF: Die Darstellung von (a) und
(b) erfolgt analog Abbildung 4.31. In (c) ist die differentielle Kapazitit von CF
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und (b) erfolgt analog Abbildung 4.31. In (c) ist die differentielle Kapazitét

Abbildung A.22.: Daten der elektrochemischen Zyklierung von CFF: Die Darstellung von (a)
von CFF dargestellt.
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Abbildung A.23.: Daten der elektrochemischen Zyklierung von MW-CNT: Die Darstellung von

(a) und (b) erfolgt analog Abbildung 4.31. In (c) ist die differentielle Kapazitét

von MW-CNT dargestellt.
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B. Nomenklatur der Materialvarianten,

Symbole und Abkiirzungen

Tabelle B.1.: Nomenklatur der Materialvarianten

Bezeichnung Beschreibung

C/Si Kohlenstoff-Silicium-Komposit

CF Kohlenstofffaser (carbon fiber)

CF/Si C/Si-Komposit auf Basis von Kohlenstofffasern
CFF Kohlenstofffasergelege (carbon fiber fabric)

CFF/Si C/Si-Komposit auf Basis von Kohlenstofffasergelege
CFF_CNF CFF mit in situ katalytisch abgeschiedenen CNF
CFF_CNF/Si C/Si-Komposit auf Basis von CFF_ CNF

CFF_CNF/Si_C
CFF_Fe

CFF_Fe K
CFF_Fe R1
CFF_Fe R2
CFF_Fe (kal.)
CFF_Fe (n.kal.)
CFF_MW-CNT
CFF_MW-CNT/C

CFF_MW-CNT/Si
CNF

GF

MW-CNT

MW-CNT/Si

MW-
CNT/Si_C_Li,COs3
Si

Si C
Si_ C_LiCO;

Si_C/LiyRy

mit Kohlenstoff funktionalisiertes CFF _CNF /Si-Komposit
CFF mit Fe-Katalysator, der durch Imprignierung mithilfe
von PAN aufgebracht wurde

im Kammerofen wirmebehandeltes CFF_Fe

Charge 1 von im Rohrofen warmebehandeltem CFF _Fe
Charge 2 von im Rohrofen wiarmebehandeltem CFF_Fe
nach der Imprignierung kalandriertes CFF_Fe

nicht kalandriertes CFF_Fe

CFF mit vakuuminfiltrierten MW-CNT

CFF mit MW-CNT, die durch Imprégnierung mit Hilfe von
PAN eingebracht wurden

C/Si-Komposit auf Basis von CFF_MW-CNT
Kohlenstoffnanofaser (carbon nanofiber)

Graphitflake

mehrwandige Kohlenstoffnanoréhrchen (multiwall carbon
nanotube)

C/Si-Komposit auf Basis von MW-CNT-Agglomeraten

mit Kohlenstoftf und Lithiumcarbonat funktionalisiertes
MW-CNT/Si-Komposit

kommerzielles Siliciumpulver bzw. mittels CVD
abgeschiedenes Silicium

Siliciumpulver mit Kohlenstoffbeschichtung

Siliciumpulver mit Kohlenstoff- und
Lithiumcarbonatbeschichtung

mit Lithiumacrylat beschichtetes und thermisch behandeltes
Siliciumpulver
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B. Nomenklatur der Materialvarianten, Symbole und Abkiirzungen

Tabelle B.2.: Symbole

Symbol Beschreibung Einheit
c spezifische Kapazitit mAh/g
Clit spezifische Lithiierungskapazitét mAh/g
Cdelit spezifische Delithiierungskapazitit mAh/g
CE coulometrische Effizienz %
CRIC kumulierte relative irreversible Kapazitat -
CRICgeiy CRIC durch eingeschrinkte Delithiierungskapazitit -
CRICh;i CRIC durch erhohte Lithiierungskapazitit -
dp Partikelgrofe m
d mittlerer Durchmesser m
D mittlere Dicke m

f Frequenz s

I Strom A

! mittlere Linge m
M Molare Masse g/mol
mp Siedepunkt K
Mw Relative Molkiilmasse bzw. Molekulargewicht -

n Anzahl -
Q elektrische Ladung C

t Zeit S
T Temperatur K
Tg Glasiibergangstemperatur K
U Spannung V
Ug Endpotential V
Upa anodisches Peakpotential \4
Upk kathodisches Peakpotential A%
Us Startpotential A%
U, Umkehrpotential \%
AG freie Reaktionsenthalpie kJ/mol
AH Reaktionsenthalpie kJ/mol
AS Entropie J/K-mol
v Vorschubgeschwindigkeit m/g
0 Dichte kg/m3
ps Schiittdichte kg/m3
o elektrische Durchtrittsleitfdhigkeit S/m
0] Durchmesser m
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Tabelle B.3.: Abkiirzungen

Abkiirzung  Beschreibung

Abk. Abkiirzung

BSE Riickstreuelektronen (backscattered electron)

C Kohlenstoff

CNT Kohlenstoffnanorshrchen (carbon nanotube)

CVD chemische Gasphasenabscheidung (chemical vapor deposition)

DEC Diethylcarbonat

DMC Dimethylcarbonat

EC Ethylencarbonat

Fe Eisen

FEC Fluorethylencarbonat

GIC Graphit-Interkalationsverbindung
(graphite intercalation compound)

1CDD International Center for Diffraction Data

ICP-OES Optische Emissionsspektrometrie mittels induktiv gekoppelten Plasmas
(inductively coupled plasma optical emission spectrometry)

IUPAC International Union of Pure and Applied Chemistry

LSWV Lehrstuhl fiir Werkstoffverarbeitung

MPL mikroporose Schicht (microporous layer)

MW Mikrowelle

NIST National Institute of Standards € Technology

NMP N-Methyl-2-pyrrolidon

NMR Kernspinresonanz (nuclear magnetic resonance)

PAN Polyacrylnitril

PDF Powder Diffraction File

PE-CVD plasmaunterstiitzte chemische Gasphasenabscheidung
(plasma enhanced chemical vapor deposition)

PET Polyethylenterephtalat

PKG Primérkristallitgrofe

PTFE Polytetrafluorethylen

REM Rasterelektronenmikroskopie

SHE Standardwasserstoffelektrode
(standard hydrogen electrode)

Si Silicium

SiNP Siliciumnanopartikel

SINW Siliciumnanodraht (silicon nanowire)

SRM Standard Reference Material

Std.abw. Standardabweichung

TEM Transmissionselektronenmikroskopie

VC Vinylencarbonat

vs. Versus

XRD Rontgendiffraktometrie (X-ray diffraction)
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