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Einfluss von Morphologie und Funktionalisierung auf die elektrochemischen Ei-
genschaften von oxidischen Anodenmaterialien für Lithium-Ionen-Batterien
In der vorliegenden Arbeit werden potenzielle Anodenmaterialien für Lithium-Ionen-
Batterien hinsichtlich ihrer physikalischen und elektrochemischen Eigenschaften untersucht.
Dabei im Vordergrund steht der Zusammenhang von Partikelgröße, Morphologie, Funk-
tionalisierung und elektrochemischen Eigenschaften. In diesem Kontext wurden das
Interkalationsmaterial Li3VO4, die konversionsbasierten Übergangmetalloxide MoO2, V2O3,
CoFe2O4 und Mn3O4 sowie ZnO als Vertreter der legierungsbildenden Materialien unter-
sucht. Die physikalische Charakterisierung der Ausgangsmaterialien und elektrochemisch
zyklierter Proben erfolgte mittels Röntgendiffraktometrie, Rasterelektronenmikroskopie
und Magnetisierungsmessungen. Als elektrochemische Messmethoden kamen die zyklische
Voltammetrie und galvanostatische Zyklierung zum Einsatz. Die vorgestellten Ergebnisse
zeigen, dass durch morphologische Modifikation sowie den Verbund mit Kohlenstoff Einfluss
die elektrochemischen Eigenschaften signifikant verbessert werden können. So weisen im
Fall von Li3VO4 und MoO2 kleinere Partikel höhere elektrochemische Aktivitäten auf.
Die pseudo-kapazitive Ladungsspeicherung, die für hierarchisch strukturierte V2O3/C-
Mikrosphären beobachtet wird, erlaubt auch bei hohen Laderaten eine gute Leistung.
Im Fall der Komposite mit Kohlenstoffhohlkugeln und -nanoröhren führen die Beiträge
der Übergangsmetalloxide zu höheren spezifischen Kapazitäten. Zudem erweist sich die
Einkapselung von CoFe2O4 in Kohlenstoffnanoröhren als erfolgreiche Strategie, um den
negativen Auswirkungen der Konversionsprozesse auf die Zyklenstabilität entgegenzuwirken.

Effect of morphology and functionalization on the electrochemical properties of
oxide anode materials for lithium-ion batteries.
In the present thesis, potential anode materials for lithium-ion batteries are studied with
respect to their physical and electrochemical properties. The focus is on the relationship
between particle size, morphology, functionalization and electrochemical properties. In
this context, the intercalation material Li3VO4, the conversion-based transition metal
oxides MoO2, V2O3, CoFe2O4 and Mn3O4 as well as ZnO as a representative of the alloy-
forming materials were investigated. The physical characterization of the pristine as well as
electrochemically cycled materials was performed by X-ray diffraction, scanning electron
microscopy and magnetization measurements. The electrochemical measurement methods
used were cyclic voltammetry and galvanostatic cycling. In total, the presented results show,
that the electrochemical properties of anode materials can be improved significantly by
morphological modification and realising carbon composites. In the case of Li3VO4 and
MoO2 smaller particles exhibit higher electrochemical activities. The pseudo-capacitive
charge storage observed for hierarchically structured V2O3/C microspheres allows good
performance even at high charge rates. In the case of the composites with hollow carbon
spheres and nanotubes, the contributions of the transition metal oxides lead to higher
specific capacities. Moreover, encapsulation of CoFe2O4 in carbon nanotubes proves to be
a successful strategy to counteract the negative effects of conversion processes on cycling
stability.
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Kapitel 1 1 Einleitung und Grundlagen

Elektrochemische Energiespeicher gelten als Schlüsseltechnologie auf dem Weg zu einer
nachhaltigen, modernen und mobilen Gesellschaft. Mit der Möglichkeit der portablen Strom-
speicherung wurde in den letzten Jahrzehnten die Voraussetzung für viele innovative Tech-
nologien geschaffen, die zum Wandel zu einer digitalen, vernetzten Informations- und
Kommunikationswelt beigetragen haben. In der heutigen Zeit sind portable elektronische
Geräte im Alltag und im Berufsleben längst nicht mehr wegzudenken. Darüber hinaus sind
Batteriespeichersysteme ein wesentlicher Baustein für das Gelingen der Energiewende, die
unumgänglich ist für eine sichere, umweltverträgliche und wirtschaftlich erfolgreiche Zukunft.
Der größte Teil der globalen Energieversorgung wird gegenwärtig von fossilen Brennstoffen
abgedeckt, die allerdings aufgrund ihrer begrenzten Verfügbarkeit angesichts des stetig wach-
senden globalen Energiebedarfs nicht zukunftsfähig sind. Ein weitaus wichtigerer Aspekt,
der die Energiewende vorantreibt, ist die Notwendigkeit, die Treibhausgasemissionen zu
reduzieren, um das Weltklima zu schützen [1]. Zu den alternativen Energiequellen gehören
Solar- und Windenergie, die jedoch tageszeitbedingten und witterungsabhängigen Schwan-
kungen unterliegen. In diesem Zusammenhang sind effiziente stationäre Energiespeicher
erforderlich, die die Volatilität der erneuerbaren Energien ausgleichen und somit ein stabiles
Stromnetz gewährleisten. Um das von der Deutschen Bundesregierung angestrebte Ziel der
Klimaneutralität im Jahr 2045 zu erreichen [2], ist zudem der Umstieg auf Elektromobilität
unabdingbar. Hierfür werden leistungsfähige mobile Energiespeicher mit langer Lebensdau-
er benötigt, die hohen Sicherheitsanforderungen genügen müssen und die gleichzeitig zu
niedrigen Herstellungskosten produziert werden können.

Im Vergleich zu anderen Batteriesystemen zeichnen sich Lithium-Ionen-Batterien (LIBs)
durch ihre hohe Energie- und Leistungsdichte aus (Abb. 1.1 a), was sie bereits zur vorherr-
schenden Batterietechnologie für tragbare Elektronik und Elektrofahrzeuge werden ließ.
Darüber hinaus überzeugen sie durch ihre hohe Langlebigkeit und niedrige Selbstentladung.
Lithium-Ionen-Batterien beruhen auf dem Prinzip der reversiblen Ein- und Auslagerung
von Li+-Ionen in Aktivmaterialien durch elektrochemische Redoxreaktionen. Sie bestehen
prinzipiell aus zwei Elektroden, welche durch den elektrolytgetränkten Separator räumlich
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Kapitel 1 1 Einleitung und Grundlagen

Abbildung 1.1: (a) Übersicht über die spezifische Leistungs- und Energiedichte für konventio-
nelle Batteriesysteme und Lithium-Ionen-Batterien. Aus [3]). (b) Schematische Darstellung der
Funktionsweise einer Lithium-Ionen-Batterie. Aus [4])

voneinander getrennt sind. Beim Entladen werden an der negativen Elektrode (Anode) durch
Oxidation Li+-Ionen frei, die durch den Elektrolyten in Richtung der positiven Elektrode
(Kathode) wandern, in die sie verbunden mit der Reduktion des Aktivmaterials eingelagert
werden (Abb. 1.1 b). Beim Laden findet der umgekehrte Prozess statt. Die vergleichsweise
kleinen Li+-Ionen weisen eine hohe Beweglichkeit auf, die für eine hohe Leistungsdichte
relevant ist. Die Menge an elektrischer Energie, die eine Batterie speichern kann, wird
bestimmt durch die Menge der speicherbaren Ladung, die sogenannte Kapazität, und der
Differenz der elektrochemischen Potentiale der Redoxpaare. Die Leistungsfähigkeit einer
Batterie wird somit maßgeblich von der Zellchemie bestimmt. Metallisches Lithium gilt als
ideales Anodenmaterial, da es von allen Redoxpaaren das negativste Standardelektroden-
potential (-3,05V gegen Standardwasserstoffelektrode) besitzt und eine hohe spezifische
Kapazität von 3860mA h g−1 aufweist [5]. Zwar finden Lithium-Metall-Anoden Anwendung
in nicht wiederaufladbaren Primärbatterien, allerdings verhindern Sicherheistaspekte den
Einsatz in Sekundärbatterien. Beim wiederholten Laden kommt es zur Ausbildung von
Lithium-Dendriten, die zu einem Kurzschluss führen können [6, 7].

Die Suche nach geeigneten Elektrodenmaterialien ist auch heute noch ein Schwerpunkt der
Batterieforschung. Seit der erfolgreichen Markteinführung der ersten Lithium-Ionen-Batterie
im Jahr 1991 (Sony, Japan) hat sich Graphit als Anodenmaterial und oxidische Übergangs-
metallverbindungen als Kathodenmaterial durchgesetzt [8, 9]. Sowohl Graphit als auch die
vielfach eingesetzten Verbindungen mit Steinsalzstruktur besitzen eine schichtartige Kri-
stallstruktur, in die die Li+-Ionen über reversible topotaktische Redoxreaktionen eingelagert
werden (Abb. 1.2 a). Die Li+-Ionen diffundieren an freie Plätze im Kristallgitter, sodass im
Idealfall die Wirtsstruktur nicht zerstört wird und die Phasenumwandlungen ohne große
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kristallographische Änderungen verbunden sind. Es tritt lediglich eine geringe Dehnung des
Kristallgitters auf. Dieser Prozess der Lithiumeinlagerung, auch Interkalation genannt, weist
zwar eine hohe Reversibilität auf, allerdings ist die Speicherkapazität auf meist 1 Li+-Ion
pro Formeleinheit (engl. formula unit, f.u.) limitiert [10].

Um die Nutzung von Elektrofahrzeugen, deren Reichweite nach wie vor eines der Hauptkauf-
kriterien ist, attraktiver zu machen, sind jedoch höhere gravimetrische und volumetrische
Energiedichten erforderlich, als die derzeitige Lithiumbatterietechnologie bietet. In diesem
Zusammenhang sind in den letzten Jahren Elektrodenmaterialien, die auf alternativen
Speichermechanismen basieren, zu denen die Legierungbildung und Konversion (Abb. 1.2 b)
zählen, zunehmend in den Fokus der Forschung gerückt. Typische Elemente, die mit Li-
thium bei Raumtemperatur intermetallische Verbindungen eingehen sind Mg, Al, Si, Ge,
Sn, Ag, Zn [11]. Übergangsmetallverbindungen MX (M = Fe, Co, Ni etc., X = O, N, F,
S, P,) können über eine sogenannte Konversionsreaktion Li+-Ionen speichern [12]. Dieser
Speichermechanismus wurde erstmals im Jahr 2000 von Poizot et al. [13] für Übergangsme-
talloxide beschrieben. Bei der Konversionsreaktion wird das Übergangsmetall vollständig
reduziert und im Fall oxidischer Verbindungen Li2O gebildet. Die Struktur der gebildeten
metallischen Partikel, die in der amorphen Li2O-Matrix eingebettet sind, ist entscheidend
für die Reversibilität der Reaktion, da die Zersetzung von Li2O nur durch kleine Metallna-
nopartikel mit großer Oberfläche und katalytischen Eigenschaften gewährleistet wird [14].
In Bezug auf die Energiedichte sind sowohl die Legierungsbildung als auch die Konversion
der Interkalation deutlich überlegen, da pro Formeleinheit mehrere Li+-Ionen gespeichert
werden können. Die Kehrseite der hohen Anzahl an gespeicherten Li+-Ionen ist allerdings,
dass damit auch gravierende strukturelle Veränderungen verbunden sind [10]. So kann die
mit starken Volumenänderungen einhergehende mechanische Belastung zur Fraktionierung
des Elektrodenmaterials führen [15]. Durch die Zerstörung der Elektrodenstruktur entstehen
elektrochemisch inaktive Bereiche, die mit Kapzitätsverlusten verknüpft sind.

In den letzten Jahrzehnten wurde verschiedene vielversprechende Strategien entwickelt,
um dieser Problematik entgegenzuwirken. Dazu zählen unter anderem die morphologische
Modifikation der Elektrodenmaterialien sowie der Verbund mit Kohlenstoff [9]. Das Aus-
maß der strukturellen Schäden hängt zum einen von der Größe der Partikel ab, so ist für
nanoskalige Partikel die mechanische Belastung aufgrund der effektiv kleineren Volumenän-
derungen geringer [16]. Des Weiteren spielt die Morphologie bei anisotroper Ausdehnung des
Volumens, wie es zum Beispiel für Silizium beobachtet wird [17], eine wichtige Rolle. Zum
anderen kann ein leitfähiges Kohlenstoffnetzwerk die strukturelle Stabilität erhöhen, indem
es als Puffer der Volumenänderungen dient. Außerdem verhindert es die Agglomeration der
Partikel und kann auch bei strukturellen Schäden die elektrische Kontaktierung innerhalb
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Kapitel 1 1 Einleitung und Grundlagen

Abbildung 1.2: Schematische Darstellung der verschiedenen Mechanismen zur Speicherung
von Li+-Ionen. Nach [10].

des Elektrodenmaterials weiter aufrechterhalten.[18]

Eine weitere Herausforderung bei der Optimierung der Leistungsfähigkeit von Lithium-
Ionen-Batterien stellt die Gewährleistung eines schnellen Ladungstransports dar. Während
im Elektrolyten aufgrund dessen hohe Ionen-Diffusivität ein schneller Transfer der Li+-Ionen
garantiert ist sind die Li+-Ionen-Diffusion im Aktivmaterial und der Elektronentransport
innerhalb der Elektrode die limitierenden Faktoren. Ein Paradebeispiel, dass die bereits
oben genannten Lösungsstrategien auch in diesem Zusammenhang Erfolg versprechend sind,
ist das mittlerweile kommerziell verfügbare Kathodenmaterial Lithiumeisenphosphat. Im
Jahr 1997 wurde LiFePO4 zum ersten Mal in der Arbeitsgruppe von J. B. Goodenough als
Interkalationsmaterial entdeckt [19]. Um dessen schlechte ionische als auch elektronischen
Transporteigenschaften [20] zu überwinden und die kommerzielle Anwendungsreife zu er-
reichen, wurde auf die Nanoskalierung der Partikel und die Beschichtung mit Kohlenstoff
zurückgegriffen [21]. Zum einen verkürzen sich durch die Nanoskalierung die Diffusionswe-
ge im Aktivmaterial und zum anderen bildet die Kohlenstoffbeschichtung ein leitfähiges
Netzwerk, das das Elektrodenmaterial durchzieht und einen schnellen Elektronentransport
gewährleistet [22, 23].

Auf dem Weg zu leistungsfähigeren Lithium-Ionen-Batterien ist neben der Synthese neuer
Materialien auch die Aufklärung der komplexen Speichermechanismen und der Transport-
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prozesse sowie deren Beziehung zur Elektrodenmorphologie und -struktur erforderlich, um
sie gezielt optimieren zu können.

In der vorliegenden Arbeit werden verschiedene interkalationsfähige sowie konversionsbasierte
Übergangsmetalloxide als potenzielle Anodenmaterialien in LIBs untersucht. Der Fokus
der Untersuchungen liegt auf dem Einfluss der Morphologie und Funktionalisierung mit
Kohlenstoff auf die elektrochemischen Eigenschaften.

Die Arbeit ist wie folgt gegliedert: In den folgenden Abschnitten des Kapitels 1 werden im
ersten Teil die theoretischen Grundlagen elektrochemischer Systeme erläutert. Anschließend
werden die experimentellen Grundlagen und der Versuchsaufbau der im Rahmen der Arbeit
eingesetzten elektrochemischen Charakterisierungsmethoden beschrieben. Im zweiten Teil
wird eine Einführung in die Thematik der Anodenmaterialien gegeben, die die Anforderungen
an diese und die Vorstellung der kommerziell am häufigsten verwendeten Anode Graphit
beinhaltet. Anschließend werden die untersuchten Materialien vorgestellt, einschließlich
eines kurzen Überblicks über relevante Forschungsarbeiten. Kapitel 2 befasst sich mit den
Untersuchungen am Interkalationsmaterial Lithiumorthovanadat Li3VO4. Im ersten Teil
wird der Einfluss verschiedener morphologischer Modifikationen auf die elektrochemischen
Eigenschaften von reinem Li3VO4 dargestellt. Es folgen im zweiten Teil die Ergebnisse
zu den Untersuchungen an verschiedenen Li3VO4-Komposite mit amorphem Kohlenstoff.
Kapitel 3 beinhaltet die Untersuchungen an konversionsbasierten Anodenmaterialien im Ver-
bund mit amorphem Kohlenstoff. Hierzu zählen die Übergangsmetalloxide Molybdändioxid
MoO2(Abschnitt 3.2), Vanadiumdioxid V2O3 (Abschnitt 3.3 und 3.4) sowie Zinkoxid ZnO
(Abschnitt 3.5). Es wird unter anderem mittels kinetischer Analyse für V2O3 der Einfluss der
Morphologie auf den vorliegenden Speichermechanismus mittels kinetischer Analyse näher be-
trachtet. Der zweistufige Reaktionsmechanismus von ZnO, bestehend aus einer Konversions-
und Legierungsbildung wird anhand von ex-situ Studien analysiert. Untersuchungen zu
Kompositen von Übergansmetalloxiden mit Kohlenstoffnanostrukturen werden in Kapitel 4
vorgestellt. Hierzu zählt ein Komposit, bestehend aus CoFe2O4 und Kohlenstoffnanoröhren
(Abschnitt 4.1) sowie ein Komposit aus Mn3O4 und Kohlenstoffhohlkugeln. In Kapitel 5
findet sich im ersten Teil eine Zusammenfassung der wichtigsten Ergebnisse zu den einzelnen
Abschnitten, die im zweiten Teil gegenübergestellt und in einem größeren Kontext diskutiert
werden.
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Kapitel 1 1 Einleitung und Grundlagen

1.1 Theoretische und experimentelle Grundlagen

1.1.2 Theoretische Grundlagen elektrochemischer Systeme

Die folgenden Erläuterungen zu den theoretischen Grundlagen elektrochemischer Systeme
sind an das Buch „Electrochemical Methods: Fundamentals and Applications“ [24] angelehnt.

Batterien bestehen aus einer oder mehreren galvanischen Zellen, bei denen spontan che-
mische Energie in elektrische Energie umgewandelt wird. Eine galvanisches Zelle ist aus
zwei Elektroden, die durch einen ionenpermeablen elektrolytgetränkten Separator räum-
lich und elektronisch voneinander getrennt sind, aufgebaut. Über den Elektrolyt, einen
elektronischen Isolator, sind die Elektroden ionisch leitend miteinander verbunden. Ihre
Funktionsweise beruht auf Redoxreaktionen, die an den Elektroden räumlich voneinander
getrennt ablaufenden. Per definitionem wird die Elektrode, an der die Oxidation abläuft, als
Anode bezeichnet und diejenige an der die Reduktion stattfindet wird Kathode genannt.
Die Reaktionsgleichung für eine der Einzelreaktionen kann wie folgt allgemein beschrieben
werden:

Ox + z e− 
 Red

Wobei Ox für den oxidierten und Red für den reduzierten Zustand der Spezies steht, z
bezeichnet die Äquivalenzzahl, die der Anzahl der an der Reaktion beteiligten Elektronen
entspricht.

Die Klemmspannung einer galvanischen Zelle ergibt sich aus der Differenz der Potentiale
von Kathode und Anode. Üblicherweise wird das Potential eines Redoxpaares im thermody-
namischen Gleichgewicht gegenüber der Standardwasserstoffelektrode definiert und wird
durch die Nernst-Gleichung beschrieben:

E = E0 + RT

zF
ln

(
aOx
aRed

)
(1.1)

mit dem Standardelektrodenpotential E0 gegenüber der Standardwasserstoffelektrode bei
Standardbedingungen, universeller Gaskonstante R, absoluter Temperatur T , Äquivalentzahl
z, Faraday-Konstante F und die von der Ionenkonzentration abhängigen Aktivitäten a.[25]

Im Betrieb einer elektrochemischen Zelle laufen verschiedene Ladungstransferprozesse ab, die
im Folgenden beschrieben werden. Dazu zählen der Ladungstransfer an den Phasengrenzen
von Elektrode und Elektrolyt sowie die Diffusion der Ionen.
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Ladungstransfer an einer elektrischen Doppelschicht

Im Allgemeinen weisen die Elektrode und der Elektrolytdiese unterschiedliche chemische
Potentiale auf, was dazu führt dass sich zur Einstellung eines Gleichgewichts die Ionen
im Elektrolyten lösen bzw. an der Elektrode abgeschieden werden. Aufgrund der positiv
geladenen Ionen im Elektrolyten und den nicht kompensierten negativ geladenen Elektronen
in der Elektrode bildet sich eine elektrochemische Doppelschicht. Für detaillierte Modelle
der Struktur der Doppelschicht, wie das Helmholtz-, Chapman- oder Stern-Modell, wird auf
die Literatur [26] verwiesen. Der Ladungstransfer an den Phasengrenzen ist ein Prozess mit
endlicher Geschwindigkeit und kann somit ein limitierender Faktor in elektrochemischen
Systemen sein. Betrachtet man den Ladungstransfer als aktivierten Prozess einer Ein-
Elektron-Reaktion mit Arrhenius-Verhalten, so wird der faradaysche Stromfluss J durch
die Butler-Volmer-Gleichung beschrieben. Sie entspricht der Superposition der anodischen
(oxidativen) und kathodischen (reduktiven) Strombeiträge.

J = Jc + Ja = J0 · (e(1−β)· ηF
RT − e−β·

ηF
RT ) (1.2)

Wobei J0 der im Gleichgewicht vorliegende Austauschstromdichte entspricht, β dem Trans-
ferkoeffizienten und η der angelegten Überspannung.

Diffusiver Massentransport

Sowohl die Ionenleitung im Elektrolyt als auch der Massentransport im Elektrodenmaterial
erfolgt unter anderem über Diffusion. Der vom Konzentrationgradienten ∇c getriebene
Diffusionsstrom J folgt der durch das erste Fick’sche Gesetz beschriebenen Proportionalität:

~J(~x,t) = −D · ∇c(~x,t) (1.3)

Mit D dem sogenannten Diffusionstensor und c der Konzentration. Durch Einbeziehen der
Kontinuitätsgleichung in Form von Massenerhaltung wird aus dem ersten das zweite Ficksche
Gesetz abgeleitet, welches im eindimensionalen Fall linearer Diffusion die sich zeitlich und
räumlich ändernde Konzentrationsverteilung in der Diffusionsschicht beschreibt.

∂c

∂t
= D

∂2c

∂x2 (1.4)

Die Ableitung des zweiten Fick’schen Gesetzes, basierend auf der kinetischen Gastheorie
von Einstein, ergibt wiederum den Zusammenhang (Gl. 1.5) zwischen mittlerem Verschie-
bungsquadrat

〈
x2〉 eines linear diffundierenden Teilchens und dem Diffusionskoeffizienten D

[27]. Diese dient der Abschätzung der typischen Diffusionslänge ` während der Zeitdauer τ
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Kapitel 1 1 Einleitung und Grundlagen

(Gl. 1.6):

〈
x2
〉

= 2Dt (1.5)

` =
√
τD (1.6)

1.1.3 Elektrochemische Charakterisierungsmessungen

Im Folgenden werden die in der vorliegenden Arbeit genutzten elektrochemischen Messmetho-
den, die zyklische Voltammetrie und galvanostatische Zyklierung, sowie der Versuchsaubau
beschrieben.

Messmethoden

Die Zyklovoltammetrie (CV) ist eine weit verbreitete Methode zur Charakterisierung elek-
trochemischer Eigenschaften eines Materials hinsichtlich der aktiven Potentialbereiche, der
Reversibilität der Prozesse und der Reaktionskinetik. Bei dieser Technik wird an die elektro-
chemische Zelle eine sich zeitlich linear ändernde Spannung in Dreiecksform angelegt und der
fließende Strom gemessen. Die sogenannte Scanrate gibt den Betrag der Spannungsänderung
pro Zeit an. Beim Zyklovoltammogramm bei dem der geflossene Strom gegen das Potential
aufgetragen ist, treten in den Potentialbereichen, in denen das Elektrodenmaterial elek-
trochemisch aktiv ist, charakteristische Strompeaks auf. Bei der verwendeten Verkabelung
fließt bei einer Oxidation des Elektrodenmaterials ein positiver Strom und bei reduktiven
Prozessen ein negativer Strom.

Zur Untersuchung des Lade- bzw. Entladeverhaltens eines Materials dient die galvanostatische
Zyklierung. Bei dieser Technik wird an die Messzelle ein konstanter Strom angelegt und der
Potentialverlauf gemessen. Die Stromstärke wird in diesem Zusammenhang auch Zyklierrate
genannt.

Eine wichtige Messgröße ist die spezifische Kapazität Qspez, die der umgesetzten massennor-
mierten Ladungsmenge entspricht.

Qspez = 1
m

t′∫
0

I(t)dt (1.7)

Mit dem in der Zeit t′ geflossenen Strom I und der Masse m des Aktivmaterials. Die
theoretische Obergrenze der Ladung Qtheo eines elektrochemisch aktiven Stoffes ist durch
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das Faradaysche Gesetz definiert:
Qtheo = zF

M
(1.8)

Mit der Faraday-Konstante F , der Äquivalentzahl z und die molare Masse M .

In der vorliegenden Arbeit wurde die Technik „Galvanostatic Cycling with Potential Limi-
tation“ (GCPL) eingesetzt, bei der die Zellspannung auf einen Potentialbereich zwischen
Lade- und Entladeschlussspannung beschränkt wird. Dies Gewährleistet die Vergleichbarkeit
der Daten und Überladungs- bzw. Tiefentladungseffekte können vermieden werden.

Versuchsaufbau

Die elektrochemischen Messungen wurden mit Hilfe eines mehrkanaligen VMP3-Potentio-
stats durchgeführt, der über Anschlüsse für Zwei- und Dreielektrodenzellen verfügt. Es gibt
drei Abgriffe zur Potentialmessung und zwei Stromanschlüsse.

Die verwendete „EC-Lab“-Software der Firma BioLogic stellt anpassbare Vorlagen für die
zuvor beschriebenen Messmethoden bereit und ermöglicht eine automatisierte Durchführung.
Zur Gewährleistung stabiler Umgebungsbedingungen befinden sich die Zellen während der
Messung in einem Wärmeschrank, dessen Temperatur auf 25 °C gehalten wird.

Abbildung 1.3: Schematischer Aufbau der elektrochemischen Zelle mit Zwei-Elektroden-
Konfiguration. Nach [28].

Der Aufbau der elektrochemischen Messzellen ist in Abb.1.3 schematisch dargestellt. Als
Gehäuse dienen luftdichte Swagelog-Rohrverschraubungen aus Perfluoralkoxylalkan (PFA),
die mit Edelstahlstäben verschlossen werden. Der Separator, der sich zwischen Arbeits- und
Gegenelektrode befindet, besteht aus 2 Lagen Mikroglasfaser-Filterpapier (Whatman GF/D)
und ist mit 200 ţl Elektrolyt (1M LiPF6 in 1:1 Ehtylenecarbonat (EC) und Dimethylcarbonat
(DMC), Electrolyte LP30, Merck) getränkt. Als Gegenelektrode wird eine kreisförmig ausge-
stanzende Lithium-Folie (Alfa Aesar, 99,9% Metal basis), die auf eine Nickelscheibe gepresst
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Kapitel 1 1 Einleitung und Grundlagen

ist, verwendet. Die Arbeitselektrode besteht aus 75wt% aktivem Material, 15wt% Leitruß
(Super C65, Timcal) und wt% Polyvinylidenfluorid-Binder (Solvay Plastics) und wurde
wie folgt hergestellt. Zunächst wurden die Pulver in N-Methyl-2-Pyrrolidon (NMP, Sigma-
Aldrich) gemischt und mindestens 12 Stunden lang gerührt. Dadurch wird eine homogene
Verteilung von Aktivmaterial und Kohlenstoff erreicht. Um eine streichfähige Elektrodenpa-
ste zu erhalten, wurde der größte Teil des NMP unter Vakuum verdampft. Anschließend
wurde die Elektrodenpaste auf kreisförmige Cu-Netze (Drahtdurchmesser: 0,115mm, Nenn-
durchmesser: 0,14mm, Drähte/Zoll: 100×100, offene Fläche: 30,3%, Dicke: 0,25mm) mit
einem Durchmesser von 10mm aufgebracht. Die präparierten Elektroden wurden unter
Vakuum getrocknet und im Anschluss mit einer hydraulischen Presse mit einem Druck von
10MPa oder mit einer Spindelpresse von Hand gepresst. Vor dem Transfer in die Glovebox
mit Argonatmosphäre werden sie nochmals für einige Stunden im unter Vakuum unter
gleichen Bedingungen belassen. Aufgrund der hohen Reaktivität von Lithium mit Wasser
und Sauerstoff und der Bildung von Flusssäure bei Kontakt des Elektrolyts mit Wasser
werden die Zellen in einer Glovebox unter Argonatmosphäre (O2< 1 ppm, H2O< 1 ppm)
zusammengebaut.

Die dominierende Fehlerquelle der Messdaten, die auf die Masse des Aktivmaterials normiert
sind, ist die Bestimmung der Probenmasse. Bei der Fehlerabschätzung wird zum einen die
Ungenauigkeit der Waage und zum anderen das tatsächlich vorliegende Massenverhältnisses
von Aktivmaterial und Kohlenstoff berücksichtigt. Abhängig von der Probenmenge liegt
die Ungenauigkeit der Messdaten zwischen 5% und 10%. Auf die Reproduzierbarkeit der
elektrochemischen Messungen kann sich ebenfalls der händische Zusammenbau der Zellen
auswirken.

1.2 Anodenmaterialien

1.2.1 Anforderungen und Stand der Technik

Im Folgenden werden zunächst die relevanten Eigenschaften, die ein Anodematerial mitbrin-
gen muss, vorgestellt und anschließend mit denen von Graphit verglichen, das in kommerziell
erhältlichen LIBs am häufigsten Verwendung findet.

Um eine hohe Menge an Energie bei möglichst kleinem Eigengewicht und auf möglichst
kleinen Raum zu speichern, ist zum einen eine hohe gravimetrische und volumetrische Ka-
pazität erforderlich. Das Anodenmaterial sollte demnach Elemente mit geringer Atommasse
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enthalten, eine geringe Dichte aufweisen und eine möglichst große Anzahl an Li+-Ionen
speichern. Als zweites ist für eine hohe Energiedichte relevant, dass das elektrochemische
Potential so nah wie möglich zu dem von Li/Li+ ist, um eine hohe Zellspannung zu gewähr-
leisten. Für eine lange Lebensdauer mit hoher Zyklenstabilität ist eine hohe Reversibilität
der elektrochemischen Prozesse sowie strukturelle Stabilität relevant. Außerdem muss eine
ideale Anode sowohl gute elektronische als auch ionische Transporteigenschaften besitzen.
Des Weiteren sollte das Material nicht schädlich für Mensch und Umwelt sein und möglichst
günstig in der Herstellung.

Graphit, das bis dato die Vorherrschaft auf dem Markt eingenommen hat, wird den meisten
Anforderungen an ein Anodenmaterial gerecht. Es ist leicht verfügbar, thermisch und
chemisch stabil sowie günstig und einfach in der Herstellung. Außerdem überzeugt es durch
sein leichtes Atomgewicht, das geringe Potential gegen Li/Li+ von unter 0,3V und die gute
elektronische Leitfähigkeit der sp2-hybridisierten Kohlenstoffatome [29]. Da die Li+-Ionen in
Graphit durch Interkalation gespeichert und damit eine Volumenänderung von nur 5-10% [29,
30] verbunden ist, besitzt es zudem eine hohe Form- und Zyklenstabilität. Allerdings besteht
darin auch seine größte Schwäche. Die Li+-Ionen werden zwischen die Graphitschichten,
die durch eher schwache Van-der-Waals-Kräfte zusammengehalten werden, eingelagert und
werden dabei an 6 Kohlenstoffatome gebunden [29]. Die Anzahl der speicherbaren Li+-Ionen
ist somit auf 1 Li+-Ion pro 6 Kohlenstoffatome begrenzt, was dazu führt, dass Graphit
trotz des geringen Atomgewichts eine theoretische spezifische Kapazität von lediglich 372
mA h g−1 besitzt. Zwar ist ein niedriges Potential gegen Li/Li+ wünschenswert in Bezug auf
eine hohe Energiedichte, allerdings birgt dies auch Sicherheitsrisiken. Vor allem bei hohen
Stromraten kann es dazu kommen, dass sich beim Ladevorgang metallisches Lithium auf der
Oberfläche der Anode abscheidet, was auch Lithium-Plating genannt wird, und letztlich zum
Kurzschluss führen kann [31, 32]. Ein weiterer Nachteil ist die geringe Li+-Ionen-Diffusivität
von Graphit [33]. Obwohl Graphit als Anodenmaterial in handelsüblichen LIBs durchaus
gut geeignet ist, kann es die steigende Nachfrage nach Batterien mit höherer Energiedichte
und schnelleren Ladezeiten nicht erfüllen.

1.2.2 Anodenmaterialien der nächsten Generation

1.2.2.1 Interkalationsmaterialien

Aktuell haben nur die beiden Interkalationsmaterialien Graphit und Li4Ti5O12 die kom-
merzielle Marktreife erreicht, was auf die hohe Reversibilität der Interkalationsreaktion
zurückzuführen ist [34]. Ein Nachteil der Interkalation ist die meist auf 1 Li+-Ion/f.u. begrenz-
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Kapitel 1 1 Einleitung und Grundlagen

te Speichermenge und damit verbundenen geringen spezifischen Kapazitäten. Das wesentliche
Ziel bei der Erforschung neuer Interkalationsmaterialien besteht darin, die speicherbare
Ladung zu erhöhen und gleichzeitig die positiven Eigenschaften der Interkalation, wie hohe
Form- und Zyklenstabilität, beizubehalten.

Kohlenstoffnanostrukturen

In Anbetracht der vielerlei positiven Eigenschaften von Graphit, gelten andere Kohlen-
stoffmodifikationen mit sp2-hybridisierten Kohlenstoffatome, wie Kohlenstoffnanoröhren
und Kohlenstoffhohlkugeln, als vielversprechender Ersatz [35]. Kohlenstoffnanoröhren (engl.
Carbon Nanotubes, CNTs) sind seit ihrer Entdeckung im Jahr 1991 [36] aufgrund ihrer
Eigenschaften auf großes Interesse in vielen verschiedenen Forschungsgebieten gestoßen
[37–43]. Dabei handelt es sich um zylinderförmig aufgerollte Graphenschichten, deren Eigen-
schaften von ihrer genauen Struktur abhängen. Je nach Aufrollrichtung des hexagonalen
Graphengitters sind sie entweder halbleitend oder metallisch leitend [4]. Die Enden können
offen oder geschlossen sein. Des Weiteren unterscheidet man zwischen einwandigen und
mehrwandigen CNTs. Letztere weisen eine ausgezeichnete Zugfestigkeit von 50-200GPa auf
sowie mit 1,2TPa ein hohes Maß an Elastizität [44]. Damit zählen sie zu den stärksten und
härtesten Materialien.

Zahlreiche Forschungsgruppen haben das Potenzial von einwandigen sowie mehrwandigen
CNTs als Anodenmaterial in LIBs untersucht [30, 45–49]. Die berichteten spezifischen
Kapazitäten variieren je nach Struktur der CNTs stark und reichen von 312mA h g−1 bei 40
Ag [50] bis hin zu mA h g−1 bei 50mA g−1[51]. Solch hohe Kapazitätswerte, die bei weitem
den theoretischen Wert von Graphit unter der Bildung von LiC6 übertreffen, können auf die
zusätzlichen Speicherplätze für Li+-Ionen in den CNTs zurückgeführt werden. Li+-Ionen
können unter anderem in den Zwischenräumen zwischen CNT-Bündeln oder auch im Fall
von offenen Enden oder Defekten im Inneren der CNTs eingelagert werden [30, 52, 53].
Basierend auf einer Stöchiometrie von LiC2 wurde der maximale theoretische Wert für
die reversible Kapazität von einwandigen CNTs auf 1116mA h g−1 abgeschätzt [54]. Eine
Herausforderung aktueller Forschung stellt allerdings der schlechte Coulomb-Wirkungsgrad
von CNTs dar.

Im Verbund mit anderen Aktivmaterialien haben sich CNTs bereits bewährt [30, 55–57].
Einerseits tragen sie im Komposit durch ihr eigenes Vermögen, Li+-Ionen zu interkalieren,
zur Ladungsspeicherung bei. Zum anderen stellen sie ein leitfähiges Netzwerk dar, das
aufgrund ihrer guten elektronischen Leiteigenschaften einen schnellen Elektronentransport
innerhalb der Elektrode gewährleistet, und erhöhen die strukturelle Stabilität der Elektrode.
Bei der gängigen Methode werden die Aktivmaterialien auf den CNTs abgeschieden, was
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allerdings dazu führen kann, dass sich die Partikel aufgrund der schwachen Adsorptionskräfte
wieder lösen [58]. Vielversprechender ist die Einlagerung der Aktivmaterialien in die Hohl-
räume der CNTs. Dies hat sich insbesondere als erfolgreich erwiesen, um den Schäden durch
die starken Volumenänderungen, die bei der Konversion und Legierungsbildung auftreten,
entgegenzuwirken [59]. Ein Übersichtsartikel über Untersuchungen zu gefüllten CNTs als
Anodenmaterialien findet sich im Anhang. Die CNTs können sich aufgrund ihrer hervor-
ragenden mechanischen Eigenschaften, wie die hohe Elastizität, den Volumenänderungen
anpassen und die dabei einhergehende mechanische Belastung ableiten.

Bei weitem nicht so gut erforscht wie CNTs sind Kohlenstoffhohlkugeln (engl. Hollow carbon
spheres, HCS). Dabei handelt es sich um Kugeln aus Kohlenstoff mit Durchmessern von
meist wenigen hundert Nanometern, die im Inneren einen Hohlraum aufweisen. Sie zeichnen
insbesondere ihre hohe spezifische Oberfläche aus, die zusätzliche Li+-Ionen-Speicherplätze
bietet sowie kurze Diffusionswege [60]. Allerdings zeigen die wenigen Untersuchungen zu
reinen HCS als Anodenmaterial keine großen Vorteile gegenüber Graphit [61–63]. Generell
führt die geringe Packungsdichte der HCS aufgrund des Hohlraums zu einer niedrigen
volumetrischen Energiedichte.

Die Hohlräume eignen sich dagegen ideal zur Einkapselung von anderen Aktivmateriali-
en, was zu der Entwicklung zahlreicher Komposite geführt hat, die eine hervorragende
elektrochemische Perfomance liefern. Dazu zählen unter anderem Komposite mit legierungs-
bildenden Materialien, wie Silizium [64], Germanium [65] und Zinn [66, 67], sowie mit den
Konversionmaterialien Fe2O3 [68], CoO [69], Co3O4 [70].

Lithiumorthovanadat Li3VO4

Das Vanadat Li3VO4 ist bereits seit vielen Jahren aufgrund seiner nicht-linearen optischen
sowie ionenleitenden Eigenschaften Gegenstand der Forschung [71–73]. Erst die Studien
von Li et al. [74] im Jahr 2013, die dessen interkalative Eigenschaften aufdeckten, haben
das Interesse an Li3VO4 als potenzielles Anodenmaterial geweckt. Unter den verschiedenen
Li3VO4-Polymorphen ist die sogenannte β-Phase, deren Kristallstruktur (Abb. 1.4) der
orthorhombischen Raumgruppe Pnm21 angehört, bei Raumtemperatur stabil [75].

Die Kristallstruktur besteht aus einem verzerrten Netzwerk hexagonal dicht gepackter Sauer-
stoffionen, wobei die Hälfte der tetraedrischen Plätze von Li und V besetzt ist. Die über ge-
meinsamen Kanten verknüpften LiO4- und VO4-Tetraeader besitzen die gleiche Orientierung
parallel zur kristallographischen c-Richtung. Gerade Tunnel entlang der kristallographischen
a- und c-Richtung sowie zickzackförmige Tunnel entlang der kristallographischen b-Richtung
bieten potenzielle Diffusionspfade für Li+-Ionen. Neben den bereits von den drei Lithiu-
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Kapitel 1 1 Einleitung und Grundlagen

Abbildung 1.4: Schematische Darstellung der Kristallstruktur von β-Li3VO4 entlang der
c-Achse nach den Stukturdaten aus [76]. Die LiO4-Tetraeder sind in grün, die PO4-Tetraeader
in blau und die Sauerstoffatome in rot dargestellt.

matomen besetzten Kristallgitterplätze (Li(1) in 1b- und Li(2) in 2c-Wykoff-Positionen),
stehen die 2a- (1/2, 1/2, 0,68) und 4b-Positionen (1/4, 0,0028, 1/4) für zusätzliche Lithiu-
matome zur Verfügung. Neben der hohen ionischen Leitfähigkeit macht vor allem die große
Bandbreite möglicher Oxidationsstufen von Vanadium, die die Speicherung von mehr als
1 Li+-Ion/f.u. zulässt, Li3VO4 zu einem vielversprechenden Anodenmaterial. Außerdem weist
es ein sicheres aber dennoch niedriges Potentialfenster zwischen 0,2V und 1V vs. Li/Li+

aus. Basierend auf ex-situ Röntgendiffratometrie-Studien (engl. X-ray diffraction, XRD) in
Verbindung mit der spezifischen Kapazität, die mittels galvanostatischer intermittierender
Titrationstechnik (GITT) erhalten wurde, wurde von Li et al. [74] folgender Mechanismus
der Li+-Ionen Speicherung in Li3VO4 vorgeschlagen:

Li3VO4 + xLi+ + x e– −−→←−− Li3+xVO4 Qth(x=2) = 394 mA h g−1

Anders als bei typischen Interkalationsmaterialien kann in Li3VO4 mehr als 1 Li+-Ion/f.u.
eingelagert werden, wobei über die genaue Anzahl Uneinigkeit herrscht. In der Literatur
[77–81] finden sich für Li3VO4 überwiegend spezifische Kapazitäten unter 400mA h g−1,
entsprechend x=2. Liang et al. [82] und Ni et al. [83] berichten dagegen von reversiblen
spezifischen Kapazitäten um 590mA h g−1, was die Vermutung aufkommen ließ, dass unter
der Reduktion von V5+ zu V2+ bis zu 3Li+-Ionen/f.u. gespeichert werden können und
die theoretische Kapazität somit 591mA h g−1 beträgt. Zur Bestätigung dieser Annahme
demonstrierten Liang et al. [82] mit Hilfe von First-Principle-Berechnungen, dass 3 Li+-Ionen
stabil in die Kristallstruktur von Li3VO4 eingelagert werden können. Hier ist anzumerken,
dass diese Berechnungen jedoch nur auf Basis der kristallografischen Struktur erfolgten und
eine umfassendere Analyse mittels Dichtefunktionaltheorie von Dompablo et al. [84] zu einem
anderen Ergebnis kommt. Die Speicherung von 2Li+-Ionen führt zwar zu einer Verzerrung
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der Sauerstoffschichten, die ursprüngliche hexagonale dicht gepackte Struktur bleibt dabei
jedoch erhalten. Da die Einlagerung eines dritten Li+-Ions dagegen mit einer rekonstruktiven
Phasenumwandlung zu Li6VO4 mit einer Antifluorit-Struktur verbunden ist, wird eine
mögliche reversible Speicherung von 3Li+-Ionen in Li3VO4 ausgeschlossen. Eine Erklärung
der hohen gemessenen reversiblen Kapazitäten um 590mA h g−1 ist möglicherweise eine
kapazitive Speicherung von Lithium in oberflächennahen Schichten oder Grenzflächen, zumal
es sich bei den untersuchten Materialien um nanoskalierte Kohlenstoffkomposite handelt.
Ungeachtet des noch nicht vollständig aufgeklärten Speichermechanismus wäre Li3VO4 im
Hinblick auf die Energiedichte mit einer derart hohen Kapazität jedoch wettbewerbsfähiger
als die kommerziell verfügbaren Interkalationsmaterialien Graphit und Li4Ti5O12 (Abb.1.5).

Abbildung 1.5: Vergleich von Li3VO4 mit Li4Ti5O12 und Graphit hinsichtlich (a) der Potenti-
alverläufe während des Ent-/Ladens und die spezifische Kapazität sowie (b) die gravimetrische
und volumetrische Energiedichte. Aus [83].

Neben der spezifischen Kapazität und möglichen Li+-Ionen-Plätze ist die Kenntnis über die
strukturellen Änderungen, die während der Li+-Ionen-Speicherung auftreten, erforderlich,
um ein besseres Verständnis über den Speichermechanismus zu erhalten. Ex-situ und in-situ
durchgeführte Untersuchungen mittels XRD verschiedener Forschungsgruppen [73, 74, 85]
zeigen, dass die Interkalation zunächst über einen einphasigen Prozess abläuft und sich
anschließend eine zweite Phase bildet. Dabei handelt es sich um einen reversiblen Prozess,
bei dem nach einem vollen Zyklus die ursprüngliche Li3VO4-Phase wieder vorliegt. Einen
genaueren Einblick liefern die in-situ durchgeführten XRD-Studien von Liu et al. [85] die
zeigen, dass sich die Abstände zwischen den (200)- und (002)-Ebenen nach dem ersten Zyklus
irreversibel vergrößert haben, was sich positiv auf das weitere Zyklierverhalten auswirkt.

Im Folgenden wird ein kurzer Überblick über die Fortschritte der elektrochemischen Per-
formance von Li3VO4 gegeben, seit es erstmals als Anodenmaterial untersucht wurde. Li
et al. [74] berichteten von spezifischen Kapazitäten um 300mA h g−1, die über 25 Zyklus
stabil waren, jedoch bei einer relativ geringen Stromdichte von 20mA g−1. Mit der Reduk-
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tion der Partikelgröße konnte die Leistungsfähigkeit von Li3VO4 in den folgenden Jahren
verbessert werden, so lieferten Li3VO4-Partikel mit einer Durchschnittsgröße von 250 nm
nach 100 Zyklen immer noch eine reversible Kapazität von 396mA h g−1 bei einer etwa
fünffach größeren Stromdichte von 0,25C [86]. Es wurden verschiedenste Morphologien
entwickelt, wie hohle Li3VO4-Mikroboxen [87] und Mikrokugeln [88] mit dem Ziel, die
elektrochemischen Eigenschaften zu verbessern. Yang et al. [89] führten Untersuchungen
zu verschiedenen Morphologien von Li3VO4 durch. Im Vergleich zu den Materialien, deren
Ausmaße im Bereich einiger Mikrometer lagen, erwiesen sich die Nanostäbchen mit Durch-
messern von 50 - 100 nm und Längen von 100 - 500 nm hinsichtlich spezifischer Kapazität
und Hochstromfähigkeit als am Besten. Sie erreichten bei 100mA g−1 eine Kapazität von
370mA h g−1 und selbst bei 4000mA g−1 noch 150mA h g−1. Durch die nachträgliche Be-
schichtung mit Kohlenstoff konnte sowohl die spezifische Kapazität, die Zyklenstabilität
und die Hochstromfähigkeit weiter optimiert werden, sodass bei 100mA g−1 selbst nach 100
Zyklen noch 430mA h g−1erzielt wurden und bei einer Stromdichte von 4000mA g−1 noch
250mA h g−1. Zhang et al. [90] konnten durch die Zugabe der Kohlenstoffquelle schon bei
der Synthese das Wachstum der Li3VO4-Partikel eindämmen und ein Komposit aus kohlen-
stoffbeschichteten Li3VO4-Nanopartikel herstellen, die eine Größe von 20 - 75 nm aufwiesen.
Sie lieferten bei Stromdichten von 1C, 10C und 80C jeweils ausgezeichnete Kapazitäten
von 410mA h g−1, 340mA h g−1 und 106mA h g−1. Außerdem blieb selbst bei einer hohen
Stromdichte von 10C nach 2000 Zyklen 80% der Kapazität erhalten. Neben amorphen
Kohlenstoff [79, 82, 91] wurden Komposite mit verschiedensten Kohlenstoffallotropen, wie
Graphene [92], Graphit [93], Kohlenstoffnanoröhren [94] sowie Kombinationen [95] davon
untersucht. Die bis heute höchste gemessene spezifische Kapazität liegt bei 594mA h g−1

bei 150mA g−1 im ersten Delithiierungszyklus [83]. Dabei handelt es sich um ein Komposit
bestehend aus Li3VO4-Nanokristallen, die homogen verteilt auf C-Nanoflocken eingebettet
sind. [85] synthetisierten ein Komposit aus mesoporösen Li3VO4/C-Ellipsoiden mit Größen
im Submikrometerbereich, die auf reduzierten Graphenoxid eingebettet sind, welches die bis
heute längste Lebensdauer (82,5% Kapazitätserhalt über 5000 Zyklen bei 10C) aufweist
und die beste Hochstromfähigkeit (230mA h g−1 bei 125C).

1.2.2.2 Konversionsbasierte Materialien

Bei der Entwicklung neuer Anoden für Hochenergie-Lithium-Ionen-Batterien kommen des
Weiteren Materialien in Betracht, die auf alternativen Speichermechanismen, wie der Kon-
version, basieren. Im Gegensatz zur Interkalation können dabei mehrere Li+-Ionen/f.u.
gespeichert werden. Unter diesen Materialien gelten Oxide von Übergangsmetallen, die
bis heute am meisten erforscht sind, aufgrund ihrer vielerlei positiven Eigenschaften als
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besonders vielversprechend [96, 97].

Einfache Übergangsmetalloxide

Im Gegensatz zu den meisten Übergangsmetalloxiden, die in der Regel eine schlechte
elektronische Leitfähigkeit aufweisen [98], besitzt Molybdändioxid MoO2 einen niedrigen
elektrischen Widerstand, was es als Anodenmaterial interessant macht.

MoO2 kristallisiert in einem monoklinen primitiven Gitter der Raumgruppe P21/c (Abb. 1.6).
Die verzerrt rutilartige Kristallstruktur kann als Tunnelgerüst beschrieben werden, bei dem
die über Kanten verknüpften MoO6-Oktaedern entlang der kristallographischen a-Richtung
eindimensionale Kanäle bilden, die den Li+-Transport begünstigen.

Abbildung 1.6: Schematische Darstellung der Kristallstruktur von MoO2 entlang der a-Achse
nach den Strukturdaten aus [99]. Die MoO6-Tetraeder sind in blau und die Sauerstoffatome in
rot dargestellt.

Bereits im Jahr 1987 veröffentlichte Auborn et al. [100] Untersuchungen zu MoO2 als poten-
zielles Anodenmaterial, das auf der Interkalation von Li+-Ionen basiert. Dahn et al. [101]
konnten mittels in-situ XRD-Studien nachweisen, dass die ursprüngliche monokline Phase
bei der Interkalation von 1Li+-Ion/f.u. über eine orthorhombische Phase (Pnnm) in eine
andere monokline Struktur übergeht und damit eine Volumenänderung von 11% verbunden
ist (Abb. 1.7 a). Die theoretische gravimetrische und volumetrische Kapazität von MoO2

betragen 209mA h g−1 und 1357mAh cc−1 und liegen damit über denen von Li4Ti5O12

(Abb. 1.7 b). In den Untersuchungen von Dahn et al. [101] zeigten die mikrometergroßen
MoO2-Partikel jedoch hohe Kapazitätsverluste bei der elektrochemischen Zyklierung über
den Phasenübergang hinaus. In den folgenden Jahren gelang es durch die Nanoskalierung die
Zyklenstabilität signifikant zu verbessern, so berichtete Sen et al. [102] für MoO2-Nanobänder
hohe stabile Kapazitäten um 150mA h g−1 für über 200 Zyklen bei 100mA g−1. Die ergän-
zenden ex-situ XRD-Studien zur Untersuchung der strukturellen Entwicklung während der
De-/Interkalation demonstrierten zudem die Reversibilität des Phasenübergangs, wie auch
die ex-situ XRD-Studien und Analyse mittels dichte-Funktional-Theorie von Kim et al. [103]
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,

Abbildung 1.7: (a) Schematische Darstellung der Kristallstrukturen und Potentialverläufe
von MoO2 bei der De-/Interkalation von 0,98 Li+-Ionen. [102].(b) Vergleich der gravimetrischen
und volumetrischen Energiedichte von MoO2 und Li4Ti5O12 Aus [103].

zeigen. Liu et al. [104] synthetisierten MoO2-Nanoplättchen, die bei 1C zwischen dem 1000
und 2000 Zyklus einen Kapazitätsverfall von lediglich 0,015mA h g−1 pro Zyklus. Park et al.
[105] demonstrierte mit seinen Untersuchungen, dass durch die Reduktion der Partikelgröße
zudem die elektrochemische Aktivität signifikant gesteigert werden kann. Im Vergleich zu
MoO2/C-Mikrostäbchen zeigten die mittels kolloider Vermahlung hergestellten Partikel mit
einer Größe unter 200 nm, weitaus höhere spezifische Kapazitäten, so erreichten sie bei 0,5C
eine spezifische Kapazität von 206mA h g−1 und selbst bei einer hohen Stromdichte von
30C noch 129mA h g−1. Außerdem wiesen sie mit einem Erhalt von 98,6% der initialen
Delithiierungskapazität nach 100 Zyklen bei 0,5C eine hervorragende Zyklenstabilität auf.

Zwar wurde bereits in den Jahren zuvor für MoO2-Nanopartikel berichtet, dass bei der elek-
trochemischen Zyklierung bis 0,01V vs. Li/Li+ eine für interkalations-basierte Speicherung
ungewöhnliche hohe Anzahl von über 3 Li+-Ionen/f.u. reversibel eingelagert werden können
[106, 107], doch erst durch die von Ku et al. [108] durchgeführten Röntgenphotoelektro-
nenspektroskopie (engl. X-ray photoelectron spectroscopy, XPS) konnte aufgeklärt werden,
dass die Speicherung von mehr als 1 Li+-Ion/f.u. auf einer Konversionsreaktion beruht,
die entweder durch Erhöhung der Raumtemperatur oder Verkleinerung der Partikelgröße
begünstigt wird.

(A) MoO2 + xLi+ + x e− −−→←−− LixMoO2 (0 ≤ x ≤ 0,98)

(B) LixMoO2 + (4− x) Li+ + (4− x) e– −−→←−− 4MoO2 + Li2O

Die hohe theoretische Kapazität von 838mA h g−1 hat in den folgenden Jahren großes Inter-
esse an MoO2 als Anodenmaterial geweckt. Als Konversionmaterial unterliegt jedoch auch
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MoO2 bei der Zyklierung starken Volumenänderungen, die sich negativ auf die Zyklenstabi-
lität auswirken. Um die elektrochemische Performance zu verbessern, wurden verschiedene
morphologische Modifikationen entwickelt, wobei der Fokus insbesondere auf nanoskalierte
Materialien [106, 109, 110] lag. Des Weiteren haben sich mesoporöse Strukturen [111],
aufgrund der großen Oberfläche, die sie bieten, als vielversprechend erwiesen. Obwohl die
elektrochemischen Eigenschaften durch die morphologische Modifikation deutlich optimiert
werden konnten, ist für eine kommerzielle Anwendung eine weitere Verbesserung der Zyklen-
stabilität erforderlich. Dies hat zur Herstellung von Kompositen mit Kohlenstoffallotropen,
wie Graphene [112], CNTS [113], amorphen Kohlenstoff [114] geführt. So berichten Sun et
al. [115] für MoO2-Nanopartikel, die in eine Matrix aus Kohlenstoff eingebettet sind, von
einer spezifischen Kapazität in Höhe von 734mA h g−1 nach über 350 Zyklen bei 50mA g−1.
Interessant sind außerdem die Untersuchungen von Shon et al. [116] an mesoporösen MoO2-
Elektroden. Sie liefern bei einer Stromdichte von 0,1C über 50 Zyklen eine extrem hohe
stabile Kapazität um 1500mA h g−1, die bis heute höchste Kapazität ist, die für MoO2

gemessen wurde und den theoretischen Wert basierend auf der Konversionsreaktion deutlich
überschreitet. Die Analyse mittels in-situ XRD, TEM verbunden mit Elektronen-Energie-
Verlust-Spektroskopie (EELS) und Computermodellierung decken auf, dass die Speicherung
der Li+-Ionen nicht über eine Konversionsreaktion stattfindet und stattdessen die nano-
skalige Porenstruktur des Materials einen anderen Speichermechanismus ermöglicht, der
noch weiter erforscht werden muss, um die Gründe für die hohe Lithium-Speicherfähigkeit
zu finden. Dies bietet möglicherweise eine vielversprechende Strategie für das Design von
Hochenergie-Anodenmaterialien.

Das Vanadiumsesquioxid V2O3 ist vor allem als Mott-Hubbard-Isolator bekannt, der bei
einer Temperatur um 160K einen Metall-Isolator-Phasenübergang erster Ordnung aufweist
[117]. Dabei geht mit Abnahme der Temperatur die paramagnetische rhomboedrische Phase
mit Korund-Struktur (Raumgruppe R3c) in eine antiferromagnetische monokline Phase
(Raumgruppe I2/a) über. Bei Raumtemperatur weist V2O3 eine hohe elektronische Leitfä-
higkeit von 103 S cm−1 [118] auf, weshalb es bereits erfolgreich als leitfähige Beschichtung von
LiFePO4-Partikeln zur Optimierung derer elektrochemischen Eigenschaften eingesetzt wurde
[119]. Tranchant et al. [120] untersuchten im Jahr 1980 die elektrochemischen Eigenschaften
von V2O3 in einem Potentialbereich zwischen 2V und 3,5V gegen Li/Li+ und erklärten
es aufgrund der geringen Kapazität ohne erkennbare Plateaus in den Potentialverläufen
für ungeeignet als Kathodenmaterial in LIBs. Das Interesse der Forschung an V2O3 als
Anodenmaterial wurde von Li et al. [121] geweckt, die basierend auf thermodynamischen Be-
rechnungen V2O3 eine theoretische spezifische Kapazität von 1073mA h g−1 bei Potentialen
unterhalb von 1V gegen Li/Li+ zuschrieben. Der zugrunde liegende Speichermechanismus
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setzt sich aus einer anfänglichen Interkalation und einer anschließenden Konversionsreaktion
zusammen:

(A) V2O3 + xLi+ + x e− −−→←−− LixV2O3

(B) LixV2O3 + (6− x) Li+ + (6− x) e– −−→←−− 2V + 3Li2O

Die Ergebnisse der experimentellen Untersuchung von Li et al. [121] lieferten jedoch für
V2O3 eine Kapazität von nicht einmal der Hälfte des theoretisch erwarteten Werts verbunden
mit einer schlechte Reversibilität. In den nachfolgenden Jahren wurden viele Anstrengun-
gen unternommen, um die elektrochemischen Eigenschaften von V2O3 zu optimieren. Der
Schwerpunkt lag dabei auf der Herstellung von Kompositen mit verschiedenen Kohlenstoff-
modifikationen und Morphologien, um die schlechte Zyklenstabilität aufgrund der starken
Volumenänderungen bei der Konversionsreaktion zu verbessern. Da die oberflächennahen
Vanadiumatome von V2O3 aufgrund deren geringer Valenz (V3+), leicht in höhere Valenzzu-
stände (V4+ oder V5+) oxidieren, ist eine Beschichtung von V2O3 mit Kohlenstoff zudem in
Hinblick auf dessen Stabilität an Luft interessant [122]. Jiang et al. [123] synthetisierten
in-situ mit Kohlenstoff beschichtete Mikrosphären, die mit einer spezifischen Delithiierungs-
kapazität von 437,5mA h g−1 nach 100 Zyklen bei 100mA g−1 92,6% des initialen Werts
erhalten. XRD-Untersuchungen bestätigen zudem, dass die Kohlenstoffbeschichtung die
V2O3-Partikel vor Alterung schützt. Dong et al. [124] berichten von einem Komposit aus
nanoskaligem V2O3und amorphen Kohlenstoff, das nach 100 Zyklen bei 200mA g−1 eine
reversible Kapazität von 780mA h g−1 liefert. In Kohlenstoff eingekapselte V2O3-Nanofäden
weisen bei einer Stromdichte von 100mA g−1 stabile spezifische Kapazitäten um 985mA h g−1

auf und selbst bei 5000mA g−1 noch 519mA h g−1 [125]. Neben amorphen Kohlenstoff wur-
den weitere Kohlenstoffmodifikationen, wie CNTs [126] und reduziertes Graphenoxid [127,
128] untersucht.

Unter den Konversionsmaterialien gelten Manganoxide aufgrund ihrer hohen Umweltverträg-
lichkeit, Wirtschaftlichkeit und leichten Verfügbarkeit als vielversprechende Anodenmateria-
lien für LIBs [129]. Fan et al. [130] untersuchte erstmals im Jahr 2010 mit Hilfe von ex-situ
XRD- und TEM-Studien den Speichermechanismus der Manganoxide MnO, MnO2, Mn2O3

und Mn3O4. Die Ergebnisse zeigen, dass nach der ersten vollständigen Lithiierung in allen
Oxiden die reversible De-/Lithiierung über denselben Prozess abläuft. Unterschiede liegen
in der theoretischen spezifischen Kapazität sowie die Höhe des initialen Kapazitätsverlust
aufgrund der irreversiblen Prozesse bei der ersten Lithiierung. Das im Mineral Hausmannit
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natürlich vorkommende Manganoxid Mn3O4 besitzt nach MnO die höchste theoretische
spezifische Kapazität und den geringsten initialen Kapazitätsverlust basierend auf folgendem
Reaktionsmechanismus:

(A) Mn3O4 + Li+ + e– −−→ LiMn3O4

(B) LiMn3O4 + Li+ + e– −−→ Li2O + 3MnO

(C) 3MnO + 6Li+ + 6 e– −−→←−− 3Li2O + 3Mn

Qth = 117 mA h g−1

Qth = 117 mA h g−1

Qth = 703 mA h g−1

Um einen tieferen Einblick in den Speichermechansimus von Mn3O4 zu bekommen, führten
Lowe et al. [131] in-situ XRD- und XAS-Studien, deren Ergebnisse in Abb. 1.8 zusammen-
gefasst sind. Sie konnten zum einen zeigen, dass die Lithiierung zunächst an der Oberfläche
von Mn3O4 mit simultan ablaufender Reduktion von Mn3O4 und LiMn3O4 stattfindet.
Metallisches Mn hingegen ist erst nach der Reduktion von Mn2+ in einen durchschnittlichen
Oxidationszustand von Mn1+ zu finden. Die Ergebnisse zeigen zudem, dass mit der Lithiie-
rung ist sukzessive Amorphisierung des Materials verbunden ist. Des Weiteren wurde gezeigt,
dass ein großer Teil der Ladung kapazitivartig gespeichert wird, wobei der zugrundeliegende
Prozess jedoch weiter erforscht werden muss.

,

Abbildung 1.8: (a) Potentialverläufe des 1.Zyklus bei der De-/Lithiierung von Mn3O4. Der
Verlauf während der Lithiierung wurde in drei Bereiche I bis III aufgeteilt. Bereich IV entspricht
dem Delithiierungsvorgang. (b) Schema des Reaktionsmechanismus mit den beobachteten auf
Manganbasierten Verbindungen. Aus [131].

Mn3O4 übertrifft mit einer hohen reversiblen Kapazität von 703mA h g−1 und einem nied-
rigen Redoxpotential um 0,3V Graphit in Bezug auf die gravimetrische Energiedichte bei
weitem. Um die Anwendungsreife als Anodenmaterial in kommerziellen LIBs zu erreichen,
gilt es jedoch dessen extrem niedrige elektrische Leitfähigkeit (10−7 - 10−8 S cm−1) und die
schlechte Zyklenstabilität aufgrund der starken Volumenänderung von über 170% [132] bei
der De-/Lithiierung zu überwinden. Zur Verbesserung der elektrochemischen Performance
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von Mn3O4 als Anodenmaterial wurden verschiedene Ansätze verfolgt, wie die Modifikation
der Morphologie und die Herstellung von Kompositen mit Kohlenstoffallotropen. Huang et
al. [133] untersuchte den Einfluss der Partikelgröße an verschiedenen Mn3O4-Nanooktaeder
mit Abmessungen zwischen 40 nm und 350 nm. Die Ergebnisse zeigen einen klaren Zusam-
menhang zwischen der Partikelgröße und den elektrochemischen Eigenschaften. Je kleiner die
Größe der Nanooktaeder und somit größer deren Oberfläche ist, desto höher ist die elektro-
chemische Aktivität und Hochstromfähigkeit. So erzielen die kleinsten Mn3O4-Nanooktaeder
mit spezifischen Kapazitäten um 800mAhg, 500mA h g−1 und 350mA h g−1 bei einer Strom-
dichte von jeweils 50mA g−1, 100mA g−1 und 500mA g−1die höchsten Werte. Aufgrund des
stetigen Kapazitätsverlusts, den sie erleiden, bleibt jedoch nach 50 Zyklen bei 50mA g−1

weniger als die Hälfte der Kapazität des ersten Delithiierungszyklus erhalten. Bai et al. [134]
synthetisierten mesoporöse Mn3O4-Nanoröhrchen mit hervorragender Zyklenstabilität, die
über 100 Zyklen bei 500mA h g−1eine stabile reversible Kapazität um 500mA h g−1liefert.
In den letzten Jahren wurden zahlreiche Komposite von Mn3O4mit verschiedensten Koh-
lenstoffmodifikationen, wie amorphen Kohlenstoff [135–138], Graphen[139–142], reduziertes
Graphenoxid [129, 143, 144], Graphit [145, 146], CNTs [59, 147, 148], entwickelt. Erst
kürzlich berichteten Cao et al. [149] von einem Komposit, bestehend aus CNTs auf deren
Oberfläche Mn3O4-Partikel angelagert sind. Es erreicht hohe spezifische Kapazitäten und
zeigt ein stabiles Zyklierverhalten; selbst nach 200 Zyklen beträgt die reversible Kapazität
895mA h g−1 bei 500mA g−1. Wie REM- und TEM-Aufnahmen der zyklierten Elektrode
zeigen, ist dies auf die strukturelle Stabilität des Komposits zurückzuführen. Durch die
Anlagerung auf die Oberfläche der CNTs kann eine Aggregation der Mn3O4-Nanopartikel
verhindert werden.

Binäre Übergangsmetalloxide

Neben konversionsbasierten einfachen Übergangsmetalloxide gelten binäre Übergangsme-
talloxidverbindungen ebenfalls als vielversprechende Anodenmaterial für LIB [97, 150]. Sie
profitieren von der Komplementarität und dem synergetischen Effekt der Mischung zweier
Übergangsmetalloxide, die nach der ersten vollständigen Delithiierung vorliegt und das ur-
sprüngliche binäre Metalloxid ersetzt [97, 151]. Zu diesen gehört unter anderem Kobaltferrit
CoFe2O4, das in einer Spinellstruktur der Raumgruppe Fd3m kristallisiert. Das größte In-
teresse der Forschung gilt seiner magnetischer Eigenschaften, wie großer magnetokristallinen
Anisotropie und hoher Koerzitivität und Magnetostriktion [152]. Es findet unter anderem
Verwendung in der Nanotechnologie als Material für hochkapazitive Magnetspeicher. Erst-
mals im Jahr 2004 berichteten Alcantaara et al. [153] von seinem potenziellen Nutzen als
Anodenmaterial in LIBs. Kurz darauf ist es Chu et al. [154] gelungen, mittels ex-situ XPS und
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XRD-Studien die zugrunde liegenden Reaktionen der Li+-Ionen-Speicherung aufzuklären.

(A) CoFe2O4 + 8Li+ + 8 e– −−→ 4Li2O + 2Fe + Co

(B) 4Li2O + 2Fe + Co −−→←−− Fe2O3 + CoO + 8Li+ + 8 e–

Qth = 914 mA h g−1

Qth = 914 mA h g−1

In-situ XRD- und ex/in-situ Röntgenabsorptionsspektroskopie (engl. X-ray absorption
spectroscopy, XAS) von Permien et al. [155] liefern einen tieferen Einblick in die Prozesse,
die während der Konversion ablaufen, und führen damit zu einem besseren Verständnis
des Speichermechanismus von CoFe2O4. Sie beobachten zum einen während der Lithiierung
die Umwandlung der ursprünglichen Spinellstruktur der Raumgruppe Fd3m in eine NaCl-
Struktur der Raumgruppe Fm3m, bei der die Kationen von den Tetraeder-Plätzen zu
benachbarte leere Oktaeder-Plätzen wandern (Abb. 1.9 a). Außerdem weisen sie nach, dass
nach der Lithiierung nanoskalierte metallische Co- und Fe-Partikel vorliegen, die in einer
Li2O-Matrix eingebettet sind, und nach der Delithiierung zu Co2+ und Fe3+ oxidiert sind
(Abb. 1.9 b). Sie identifizieren zudem als eine Ursache für Kapazitätsverluste die Abnahme
der Oxidation von Co0 zu Co2+, wohingegen die Reaktion Fe0 −−→←−− Fe3+ über viele Zyklen
reversibel abläuft (Abb. 1.9 b).

Aufgrund der hohen theoretischen Kapazität von 918mA h g−1bei der Speicherung von
8Li+-Ionen ist CoFe2O4 auf großes Interesse in der Batterieforschung gestoßen. Die Ergeb-
nisse der Untersuchungen von Chu et al. [154] verdeutlichen, dass durch Nanoskalierung die
elektrochemischen Eigenschaften, insbesondere die Zyklenstabilität, von CoFe2O4 signifi-
kant verbessert werden kann. Nach einer initialen Delithiierungskapazität von 910mA h g−1

bei 1C stabilisiert sich der Wert nach 20 Zyklen auf 610mA h g−1. Die Untersuchungen
von Lavela et al. [156] zeigen einen klaren Zusammenhang zwischen Synthesebedingungen,

Abbildung 1.9: (a)In-situ Röntgendiffraktogramme von CoFe2O4 während der Einlagerung
von 2Li+-Ionen. (b) Ex-situ XAS-Scans an der Fe K-Kante (links) und an der Co K-Kante
(rechts) von unzykliertem CoFe2O4 jeweils nach der ersten Lithiierung und nach ein, zwei und
drei Zyklen zusammen mit Spektren von metallischen Fe- bzw. Co-Folien zum Vergleich. Nach
[155].
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Morphologie und elektrochemischer Perfomance. So zeigen geschichtete flockenartige Ag-
gregate, die ein makroporöses System bilden, die beste Zyklenstabilität und erreichen bei
1C nach 75 Zyklen noch bis zu 739mA h g−1. CoFe2O4 mit dreidimensionaler makroporöser
Struktur liefert bei 0,2mA cm−2 in den ersten Zyklen zwar sehr hohe Kapazitäten über
1000mA h g−1, allerdings zeigen sich bereits nach 30 Zyklen Verluste von über 40% [157].
REM-Aufnahmen einer zyklierten Elektrode zeigen, dass die Struktur der mechanischen
Belastung aufgrund der starken Volumenänderungen während der De-/Lithiierung nicht
standhalten konnte und zerbrochen ist. Weitere Morphologien, die untersucht wurden, sind
unter anderem Nanostäbchen [158], hierarchisch strukturierte Mikrosphären [159] oder
hohle Nanosphären [160]. Die Ergebnisse der Untersuchungen von Wu et al. [161] an reinen
CoFe2O4-Fäden sowie einem Komposit mit Kohlenstoff demonstrieren, dass durch den
Verbund mit Kohlenstoff die Zyklenstabilität und Hochstromfähigkeit verbessert werden
kann. Letzteres ist auf den geringeren Ladungstransferwiderstand der CoFe2O4/C-Elektrode
zurückzuführen, wie impedanzspektroskopische Untersuchungen zeigen. Ren et al. [162] ist
es gelungen durch Einkapselung von CoFe2O4 in Kohlenstofffäden die Agglomeration der
bei der elektrochemischen Zyklierung entstandenen metallischen Nanopartikel zu verhindern,
wie ex-situ XRD-Studien bestätigen. Dies resultiert in einer hervorragenden Zyklenstabilität
des CoFe2O4/C-Komposits mit spezifischen Kapazitäten über 700mA h g−1 nach 250 Zyklen
bei 100mA g−1. Zhang et al. [163] untersuchten verschiedene Komposite mit Kohlenstoff-
nanoröhren. Im Vergleich zu den CoFe2O4-Nanosphären, die lediglich mit CNTs vermischt
wurden, zeigen sich bei Verknüpfung mit CNTs bessere elektrochemische Eigenschaften, wie
eine höhere Kapazität und Zyklenstabilität. Nach über 100 Zyklen bei 200mA g−1 liefern sie
eine Kapazität von 1045,6mA h g−1, was 93% der Kapazität des ersten Delithiierungszyklus
entspricht. Der zusätzliche Beitrag, der zu einer spezifischen Kapazität führt, die den theoreti-
schen Wert übertrifft, beruht auf pseudo-kapazitiver Ladungsspeicherung. REM-Aufnahmen
zyklierter Elektroden demonstrieren, dass die CNTs die strukturelle Stabilität verbessern;
so ist ursprüngliche Struktur des verknüpften CoFe2O4/CNT-Komposits auch nach 100
Ent-/Ladezyklen noch erhalten. Für reine CoFe2O4-Nanosphären wird hingegen nach 50 Zy-
klen ein deutliches Größenwachstum beobachtet, was deren schlechte Zyklenstabilität erklärt.

Legierungsbildende Übergangsmetalloxide

Nach einer Abschätzung von Badway et al. [164] können konversionsbasierte Materialien in
Bezug auf die Energiedichte nur dann mit Graphit konkurrieren, wenn sie unter Annahme
eines initialen Kapazitätsverlustes von 25% spezifische Kapazitäten um 1000mA h g−1 lie-
fern und bei Potentialen unter 0,6V mit Lithium reagieren. Im Gegensatz zu den meisten
Konversionsmaterialien werden diese Bedingungen von legierungsbildenen Verbindungen
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erfüllt. So beträgt beispielsweise die theoretische Kapazität von Silizium bei der Bildung von
Li15Si4 3579mA h g−1 bei einem Potential unter 0,4V gegen Li/Li+. Die dabei auftretenden
erheblichen Volumenänderung bei der De-/Lithiierung von bis zu etwa 300% [165] hat ihre
Anwendung in kommerziellen LIBs bisher ausgeschlossen. Ein vielversprechender Ansatz
ist es, die beiden Speichermechanismen zu kombinieren und statt der reinen Metalle die
entsprechenden Oxide zu verwenden, sodass bei der Lithiierung zunächst eine Konversion-
reaktion abläuft bei der sich metallische Nanopartikel und Li2O bilden und anschließend
die metallischen Nanopartikel mit Lithium eine Legierung eingehen. Die Idee basiert auf
dem Konzept, dass das bei der Konversionreaktion entandene Li2O eine elektrochemisch
inaktive Matrix bildet. Diese dient einerseits als Puffer für die bei der nachfolgenden Legie-
rungsbildung auftretenden Volumenänderungen und und zum anderen als Haftmittel für die
metallischen Nanopartikel, um deren Aggregation zu verhindern [166]. Die Reversibiltät der
Konversionsreaktion ist abhängig von der Größe der Übergangsmetallpartikel und ist daher
nicht mehr gegeben, wenn diese aggregieren [13], da die Rückbildung von Li2O nur ablaufen
kann, wenn die metallischen Nanopartikel ein leitfähiges Netz bilden [167].

Ein bekannter Vertreter dieser Klasse, der in den letzten Jahren in der Forschung große
Beachtung erfahren hat, ist ZnO. Fu et al. [168] gelang es erstmals im Jahr 2007 mit Hilfe
von ex-situ XRD-Studien den Speichermechanismus von ZnO nachzuweisen und die zuvor
angenommene Irreversibilität der Konversionreaktion zu widerlegen [169].

(A) ZnO + 2Li+ + 2 e– −−→←−− Li2O + Zn

(B) Zn + Li+ + e– −−→←−− LiZn

Qth = 659 mA h g−1

Qth = 329 mA h g−1

Auch anschließende Untersuchungen anderer Forschungsgruppen mittels ex/in-situ XRD
[170, 171] und ex/in-situ XAS [172, 173] bestätigen die Reversibilität der Konversionreaktion,
allerdings nur für die ersten Zyklen. In-situ TEM-Studien zeigen, dass die Li2O-Matrix nicht,
wie angenommen, die sukzessive Aggregation der metallischen Nanopartikel verhindern kann,
sondern sich große Zink-Partikel mit einer Größe von bis zu einigen hundert Nanometern
bilden [174, 175]. Basierend auf den Untersuchungen von Park et al. [172] ist die Reversibilität
der Konversionsreaktion jedoch nur für Partikelgrößen unter 3 nm gewährleistet.

Ein erfolgreicher Ansatz, um diese Problematik zu lösen und gleichzeitig die geringe elektro-
nische Leitfähigkeit von ZnO zu überwinden ist der Verbund von nanoskaligen ZnO-Partikel
mit Kohlenstoff [172]. Im Gegensatz zu reinem ZnO, das trotz einer initialen spezifischen
Delithiierungskapazität um 600mA h g−1 bei 100mA g−1 bereits nach 50 Zyklen nahezu
keine Ladung speichert, liefert das ZnO/C-Komposit selbst nach 200 Zyklen 570mA h g−1,

25



Kapitel 1 1 Einleitung und Grundlagen

was einem Kapazitätserhalt von 81% gegenüber dem ersten Zyklus entspricht. Neben Kom-
positen mit amorphen Kohlenstoff [176–178] wurden weitere Kohlenstoffmodifikationen, wie
CNTs [179, 180], Graphit [181] und Graphen [182–184], entwickelt.
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The potential battery electrode material V2O3/C has been prepared using a sol–gel thermolysis technique, employing vanadyl
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thermodynamically favored while formation of vanadium (oxy)carbides or heavily doped V2O3 is highly unlikely. When
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Highlights
● V2O3/C composites were synthesized by a facile sol–gel thermolysis method.
● Citric acid, malic acid, and tartaric acid have been applied as both the chelating agents and as carbon source to produce

V2O3/C composites for the first time.
● DFT calculations confirmed preference of phase separation in C-doped V2O3.
● V2O3/C composites as anode material exhibit an excellent cycle stability.

1 Introduction

Vanadium trioxide V2O3 has been widely studied in
fundamental research since the first reports on its metal-
to-insulator transition [1]. Regarding application, due to
its high theoretical capacity (1070 mAh g−1), low cost,
and non-toxicity V2O3 is well recognized as a promising
anode material for rechargeable lithium-ion batteries
(LIBs) [2–4]. However, the practical use of the bulk V2O3

as anode materials in LIBs is greatly hindered due to huge
volume changes appearing upon electrochemical cycling
[5]. A variety of functionalization options has been
explored to overcome this issues: incorporation of carbon
containing compounds yielding composite materials
including the preparation of nanosized materials with the
different morphology [6, 7], doping with nitrogen and
sulfur [8–10], as well as a design of three-dimensional
nanostructures providing shorter lithium-ion/electron
diffusion distances as well as more stable structures
preventing deterioration of electrodes during the dis-
charge/charge processes [11–16].

Both the preparation process and the post-treatment con-
ditions have a significant influence on the electrochemical
performances of V2O3/C hybrid materials as an anode mate-
rial. For example, V2O3/C composites prepared by a NaCl
template-assisted freeze-drying strategy deliver a capacity of
706mAh g−1 at 5 A g−1, after 2000 cycles [17], while elec-
trospun materials show 100mAh g−1 at 5000 A g−1 after 5000
cycles [18]. Among different kinds of carbon materials, there
is a variety of reports using graphene oxide (rGO) as the
carbon source [5, 19, 20], among them a polymer-pyrolysis
made material with ~780mAh g−1 over 100 cycles at 200mA
g−1 [21] and V2O3/rGO with 823mAh g−1, at 0.1 A g−1 [22].
Other V2O3/C composites have been fabricated by solvother-
mal synthesis using ethylene glycol as the carbon source
(474mAh g−1 at 0.5 A g−1 after 400 cycles) [23], a hydro-
thermal route and subsequent calcinations (283mAh g−1 at
25 A g−1) [24].

Here we report for the first time a sol–gel process with
post-annealing treatment to synthesize a V2O3/C composite
material using citric acid, tartaric acid, and malic acid as
both the chelating agents and the carbon sources. In general,
the sol–gel method has been extensively used to synthesize
electrode materials due to their unique advantages such as
low synthesis temperature, high purity and high

homogeneous structure, and good electrochemical property
of the synthesized product [25–28]. Our work shows that it
can be exploited as facile method to synthesize hier-
archically structured V2O3/C nanocomposite and we
investigate in detail the influence of different carboxylic
acids on the phase composition, morphology, and electro-
chemical properties of the products.

2 Experimental

2.1 Materials

Vanadyl sulfate hydrate VOSO4·nH2O (97% VOSO4),
ammonium hydroxide solution (28% NH3 in H2O), tartaric
acid (C4H6O6), malic acid (C4H6O5), and citric acid
(C6H8O7) with analytical grade were purchased from
Sigma-Aldrich and used without any further purification.

2.2 Synthesis of V2O3/C composites

V2O3/C composites were prepared using the sol–gel ther-
molysis process. The typical synthesis process is briefly
described as follows. First, vanadyl hydroxide VO(OH)2
precursor was prepared. According to the synthetic proce-
dure, 7.95 g VOSO4·nH2O was dissolved in 400 mL of
deionized H2O using the magnetic stirring at room tem-
perature, then ammonium hydroxide solution was added
dropwise to adjust the pH value of the mixture so that it
equals to 4. The brown precipitate was collected by cen-
trifugation and washed several times with water, ethanol,
and dried in air to obtain the VO(OH)2 powder products.
Second, VO(OH)2 and carboxylic acid (citric acid, malic
acid or tartaric acid) were weighed according to the molar
ration of 1:1 and mixed well with each other in deionized
60 mL water under constantly stirring. The mixture then
came to be a blue solution. The blue solution was evapo-
rated at 80 °C for ~4 h, with a magnetic stirrer sequentially
stirring to obtain a clear viscous sol and was subsequently
dried to form a gel. The gel was further dried in a vacuum
oven at 50 °C for 16 h, which led to a blue powder. Finally,
the powder was sintered under a flow of N2 gas at
400–700 °C for 1 h to obtain the V2O3/C composites.
Depending on the type of the carboxylic acids, the resulting
materials are denoted henceforth as V2O3/C-C, V2O3/C-M,
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and V2O3/C-T, where carboxylic acid is citric acid, malic
acid, and tartaric acid, respectively.

2.3 Characterization

X-ray diffraction (XRD) patterns were obtained using a
Bruker AXS D8 Advance Eco diffractometer using CuKα
radiation and applying the step size of Δ2θ= 0.02°. The
morphology of the powder was determined by a ZEISS Leo
1530 scanning electron microscope (SEM) as well as JEOL
JEM 2100 and JEMe200 CX high-resolution transmission
electron microscopes (HRTEM). The thermogravimetric
analysis with the heating rate of 10 Kmin−1 under flowing
air was carried out using a STA 449 F3 Jupiter thermo-
analyzer (Netzsch) coupled with a QMS 403 mass spec-
trometer (TG-DSC-MS). The specific surface area and pore
volume of the samples were measured by a surface area and
porosity analyzer (Gemine VII, Micromeritics). The content
of carbon was examined by elemental chemical analysis
(CA) using Vario MICRO Cubes (Elementar). Prior to N2

physisorption data collection, the samples were degassed at
100 °C under vacuum for 1.5 h. The specific surface area,
pore size distribution, and pore volumes were obtained by
means of the Brunauer–Emmett–Teller (BET) method and
the Barrett–Joyner–Halenda model from the adsorption
branches of the isotherms. Raman spectra were measured
with a Renishaw U1000 spectroscope at a laser wavelength
of 532 nm.

2.4 Computational details

All quantum-chemical calculations of the V2O3/C composite
systems were performed within the framework of the self-
consistent-charge density-functional tight-binding method
(SCC-DFTB) [29, 30]. Atomic positions in both the supercells
of the bulk V2O3 doped by carbon and the supercells of a slab
V2O3(0001) contacting with graphene were optimized using
the conjugate gradient algorithm within periodic boundary
conditions in Г-point approximation. Self-consistent calcula-
tions were performed until the maximal residual components
for the total energy of 10−3 eV atom−1 and for the interatomic
force component of 10−2 eVÅ−1. The lattice parameters
optimized within these conditions for the bulk V2O3 are in a
fair agreement with the experimental values, being over-
estimated by 3% (a= 5.07 Å, c= 14.25 Å).

As the progenitor of all the model V2O3/C composites
the pre-optimized supercell 2a × 2a × 1c of bulk V2O3 was
selected. Several possible variants for distribution of carbon
impurities within V2O3 lattice have been accounted: sub-
stitutional single C atoms within V or O sublattices; sub-
stitutional C2 dimers at neighbor sites within V or/and O
sublattices; interstitial single C atoms or C2 dimers; gra-
phene sheet on a V2O3 surface. The relative stability of

these V2O3/C composites with relaxed internal geometry
was analyzed using the energy of formation ΔE relative to
corresponding mechanistic mixture of the bulk V2O3, gra-
phite and molecular CO. Positive and negative ΔE values
point to endo- and exothermic formation reaction,
respectively.

2.5 Electrochemical measurements

The electrochemical measurements of the samples were
performed with a VMP3 potentiostat (Bio-Logic SAS) at
25 °C using Swagelok-type half cells with lithium metal foil
(Alfa Aesar) as counter electrode [31]. The electrodes were
separated by two layers of glass fiber separator (Whatman
GF/D) that was soaked with 200 μL of a 1M LiPF6 salt
solution in 1:1 ethylene carbonate and dimethyl carbonate
(Merck Electrolyte LP30). The working electrode consists
of active material, carbon black (Super C65, Timcal) and
polyvinylidene fluoride binder (Solvay Plastics) in a weight
ratio of 75:15:10. The powders were mixed in N-methyl-2-
pyrrolidone (NMP, Sigma-Aldrich) and stirred for at least
12 h. After evaporating most of the NMP under vacuum the
spreadable slurry was deposited on circular Cu meshes
(diameter 10 mm) with a mass loading of about 0.4–0.5 mg
cm−2. Afterward, the electrodes were dried under vacuum,
pressed with a spindle press by hand and then dried again.
The preparation of the electrodes and the cell assembly were
done in a glovebox filled with argon (O2/H2O < 5 ppm). The
calculation of the specific capacity is based on the total
mass weight of the composites V2O3/C.

3 Results and discussion

XRD patterns of the V2O3/C composites prepared using
different carboxylic acids at different temperatures are
depicted in Fig. 1a. All samples obtained after annealing at
temperatures below 700 °C are amorphous according to the
XRD patterns as demonstrated by the example of the V2O3/
C-C composite. Annealing at 700 °C leads to the appear-
ance of distinguished XRD patterns, which can be
undoubtedly attributed to V2O3 without any impurities. The
lattice of V2O3 within the as-prepared V2O3/C composites
has rhombohedral crystalline structure and belongs to the
R-3c space group. For all crystalline V2O3/C materials
reported here, the lattice parameters derived from the XRD
data are listed in Table 1. The results are found close to the
reported values for V2O3 [ICSD No. 94768]. The XRD
patterns however display rather broad and low-intense dif-
fraction peaks, which may be attributed to both a poor
crystallinity or/and to a small crystal size of primary V2O3

particles present in the composites. Using Scherrer’s equa-
tion enables estimating the average crystallite sizes of V2O3
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maximum intensity of both peaks (ID/IG) of the V2O3/C
composites, obtained by using citric acid, malic acid, and
tartaric acid, are calculated to be 0.82, 0.83, and 0.87,
respectively. In comparison with citric acid and malic acid as
the chelating agent, this ratio is for V2O3/C-T composite
slightly higher indicating less defects and disorder in the car-
bon component [38].

Thermogravimetric analyses coupled with mass-
spectroscopy confirm the presence of carbon and allow to
derive the carbon content in the V2O3/C composites under
study (Fig. 2). The TG-DSC-MS curves of the composites
prepared by citric acid (Fig. 2a), malic acid (Fig. 2b), and
tartaric acid (Fig. 2c) are very similar. For all three com-
posites, the weight loss proceeds stepwise. In the first step
ranged from room temperature to about 180 °C, there is a
weak endothermic peak signaling the vaporization of
adsorption water. The corresponding weight loss is about
3.1−4.8 wt%. A second step ranging from 200 to 560 °C
implies two strong exothermic peaks, which are associated
with the vigorous combustion reactions of the carbon
component in the composites and the completion of the
crystallization reaction. The release of carbon dioxide CO2

is confirmed by two intense peaks from molecular ion CO2
+

with m/z= 44 a.m.u. in the mass spectra. Seemingly, the
existence of this double exotherm with well-resolvable
temperature maxima is due to the different states of carbon
in the composites. A last feature is observed from ~500 to
730 °C. Here, there is a weight gain of 1.6, 1.7 and 2.8 wt%
for V2O3/C-C, V2O3/C-M, V2O3/C-T samples, respectively,
upon heating. This process is attributed to the oxidation of
V3+ ions to V5+ and results in the formation of V2O5 as a
final thermolysis product. The mass-spectroscopy curves
reveal that the main gaseous product in this temperature
regime is the molecular ion O2

+ with m/z= 32 a.m.u. The
endothermic peak at 681 °C is attributed to the melting of
V2O5. According to the thermogravimetric analysis, the

content of carbon in the samples amounts to 27.0, 20.6,
16.8 wt% for V2O3/C-C, V2O3/C-M, V2O3/C-T, respec-
tively. The results of the TG analyses fully agree with
carbon content determined by CA (Table 1).

The morphologies of the V2O3/C powders synthesized
from citric acid, malic acid, and tartaric acid as carbon source
are similar. All of them show micrometer sized chunks
(Fig. S1) that are decorated with flake-like particles with the
average flake size of 100–300 nm and 30–40 nm in thickness
(Fig. 3a–c). In addition, the detailed microstructure of the
V2O3/C-C composite studied by TEM (Fig. 3d) displays a
block-like architecture of particles on the nanometer scale.
The TEM images also show an amorphous carbon layer of
up to 100 nm in thickness. Nanoparticles with the shape of
edge-shared polyhedra are uniformly and tightly anchored to
an amorphous carbon matrix (Fig. 3e). The lattice fringes
with spacing of 0.37 nm corresponds to the (012) plane of the
rhombohedral V2O3 phase. The corresponding ring-like
selected-area electron diffraction (SAED) pattern (Fig. 3f)
indicates that the as-synthesized composite is a polycrystal-
line phase indexed to V2O3, which is consistent with the
XRD results presented above. Textural properties of the
differently prepared V2O3/C composites as obtained from
nitrogen adsorption and desorption studies and their analysis
are shown in Fig. S2 and in Table 1. According to the
IUPAC classification, the nitrogen adsorption/desorption
isotherms display a type IV behavior [43].

In summary, analysis of XRD, SEM, TEM, and BET data
provides solid evidence that the materials exhibit tightly bound,
yet, separated V2O3 and carbon phases. However, doping of
carbon into the V2O3 lattice cannot be completely excluded,
since it remains undetectable by these methods. Therefore,
quantum-chemical DFTB calculations have been employed to
estimate tendency of the V2O3 lattice to host substitutional and/
or interstitial carbon impurities. Several model variants of
single and paired carbon atoms hosted at O- or V sites or as

Fig. 2 Thermogravimetric (red), DSC (blue), and mass-spectroscopy (green, brown) curves of V2O3/C composites prepared using a citric acid,
b malic acid, and c tartaric acid
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interstitials have been accounted (Table S1). An essential dif-
ference in their relative thermodynamic stabilities is established
after comparison of their formation energies ΔE. There are a
few important inferences. Namely, substitution of single O
atoms by C atoms within V2O3, accompanied by emergence of
carbide-like V–C bonding, is endothermic. Moreover, cluster-
ization of such C atoms is even less favorite. Implantation of
interstitial C atoms is also characterized by endothermic ener-
gies irrespective of the carbons' mutual distribution.

The energetically most beneficial and even exothermic
carbon distribution has been found for the variants of
cooperative substitution of either two neighboring V atoms
or an VO unit (see Table S1). Optimized structures including
these defects undergo a considerable evolution, compared to
their initial geometries, which is accompanied by a con-
traction in the neighborhood of the defect, i.e., by the
appearance of a nanoscopic cavity within the bulk of V2O3.
Particularly, substitution of neighboring V and O atoms
leads to the formation of acetylide-like dimers bound via an
atom to two V atoms (Table S1, defect type 8). Though, the
energetically most beneficial cooperative substitution is
found to be on two neighboring V sites, which results in the
formation of CO molecules within nanoscopic cavity.
Depending on the initial positions of substituting C atoms,
the final structure contains either two CO molecules (Table
S1, defect type 10) or a single CO molecule and a carbonate-
like group (Table S1, defect type 11, and Fig. S3).

Beside the formation of molecular-like carbon species or
carbon oxides, the release of free carbon in bulk quantities
like a graphene sheet on the V2O3(0001) surface should be
also an exothermic reaction (Table S1, defect type 14, and
Fig. S3). Noteworthy, the in-plane lattice parameters of a
V2O3(0001) surface and graphene commensurate very well
with a ratio close to aV2O3 ≈ 2aC. According to our calcu-
lations, the only stable type of V2O3(0001) surface appears
as stoichiometric surface with the V atoms moved inward to
the surface layer. The graphene sheet can stay 3.1 Å away
from this reconstructed surface.

Despite the exclusively thermodynamic characterization,
the calculations are capable to explain the origin of several
morphological features established in the experimentally
fabricated V2O3/C composites. Irrespective of the mechan-
ism for reduction of V5+ from metal-organic precursors, the
formation of any vanadium carbides, vanadium oxycarbides
or stable (V,C)2O3 solid solutions within the V2O3/C system
should be not expected. Any possible (V,C)2O3 inter-
mediate should decompose into a thermodynamically more
stable state, namely, the nanocavernous bulk V2O3 with CO
or C2 species residing in the caverns. Such structural faults
do not promote the mechanical stability of the lattice and
can serve as the origins of cracks with degassing of fugitive
components. The higher the content of the faults, the
smaller domains of forming V2O3 should be observed. After
all, the most likely forms of carbon in the V2O3/C

Fig. 3 SEM images of V2O3/C composites prepared with the different carboxylic acids: a citric acid, b malic acid, and c tartaric acid. d TEM,
e HRTEM images, and f corresponding SAED pattern of V2O3/C-C composite
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well as other anode materials [47, 48]. During the whole
measurement the samples exhibit a high cycle stability,
whereas especially V2O3/C-C stands out. It convinces with
a capacity retention of 98% in cycle 95 relative to cycle 33,
where the maximal charge capacity of 342 mAh g−1 is
obtained. By comparing the composites among each other
no clear differences of the electrochemical performance can
be observed. As expected, due to the quite similar physical
properties of the different composites, the used carbon
source (citric acid, malic acid or tartaric acid) does not
strongly affect the electrochemical properties. In Fig. 5c,
the specific dis-/charge capacities are shown at different
current rates between 100 and 500 mA g−1. The composite

V2O3/C-M is superior and exhibits specific charge capa-
cities of 337, 269, and 183 mAh g−1 at current densities of
100, 200, and 500 mA g−1 after 15 cycles each. When the
current density is returned to 100 mA g−1 a charge capacity
of 327 mAh g−1 is regained, demonstrating excellent
capacity retention. The other two samples also exhibit high
rate performance. The dis-/charge profiles (Fig. S5b) reveal
no significant differences of the overpotential due to
polarization effects for the different composites. The
slightly better rate capacity of V2O3/C-M compared to
V2O3/C-T may be due to an improved electronic con-
ductivity of the material. The percolation threshold for
forming a conductive network in a randomly packed three-
dimensional body consisting of conductive and insulating
particles is exceeded by the higher carbon content, which
ensures higher conductivity in the V2O3/C-M composite,
and thus achieves superior performance [49, 50]. The fact
that the composite V2O3/C-C with the highest carbon
content shows lower rate capacity as V2O3/C-M might be
due the less amount of the active material, V2O3, in the
anode material that comes along with it [49].

For a comparison, the electrochemical performances of
V2O3/C composites prepared via different synthesis meth-
ods are collected in Table 2. It can be concluded that the
composites presented in this work lie in the midfield. The
outstanding performance of V2O3/C nanocomposites pre-
pared through the thermolysis of a polymer matrix-based
metal precursor can possibly be explained by the good
distribution of both components.

4 Conclusions

In summary, we demonstrate a facile, low cost, and scalable
two-step route to fabricate pure vanadium-based V2O3/C
composites of polynanocrystalline V2O3 microparticles
encapsulated in an amorphous carbon matrix. The absence
of foreign phases is confirmed by means of several physical
and analytical methods, while the existence of the few-atom
impurities has been criticized using quantum-chemical cal-
culations. Based on theoretical analysis, the formation
mechanism of such structured composites might include
formation of molecular CO, carbonate ions and progressive
growth of C–C chains all upon carbonization of precursors.
Diffusion out of decomposing precursor and outgassing of
these species leads to extensive fracturing of emerging
V2O3 lattice and to the elemental carbon remained at surface
of V2O3.

A slight regulation of the carbon content, the typical size
of V2O3 nanocrystallites and, consequently, the accessible
physical surface of the product can be attained using dif-
ferent precursors—vanadyl complexes with citric, tartaric,
or malic acids. However, electrochemical performance of

Fig. 5 a CV curves of V2O3/C-M recorded at a scan rate of 0.05mV s
−1. b Specific dis-/charge capacities during galvanostatic cycling at
100 mA g−1 and c rate capability at various current densities of 100,
200, and 500mA g−1 of the composites fabricated using citric acid
(V2O3/C-C), malic acid (V2O3/C-M), and tartaric acid (V2O3/C-T)

Journal of Sol-Gel Science and Technology



the final products as anode materials for LIBs are not
strongly affected by the type of carbon source. Slight dif-
ferences in the rate capacity may be due to different carbon
contents. All our V2O3/C composites exhibit an excellent
cycle stability at a medium-range reversible capacity in-line
with formerly known V2O3/C composites.
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a b s t r a c t 

The V 2 O 3 /C composites have been successfully synthesized by a facile hydrothermal thermolysis method, 

employing vanadyl hydroxide as precursor and different carboxylic acids as both a carbon source and

reducing agents. The morphology, structure, and composition of the obtained V 2 O 3 /C composites were 

investigated by X-ray diffraction, Raman spectroscopy, scanning and transmission electron microscopies,

physical sorption, thermogravimetric analysis coupled with mass-spectrometry, and elemental analysis.

The as-prepared V 2 O 3 /C composites consist of hierarchically structured microspheres, either with core- 

shell or solid architecture depending on the used carboxylic acid. When used as anode for lithium-ion

batteries, the V 2 O 3 /C spheres deliver very good electrochemical performance with high specific capacity, 

great cyclic stability, and high rate capability. The large capacitive current contribution favors superior

lithium storage kinetics compared to more compact chunk-shaped V 2 O 3 /C materials. In particular, the 

composite prepared with tartaric acid exhibits a high reversible capacity of 454 mAh g −1 after 100 cycles 

at 100 mA g −1 . 

© 2021 Elsevier Ltd. All rights reserved.

1. Introduction

Nowadays, rechargeable lithium-ion batteries (LIB) are the most 

promising energy storage systems for mobile applications, includ- 

ing electric vehicles, due to their high energy density, high en- 

ergy efficiency and long cycle life [1–5] . It is well-known that 

the electrode materials play a decisive role in determining the 

LIBs performance. Graphite, the predominant commercial anode 

material, has a rather low theoretical capacity of 372 mA h 

g −1 , that cannot meet the ever-growing demand for next gen- 

eration high energy LIBs [ 6 , 7 ]. Thus, in recent years, many en- 

deavours have been placed on exploring alternative anode ma- 

terials for LIBs, especially transition metal oxides have attracted 

intense research in view of their high theoretical capacities [8–

13] . Among them, vanadium trioxide (V 2 O 3 ) is favoured for its

high theoretical capacity (1070 mA h g −1 ), low working potential,

low cost, natural abundance, and environment friendliness [14–

17] . Particularly, it undergoes a first order metal-to-insulator tran- 

sition at 150–160 K accompanied by a change from a paramag- 

netic rhombohedral phase into an antiferromagnetic monoclinic

∗ Corresponding author.

E-mail address: elisa.thauer@kip.uni-heidelberg.de (E. Thauer).

phase [ 18 , 19 ]. So, V 2 O 3 exhibits moderate electronic conductivity 

at room temperature, which is much higher than that of other 

transition metal oxides, such as MnO 2 , Fe 2 O 3 , Co 3 O 4 [20] . How- 

ever, its poor cycling stability seriously hinders its practical appli- 

cation. Vanadium trioxide suffers from large volume change during 

Li-ion insertion/extraction resulting in cracking and pulverization. 

To overcome this issue, rational structure design and the prepa- 

ration of composites with carbonaceous materials have proven to 

be promising strategies in recent years [21] . Building hierarchical 

nano-/micro-architectures can combine both the advantageous of 

nanosized primary particles and micro-sized arrangements [22–

24] . Nanomaterials can accommodate large mechanical strain of

Li-ion insertion/extraction improving the cycle life and, in addi- 

tion, possessing high specific surface area and short Li + diffusion 

path leading to high energy and power density [ 25 , 26 ]. Hierarchi- 

cal structures guarantee structural stability by preventing agglom- 

eration of the nanoparticles, which occurs due to low thermody- 

namic stability [ 24 , 27 ]. When using carbonaceous materials for the 

stabilising matrix, carbon can serve, on the one hand, as a buffer 

to accommodate changes in volume and as a physical barrier to 

prevent the agglomeration and restacking of V 2 O 3 particles on the 

other [ 28 , 29 ]. Moreover, the carbon can effectively improve the 

electronic conductivity by forming a conductive network [ 14 , 30 ]. 

https://doi.org/10.1016/j.electacta.2021.138881

0013-4686/© 2021 Elsevier Ltd. All rights reserved.
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Table 1

The molecular structure and acid dissociation constant of the selected

carboxylic acids.

Carboxylic acid Chemical formula Structure Acidity (pK a1 )

Citric acid C 6 H 8 O 7 fx 3.13

Malic acid C 4 H 6 O 5 fx 3.46

Tartaric acid C 4 H 6 O 6 fx 3.04

For example, dandelion-like V 2 O 3 /C composite with bicontinuous 

3D hierarchical structures, which was synthesized by a template- 

free solvothermal method, shows high reversible capacity, out- 

standing cycling performance and excellent rate capability [31] . Yu 

et al. [32] reported that urchin-like V 2 O 3 /C hybrid composed of 

nanofibers and hollow nanospheres delivered a discharge capacity 

of 737 mA h g −1 after 100 cycles at a current density of 0.1 A g −1 . 

Jiang et al. [33] prepared via a template-free polyol solvothermal 

method carbon-coated V 2 O 3 yolk −shell microspheres. The hierar- 

chically structured V 2 O 3 /C composite shows superior electrochem- 

ical performance compared to bulk V 2 O 3 . Liu et al. [34] fabricated 

3D hierarchical porous V 2 O 3 @C micro/nanostructures consisting of 

crumpled nanosheets through self-reduction under annealing from 

the structurally similar VO 2 (B)@C precursor exhibiting a large re- 

versible capacity up to 732 mA h g −1 at 100 mA g −1 even after 

136 cycles. 

Herein, we report for the first time the hydrothermal method 

with the post-annealing treatment to synthesize a V 2 O 3 /C compos- 

ite material with a unique hierarchical structure using citric acid, 

tartaric acid, and malic acid as both the carbon sources and re- 

ducing agents. The chosen organic acids possess different molecu- 

lar structure, acidity affecting the hydrolysis reaction, and different 

numbers of hydroxyl groups as well as carboxyl groups which can 

serve as organic ligands in the coordination reaction with vana- 

dium ion. The chemical formula of used carboxylic acids and their 

molecular structure are summarized in Table 1 . The influence of 

the synthesis conditions on the chemical composition, morphol- 

ogy, texture, and electrochemical properties of V 2 O 3 /C composites 

is particularly investigated. 

2. Experimental

2.1. Materials 

Vanadyl sulfate hydrate VOSO 4 •nH 2 O (97% VOSO 4 ), ammonium 

hydroxide solution (28% NH 3 in H 2 O), tartaric acid (C 4 H 6 O 6 ), malic 

acid (C 4 H 6 O 5 ), and citric acid (C 6 H 8 O 7 ) with analytical grade were 

purchased from Sigma–Aldrich and used without any further pu- 

rification. 

2.2. Synthesis of V 2 O 3 /C composites 

V 2 O 3 /C composites were prepared using the hydrothermal ther- 

molysis process. The typical synthesis route is briefly described 

as follows. Firstly, vanadyl hydroxide VO(OH) 2 precursor was pre- 

pared. According to the synthetic procedure, 7.95 g VOSO 4 •nH 2 O 

was dissolved in 400 mL of deionized H 2 O using magnetic stir- 

ring at room temperature, then ammonium hydroxide solution was 

added dropwise (one drop every ~1 min) to adjust the pH value 

of the mixture equal to 4 The brown precipitate was collected by 

centrifugation, washed several times with water and ethanol, and 

dried at 25 °C in air to obtain the VO(OH) 2 powder products. Sec- 

ondly, VO(OH) 2 and the carboxylic acid (citric acid, malic acid or 

tartaric acid) were weighed in at a molar ratio of 1: 1 and mixed 

well together in deionized 60 mL water under constant stirring. 

The mixture became a clear-blue solution, which was then trans- 

ferred to a 45 mL stainless steel autoclave lined with PTFE. The 

autoclave was heated at 180 °C for 24 h and then cooled to room 

temperature naturally. The obtained product was filtered, washed 

with deionized water, and dried in air under ambient conditions. 

Finally, the powder was sintered under a flow of N 2 gas at 400–

650 °C for 1 h to obtain the V 2 O 3 /C composites. Depending on the 

type of the carboxylic acids, the resulting materials are termed be- 

low as V 2 O 3 /C-C (citric acid), V 2 O 3 /C-M (malic acid), and V 2 O 3 /C-T 

(tartaric acid). 

2.3. Characterization 

Powder X-ray diffraction (XRD) in the 10–70 ° 2 θ range with 

a step size of 0.2 ° was performed on a Bruker AXS D8 Ad- 

vance Eco diffractometer using CuK α radiation. The morphology of 

the samples was investigated by a ZEISS Leo 1530 scanning elec- 

tron microscope (SEM) and a JEOL JEM 2100 transmission elec- 

tron microscope (TEM). The energy dispersive X-ray analysis was 

performed on JEOL JSM 6390 LA scanning electron microscopy 

equipped with an EX-23010BU energy-dispersive X-ray analyzer. 

Raman spectra were measured with an inVia Reflex spectrome- 

ter (Renishaw) using a 100 mW RL532–08 solid state laser with a 

532 nm wavelength. To avoid damages of the samples, the emitted 

power was decreased up to 1%. Thermogravimetric analysis (TG- 

DSC-MS) with a heating rate of 10 K •min 

−1 starting from room 

temperature up to 750 °C under flowing air was carried out using 

STA 449 F 3 Jupiter thermoanalyzer (Netzsch) coupled with a QMS 

403 mass spectrometer. The textural characteristics (specific sur- 

face area, porosity) of the samples were determined with a Gemini 

VII (Micromeritics) analyzer on the basis of low-temperature ni- 

trogen adsorption. The samples were prepared by evacuation at 

100 °C for 3 h. The specific surface area was calculated by the 

Brunauer–Emmett–Teller (BET) method using nitrogen adsorption 

isotherms. The pore-size distribution curves were calculated by the 

Barrett–Joyner–Halenda method. The content of carbon was deter- 

mined by CHN elemental analysis (EA) using Vario MICRO Cube 

(Elementar). 

2.4. Electrochemical measurements 

Electrochemical studies were performed with a VMP3 potentio- 

stat (Bio-Logic SAS) at 25 °C using Swagelok-type half cells with 

lithium metal foil (Alfa Aesar) pressed on a nickel current collec- 

tor as counter electrode (see [35] ). The working electrode consists 

of 75 wt% active material, 15 wt% carbon black (Super C65, Tim- 

cal) and 5% polyvinylidene fluoride binder (Solvay Plastics) and 

were prepared as follows. First, the powders were mixed in N- 

methyl-2-pyrrolidone (NMP, Sigma-Aldrich) and stirred for at least 

12 h. To obtain a spreadable slurry most of the NMP was evapo- 

rated under vacuum. Afterwards, the electrode slurry was applied 

on circular Cu meshes (wire diameter: 0.115 mm, nominal aper- 

ture: 0.14 mm, wires/inch: 100 × 100, open area: 30.3%, thickness: 

0.25 mm,) with 10 mm diameter and the resulting electrodes were 

dried under vacuum, pressed with a spindle press by hand and 

then dried again. The electrodes were separated by two glass fiber 

layers (Whatman GF/D). As electrolyte 200 μl of a 1 M LiPF 6 salt 

solution in 1:1 ethylene carbonate and dimethyl carbonate (Merck 

Electrolyte LP30) was used. The preparation of the electrodes and 

the cell assembly were done in a glovebox filled under argon 

atmosphere (O 2 /H 2 O < 5 ppm). For ex-situ SEM measurement, 

the cells were galvanostatically cycled at 100 mA g −1 and disas- 

sembled in the glove box. The electrodes were washed in DMC 

and dried under vacuum conditions. The calculation of the spe- 

cific capacity is based on the total mass weight of the composites 

V 2 O 3 /C. 

2
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Fig. 1. (a) XRD patterns and (b) Raman spectra of the V 2 O 3 /C composites fabricated using different carboxylic acids: citric acid (V 2 O 3 /C-C), tartaric acid (V 2 O 3 /C-T), and malic

acid (V 2 O 3 /C-M). In addition, the ICSD #94,768 [36] reference pattern of rhombohedral V 2 O 3 is shown in (a).

Table 2

Crystallite sizes from XRD, results of the BET analysis, and carbon content of

the V 2 O 3 /C composites.

Samples

Crystallite

size

(nm)

S BET

(m 

2 •g −1 ) 

Carbon content (wt%)

TG EA

V 2 O 3 /C-C 17(2) 27.2 6.0 6.5(5)

V 2 O 3 /C-M 14(2) 34.5 13.0 12.5(5)

V 2 O 3 /C-T 16(2) 90.0 12.6 12.6(5)

3. Results and discussion

Fig. 1 a shows the XRD patterns of the V 2 O 3 /C composites syn- 

thesized using different carboxylic acids. The samples obtained us- 

ing malic acid and tartaric acid after hydrothermal treatment but 

before annealing in inert atmosphere are XRD amorphous samples 

(Fig. S1). On contrary, XRD pattern of the citric acid-assisted sam- 

ple after hydrothermal treatment shows a low crystallinity of the 

compound. It can be explained by the stronger redox activity of 

citric acid. Annealing at 650 °C leads to the appearance of distin- 

guished XRD patterns, which can be assigned to the rhombohedral 

V 2 O 3 phase according to ICSD #94,768 [36] . No impurity peak can 

be observed, which demonstrates the successful synthesis of phase 

pure V 2 O 3 . The average crystallite sizes of V 2 O 3 in the V 2 O 3 /C- 

composites can be estimated using the Scherrer equation: 

D hkl = Kλ/ �( 2 θhkl ) cos θhkl , (1) 

where D hkl is the average grain size based on the particular reflect- 

ing crystal face ( hkl ) direction, K is a shape factor which can be 

approximated to 0.9, λ is the wavelength of the applied Cu K α ra- 

diation, �(2 θhkl ) is the full width at half-maximum of the diffrac- 

tion peak, and θhkl is the Bragg angle. The averaged crystallite sizes 

of V 2 O 3 in the composites V 2 O 3 /C-C, V 2 O 3 /C-M and V 2 O 3 /C-T ob- 

tained from the analysis of the (012), (104), (110), and (116) re- 

flexes are listed in Table 2 . We conclude that the composites ex- 

hibit V 2 O 3 nanoparticles which crystallite size does not distinctly 

depend on the choice of carbon source. In addition, the different 

Bragg peaks yield very similar results which suggests rather regu- 

larly shaped particles. 

To confirm the composite formation between V 2 O 3 and carbon 

component, Raman analysis was carried out ( Fig. 1 b). It can be ob- 

served that two typical broad peaks, corresponding to the D- and 

G-bands, are located at about 1361 and 1595 cm 

−1 . The D-band is

associated to the breathing mode of sp 

2 hybridized carbon atoms 

in rings and only becomes active in the presence of defects and 

disordering atomic arrangements in the hexagonal graphitic layers. 

The G-bands corresponds to the in-plane vibration of sp 

2 -bonded 

carbon atoms [37] . Additionally, the pointed peaks are broad, indi- 

cating the presence of amorphous carbon with a low crystallinity. 

The ratio of the maximum intensities of these peaks, I D /I G , was cal- 

culated as 0.73, 0.77 and 0.88 for V 2 O 3 /C-M, V 2 O 3 /C-T and V 2 O 3 /C- 

C composites, respectively. As for the peaks below 1100 cm 

−1 , they 

are attributed to V–O vibrations as described in previous V 2 O 3 - 

based reports [38] . It should be noted that the Raman spectra for 

samples obtained after hydrothermal treatment but before anneal- 

ing in inert atmosphere (Fig. S1) do not contain carbon typical vi- 

brational modes. 

The elemental chemical analyses of the composites yield a car- 

bon content of 12.5(5)% and 12.6(5)% for V 2 O 3 /C-M and V 2 O 3 /C-T, 

respectively, and thus about twice as much as for the composite 

prepared with citric acid with 6.5(5)% carbon (see Table 2 ). 

The morphology and topography of the V 2 O 3 /C composites syn- 

thesized using citric acid, malic acid, and tartaric acid as both car- 

bon source and reducing agent were investigated by SEM ( Fig. 2 ) 

and TEM measurements (Fig. S2). It is observed that all of them 

show hierarchically structured spheres with diameters about 1–

4 μm. Some microspheres are connected to each other. The SEM 

images of citric acid and malic acid assisted V 2 O 3 /C composites 

display core-shell structures filled with a solid core. The thickness 

of the shells is about 20 0–30 0 nm. Obviously, the topography of 

the samples is affected by the carboxylic acid. The shells of the 

V 2 O 3 /C-C composite prepared using citric acid consist of nanopar- 

ticles with a size of only a few 10 nm, resulting in a rough surface 

texture with very fine granulation ( Fig. 2 a and b). In the com- 

posite V 2 O 3 /C-M prepared using malic acid the shell has a coarse- 

grained surface to which particles with varying size up to 300 nm 

are attached ( Fig. 2 c and d). In contrast to V 2 O 3 /C-C and V 2 O 3 /C-M 

composites, the SEM images of the broken microspheres of tartaric 

acid assisted V 2 O 3 /C-T composite reveal the solid interior struc- 

ture ( Fig. 2 e and f). It can be seen that the solid microspheres 

are composed of closely packed nanoparticles with the average 

size of about 25–40 nm, while the surface is decorated with flake- 

like nanoparticles. The core-shell structure of the V 2 O 3 /C com- 

posites prepared using citric acid and malic acid is confirmed by 

TEM measurements (Fig. S2 a–c). In the high resolution TEM im- 

age of V 2 O 3 /C-M composite a lattice spacing of 0.362 nm is mea- 
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Fig. 2. SEM images of V 2 O 3 /C composites prepared using the different carboxylic

acids: (a,b) citric acid, (c,d) malic acid, and (e,f) tartaric acid.

sured corresponding to the (012) crystal plane of rhombohedral- 

phase crystalline V 2 O 3 (Fig. S2 d). Selected area electron diffraction 

(SAED) confirms the crystalline structure of V 2 O 3 in the V 2 O 3 /C 

composite (Fig. S2 e). The observed Debye-rings in the SAED pat- 

tern can be indexed to the rhombohedral phase of V 2 O 3 , with 

diffraction rings corresponding to the (012), (104), (110), (020), 

(113), (116), and (300) crystal planes from inner to outer. Our data 

reveal the crucial role of the carboxylic acids on the morphology 

and internal microstructure of the resultant V 2 O 3 /C composites. 

The morphological structure of the composites prepared using cit- 

ric acid and malic acid significantly differs from that of V 2 O 3 /C 

synthesized using tartaric acid. It is found that the formation the 

core-shell structure is a time-dependent process [ 33 , 39 ]. In the ini- 

tial state of the process, the nanoparticles are assembled to spher- 

ical solid aggregates by the coordination reaction of the vanadium 

ion with organic ligand caused by the hydrogen bond and van der 

Waals interaction [31] . With increasing reaction time, spherical ag- 

gregates grow by the deposition of sheet-like particles on the sur- 

face of these aggregates. On prolonging the hydrothermal time, the 

solid microspheres evolve to microspheres with core-shell struc- 

ture due to an inside-out Ostwald-ripening process that involves 

the dissolution of the unstable inner core and subsequent recrys- 

tallisation at the outer surface to form shells with a more stable 

phase [40] . The formation mechanism of core-shell structures es- 

tablishes that the primary seed concentrations play a key role in 

the crystal nucleation and growth. It is known that the fast hydrol- 

ysis rate, which is inversely proportional to the dissociation con- 

stant of the compound, produces more primary particles [41] . In 

the case of V 2 O 3 /C composites, the primary particles are formed 

by hydrolysis of VO 

2 + -carboxylic acid complex using the water 

molecules as solvent. For citric acid, malic acid, and tartaric acid, 

the negative logarithm of the acid dissociation constant (pK a1 ) is 

3.13, 3.46, and 3.04, respectively. Accordingly, the stronger tartaric 

acid provides a lower degree of hydrolysis and fewer primary par- 

ticles obtained. The low density of primary particles requires more 

time for them to assemble into spherical aggregates with a core- 

shell structure. In the case of V 2 O 3 /C-T composite ( Fig. 2 e), the hy- 

drothermal treatment for 24 h only results in the deposition of the 

outer shell on the surface of cores which is the second stage of the 

formation of the core-shell microspheres. The elemental mapping 

analysis of V 2 O 3 /C-C composite, selected as an example, confirms 

the coexistence and homogeneous dispersion of V, O, and C ele- 

ments (Fig. S3). 

In order to determine the carbon content of V 2 O 3 /C compos- 

ites, TG-DSC-MS measurements of the as - prepared samples were 

carried out under air flow. It can be observed that several steps 

emerge from the TG-curves of the V 2 O 3 /C composites ( Fig. 3 ). In 

all samples, the first step starts from about 70 °C and ends at 

200 °C. It can be mainly attributed to the loss of water absorbed 

on the material’s surface. The process is accompanied by a very 

weak and broad endothermic peak centered at about 90 °C. The 

next weight loss from 200 °C up to ~400 °C is caused by the ox- 

idation of the carbon component of the V 2 O 3 /C composites and 

the emission of CO 2 gases ( m/z = 44 a.m.u.) as corroborated by 

the analysis of the MS-curves (ion current versus temperature). For 

the V 2 O 3 /C-C composite, this process is described by two distinct 

steps of weight loss which can be attributed to a successive oxida- 

tion of the carbon component, first of the carbon shell and then of 

the carbon core of the sphere-like particles ( Fig. 3 a). Additionally, 

the TG-curve for V 2 O 3 /C-C composite shows a small mass increase 

(0.3 wt%) from 357 to 384 °C originating from the oxidation of the 

outer V 2 O 3 . While the carbon shell is oxidized, the outer V 2 O 3 be- 

comes exposed to air and oxidizes to V 2 O 5 . The combustion re- 

actions of the carbon component in V 2 O 3 /C-C composite are ac- 

companied by two broad exothermic peaks in the DSC-curves cen- 

tered at 354 and 408 °C. A large exothermic peak width indicates 

that the reactions occur at a low rate. For V 2 O 3 /C-M composite, 

the results imply removal of carbon within two distinct steps as 

indicated by one pronounced peak at around 396 °C and the vis- 

ible satellite peak at about 360 °C in the MS-curve ( Fig. 3 b). This 

process is accompanied by one broad exothermal peak in the DSC- 

curve at 392 °C. The thermal behavior of the V 2 O 3 /C-M composite 

is similar to the one of the acid-assisted composite as it also re- 

flects the particular core-shell morphology ( Fig. 2 c and d). In con- 

trast, in the case of V 2 O 3 /C-T composite exhibiting a solid interior 

structure, the decomposition of the carbon component by oxida- 

tion and the release of CO 2 gases occurs within only one stage 

( Fig. 3 c). A strong and sharp exothermal peak with its maximum 

at 384 °C is observed indicating the vigorous combustion reaction 

of the carbon. According to the TG-curves, the calculated carbon 

contents in V 2 O 3 /C-C, V 2 O 3 /C-M and V 2 O 3 /C-T composites amount 

to 6.0 wt%, 13.0 wt%, and 12.6 wt%, respectively. These results are 

in a good agreement with the results of the carbon content deter- 

mination by the EA ( Table 2 ). The last step in the TG curves rang- 

ing from ~400 to 750 °C shows a weight gain of about 0.2 wt%, 

1.3 wt% and 3.1 wt% for V 2 O 3 /C-C, V 2 O 3 /C-M, and V 2 O 3 /C-T, respec- 

tively. This process is attributed to the full oxidation of V 

3 + ions to 

V 

5 + resulting in the formation of V 2 O 5 as a final thermolysis prod- 

uct. From the mass spectroscopy curves it is evident that the main 

gaseous product is the molecular ion O 2 
+ with m/z = 32 a.m.u., 

whose content changes during this process. A sharp endothermic 

peak at ~677 °C in the DSC-curves can be ascribed to the melting 

of V 2 O 5 . 

The texture properties of the composites were investigated by 

nitrogen sorption isotherms ( Fig. 4 ). All measured curves can be 

classified as a type-IV isotherm which is typical for mesoporous 

materials [42] . Unlike V 2 O 3 /C-M and V 2 O 3 /C-T, an H3 hysteresis 

loop occurs in V 2 O 3 /C-C at high relative pressures (P/P 0 = 0.7–0.9), 

indicating the presence of macropores ( Fig. 4 a). Specifically, the H3 

hysteresis loop testifies about the presence of the aggregated plate- 

like particles with slit-shaped pores structure [42] . Both V 2 O 3 /C-M 
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Fig. 3. Thermogravimetric (red), DSC (blue), and mass spectroscopy (brown, green) curves of V 2 O 3 /C composites prepared using (a) citric acid, (b) malic acid, and (c) tartaric

acid (For interpretation of the references to color in this figure legend, the reader is referred to the web version of this article).

Fig. 4. Nitrogen sorption isotherms and corresponding pore-size distributions (inset) of V 2 O 3 /C composites prepared using (a) citric acid, (b) malic acid, and (c) tartaric acid.

and V 2 O 3 /C-T samples exhibit type H4 loops associated with nar- 

row slit-like pores ( Fig. 4 b and c). The BET specific surface areas 

of the V 2 O 3 /C composites are displayed in Table 1 . In comparison 

with V 2 O 3 /C-C and V 2 O 3 /C-M, the BET surface area of the V 2 O 3 /C-T 

composite is rather high which may be due to the particular mor- 

phology of this material (see Fig. 2 ). For V 2 O 3 /C-M and V 2 O 3 /C-T 

composites, the pore-size distribution is monomodal with the pre- 

dominant size of about 4 nm ( Fig. 4 b and c, inset) while, in con- 

trast, V 2 O 3 /C-C composite exhibits an inhomogeneous pore struc- 

ture. The pore-size distribution for V 2 O 3 /C-C composite is observed 

in a wide range, demonstrating the co-existence of both meso- 

pores and macropores ( Fig. 4 a, inset). These differences in the tex- 

tural properties are caused by using of various carboxylic acids as 

the carbon source. The inhomogeneous pore structure of V 2 O 3 /C- 

C might arise from the microcracking of the sample by a large 

amount of gases generated in the heating of the V-O precursor 

with citric acid leading to a wide size distribution. Compared to 

malic acid and tartaric acid, citric acid has the highest molecular 

mass favoring the release of a large amount of gases during the 

post-annealing treatment (H 2 O, CO 2 , O 2 , CO). 

The electrochemical properties of the V 2 O 3 /C composites are 

investigated by cyclic voltammetry (CV) and galvanostatic cycling 

with potential limitation (GCPL) within the potential window be- 

tween 0.01 and 3.2 V. Fig. 5 a displays the first, second, and fifth cy- 

cle of the cyclic voltammogram of V 2 O 3 /C-C recorded at a scan rate 

of 0.05 mV s −1 . As the comparison of the CV curves of the other 

two composites V 2 O 3 /C-M and V 2 O 3 /C-T (Fig. S4) shows, there are 

no pronounced differences between the composites prepared with 

different carboxylic acids. During the first reductive scan, there is 

a peak at around 0.75 V which disappears in the subsequent cy- 

cles, corresponding to the irreversible formation of a solid elec- 

trolyte interface (SEI) from the decomposition of electrolyte [14] . 

The storage of Li-ions in the carbonaceous structures is reflected by 

the redox activity around the lower voltage limit 0.01 V [43] . The 

remaining redox activity can be assigned to the electrochemical 

lithiathion/delithiation mechanism of V 2 O 3 , that can be described 

as follows [ 44 , 45 ]: 

V 2 O 3 + xLi + + xe − ↔ Li x V 2 O 3 , (2) 

Li x V 2 O 3 + (6-x)Li + + (6-x)e − ↔ 2 V + 3Li 2 O. (3) 

During discharge, Li + are firstly intercalated into V 2 O 3 to form 

Li x V 2 O 3 ( Eq. (2) ). While more Li-ions are inserted, Li 2 O is formed 

by a conversion reaction accompanied by the total reduction of 

the vanadium ( Eq. (3) ). The charge process follows the reverse re- 

actions. Due to the multivalency of vanadium, several transition 

states can coexist during the dis-/charge process leading to the ob- 

served smooth course of the CV curves without pronounced peaks 

[ 14 , 46 ]. The second and fifth CV cycles are mostly overlapped, im- 

plying high reversibility of the Li + storage in the hierarchically 

structured V 2 O 3 /C sphere electrode. 

GCPL measurements enable to investigate the cycling behavior 

of the V 2 O 3 /C composites as an anode material for lithium-ion bat- 

teries. Fig. 5 b shows the dis-/charge capacities at 100 mA g −1 for 

the first 100 cycles. For comparison, the data of V 2 O 3 /C microparti- 

cles with chunk-shaped morphology (V 2 O 3 /C-C-SG) synthesized by 

a sol-gel process, which were reported in detail elsewhere [47] , are 

also shown. The potential profiles exemplarily shown for V 2 O 3 /C-C 

in Fig. 5 c are fully consistent with the CV measurements. During 

galvanostatic cycling the potential gently decreases and no obvi- 

ous plateaus appear, indicating that V 2 O 3 reacts smoothly with Li- 

ions. While there are no major differences to the other two com- 

posites V 2 O 3 /C-M and V 2 O 3 /C-T in the potential profiles (Fig. S5), 

clear differences can be observed in the reached capacities. In the 

first cycle, specific dis-/charge capacities of 680/380 mAh g −1 and 
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Fig. 5. (a) CV curves of V 2 O 3 /C-C recorded at a scan rate of 0.05 mV s −1 . (b) Specific 

dis-/charge capacities for the composites fabricated by hydrothermal thermolysis

method using citric acid (V 2 O 3 /C-C), malic acid (V 2 O 3 /C-M), tartaric acid (V 2 O 3 /C- 

T), and by citric acid-assisted sol-gel method (V 2 O 3 /C-C-SG) during galvanostatic

cycling at 100 mA g −1 and (c) corresponding potential profiles of the first, second 

and hundredth cycle for the V 2 O 3 /C-C composite.

738/381 mAh g −1 are measured for V 2 O 3 /C-M and V 2 O 3 /C-T, re- 

spectively, and only 549/302 mAh g −1 for the composite V 2 O 3 /C- 

C. The irreversible capacity in the initial cycle originates from the 

SEI formation and structural changes during the first lithiation as 

observed in the CV curves [ 15 , 16 , 44 ]. In comparison to the com- 

posites V 2 O 3 /C-M and V 2 O 3 /C-T, the composite V 2 O 3 /C-C has only 

about half the carbon content and the smallest surface area which 

might explain the lower capacity. All three composites exhibit ex- 

cellent capacity retention. After 100 cycles the composites V 2 O 3 /C- 

M and V 2 O 3 /C-T reach discharge capacities of 399 and 454 mAh 

g −1 . The composite V 2 O 3 /C-C still achieves 284 mAh g −1 . Even an 

increase of the capacity with cycling can be observed for V 2 O 3 /C-M 

and V 2 O 3 /C-T and for the composite V 2 O 3 /C-C at least in the first 

twenty cycles. This is also reported in the literature and can be at- 

tributed to an activation process resulting from the electrochemical 

grinding effect [ 14 , 16 , 34 , 51 ]. The progressive particle pulverization 

leads to the exposure of inner inactive regions and thus generates 

new active sites for electrochemical reactions. The results of the 

galvanostatic dis-/charge measurements suggest that the morpho- 

logical structure, core-shell microspheres as for V 2 O 3 /C-M or solid 

microspheres as for V 2 O 3 /C-T, does not seem to affect the elec- 

trochemical performance. In addition, it is clearly observed that in 

comparison to the chunk-shaped composite V 2 O 3 /C-C-SG (specific 

Fig. 6. (a) Specific charge/discharge capacities of rate capability test with different

cycling rates between 100 and 500 Ma g −1 and (b) corresponding potential profiles 

of the composites prepared by hydrothermal synthesis using citric acid (V 2 O 3 /C-C),

and the composite V 2 O 3 /C-C-SG fabricated by citric acid-assisted sol-gel method.

surface area of 1.8 m 

2 g −1 [47] ) fabricated by citric acid-assisted 

sol-gel method the composites prepared by hydrothermal synthesis 

exhibit superior electrochemical performance. The composites with 

sphere-like morphology achieve higher specific capacities with en- 

hanced cycling stability which might be attributed to their special 

architecture and larger specific surface area. SEM images (Fig. S6) 

of V 2 O 3 /C-C electrodes, selected as an example, after 1 cycle and 

after 200 cycles confirm the structural stability of the hierarchically 

structured V 2 O 3 /C microspheres during cycling. The chunk-shaped 

V 2 O 3 may suffer from structural degradation and self-aggregation 

during cycling, which results in poor cycling stability. 

The results of the rate capability studies at current densities 

from 100 to 500 mA g −1 are shown in Fig. 6 . Among all samples, 

the composite V 2 O 3 /C-M prepared using malic acid, exhibits the 

best performance with specific discharge capacities of 351 mAh 

g −1 , 316 mAh g −1 and 263 mAh g −1 at rates of 100 mA g −1 , 

200 mA g −1 , and 500 mA g −1 after 15 cycles each, corresponding 

to a capacity retention of 75% when increasing the current by five 

times. Moreover, when the current density is returned to 100 mA 

g −1 the original capacity is fully recovered, demonstrating a re- 

markably high rate capability. The other two samples also show 

high rate performance while, the composite V 2 O 3 /C-C-SG exhibits 

much lower capacities, at all measured current rates in compari- 

son, further confirming the beneficial properties of the sphere-like 

structure of the samples V 2 O 3 /C prepared via citric acid, malic acid, 

or rather tartaric acid-assisted hydrothermal thermolysis method. 

The potential profiles in Fig. 6 b show for the composite V 2 O 3 /C-C- 

SG the higher overpotential in terms of lower discharge and higher 

charge potential with increasing rate which results from kinetic ef- 

fects. 

To explain the superior rate performance of the porous sphere- 

like composites compared to chunk-shaped V 2 O 3 /C, the surface- 

induced capacitive and diffusion-controlled processes were quan- 

tified by studying the lithium storage kinetics. Fig. 7 a and b show 

the CV curves of V 2 O 3 /C-C and V 2 O 3 /C-C-SG at scan rates ranging 
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Fig. 7. Kinetic analysis: CV curves at different scan rates of (a) V 2 O 3 /C-C and (b) V 2 O 3 /C-C-SG. (c) Power law dependence of current response on scan rate at various

potentials for reductive sweep. Capacitive contribution (shaded area) to the total current at a scan rate of 1 mV s −1 of (d) V 2 O 3 /C-C and (e) V 2 O 3 /C-C-SG. (f) Normalized 

contribution ratio of capacitive and diffusion-controlled charge storage at different scan rates.

Table 3

Comparison of the electrochemical performance of V 2 O 3 /C electrodes prepared via solvo- and hydrothermal synthesis as reported in the literature.

Material Current density (mA •g −1 ) 1st charge capacity (mAh •g −1 ) Specific capacity (mAh •g −1 )/cycle no. Refs.

Core-shell V 2 O 3 /C nanoplatelets 100 360 a 260/100 [29]

Yolk-shell V 2 O 3 /C microspheres 100 470 a 437.5/100 [33]

V 2 O 3 /C nanoparticles 200 380 525/200 [16]

Dandelion-like V 2 O 3 /C spheres 500 280 a 474/400 [31]

Peapod-like V 2 O 3 /C nanowires 100 230 186/125 [54]

Core-shell V 2 O 3 /C microspheres 100 380 399/100 This work

Solid-structured V 2 O 3 /C microspheres 100 381 454/100 This work

a Values are estimated from the graphs.

from 0.01to 5 mV s −1 for one cycle each starting with the second 

cycle. The relationship of current ( i ) and scan rate ( v ) obeys the 

power law formula 

i = a v b , (4) 

where both a and b are adjustable values [ 4 8 , 4 9 ]. A b value of 0.5 

indicates a totally diffusion-controlled process, while for an ideal 

capacitive process the b value is 1 [ 49 , 50 ]. By plotting log( i ) vs. 

log ( v ), the b value can be obtained from the slope. Fig. 7 c shows 

the b values of V 2 O 3 /C-C and V 2 O 3 /C-C-SG at various potentials for 

reductive sweep. The higher b values calculated for V 2 O 3 /C-C com- 

pared to V 2 O 3 /C-C-SG suggest a higher capacitive contribution in 

the V 2 O 3 /C-C composite. Quantitatively, the capacity contribution 

of the current response can be determined by using the following 

equation [ 51 , 52 ]: 

i ( V ) = k 1 v + k 2 v 1 / 2 . (5) 

The current at a fixed potential V can be divided into two 

parts, one originating from the capacitive effects ( k 1 v ) and one 

from diffusion-controlled processes ( k 2 v 1/2 ). By plotting i ( V )/ v 
1/2 vs. v 1/2 , k 1 and k 2 at a certain potential can be determined 

by the slope and the y-axis intercept (Fig. S7). The kinetic anal- 

ysis at 1 mV s −1 reveals that the Li + storage for V 2 O 3 /C-C is 

more determined by capacitive effects than for V 2 O 3 /C-C-SG. As 

shown in Fig. 7 d, 72% of the total charge of V 2 O 3 /C-C results from 

capacitive processes (highlighted by the shaded area), while for 

V 2 O 3 /C-C-SG it is only 39% ( Fig. 7 e). A high fraction of capac- 

itive charge storage is very advantageous since surface-induced 

processes are much faster than diffusion-controlled processes, and 

thus explains the excellent rate capability of V 2 O 3 /C-C. Further- 

more, it causes smaller volume changes during de-/lithiation com- 

pared to diffusion-controlled processes resulting in an improved 

cycling stability [53] . We attributed these high capacitive contribu- 

tions to the large surface area of V 2 O 3 /C-C spheres. As expected, 

with an increasing scan rate, increasing capacitive contributions 

were obtained ( Fig. 7 f). This can be explained by the slower Li + 

diffusion compared to the faster and less rate-depended contribu- 

tion of the surface-induced capacitive processes. 

The results of this study clearly indicate that the V 2 O 3 /C com- 

posites with sphere-like structure exhibit an enhanced electro- 

chemical performance as compared to chunk-like V 2 O 3 /C. More- 

over, as demonstrated by Table 3 , the composite V 2 O 3 /C spheres 

also compete well with other V 2 O 3 /C materials prepared via solvo- 

or hydrothermal synthesis reported in literature. The excellent 

charge storage performance of the hierarchically structured V 2 O 3 /C 

microspheres can be attributed to their special architecture in 

several aspects. As above mentioned, the hierarchical assembly 

of nanoparticles may offer many advantages, including improved 

structural stability of the electrode material. Compared to V 2 O 3 /C 

chunks, the porous V 2 O 3 /C microspheres have a larger specific sur- 

face area, which shortens the diffusion path of Li-ions and in- 

creases the number of electrochemical active reaction sites. More- 

over, it promotes surface-induced capacitive charge storage which, 

on one hand, provides a fast charge transfer improving the rate 

performance and causes less volume changes during de-/lithiation 

leading to an improved cycling stability on the other. Besides the 

above factors, also the carbon in V 2 O 3 /C has a beneficial impact 

on the electrochemical properties. It improves the electronic con- 
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ductivity and structural stability of the electrode material by pro- 

viding a conductive backbone, which enhances the charge transfer, 

buffers the large volume changes during de-/lithiation, and hinders 

the self-aggregation of V 2 O 3 nanostructures. This results in a high 

rate capacity and good cycling stability. 

4. Conclusion 

In summary, we demonstrate a facile hydrothermal thermolysis 

synthesis route to produce hierarchically structured porous V 2 O 3 /C 

microspheres. In this synthesis method, vanadyl hydroxide acts as 

precursor and different carboxylic acids as both the carbon source 

and reducing agents. The carbon content and specific surface area 

of the resulting V 2 O 3 /C nanocomposites can be controlled by vary- 

ing the used carboxylic acid. In addition, the as-prepared products 

possess either core-shell or solid structure depending on the used 

carboxylic acid. Due to their special architecture, the V 2 O 3 /C com- 

posites exhibit very good electrochemical performance as anodes 

for LIBs, including high capacities and excellent cycling stabilities 

and rate capabilities. The high specific surface area facilitates a fast 

and less destructive capacitive charge storage contributing to su- 

perior electrochemical properties compared to chunk-like V 2 O 3 /C. 

Moreover, the carbon as conductive framework can effectively en- 

hance the materials conductivity as well as the structural stability 

of the electrode material. 
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Kapitel 5 Abschließende Diskussion

Der erste Abschnitt dieses Kapitels enthält zu jedem der in dieser Arbeit enthaltenen Unter-
kapitel eine Zusammenfassung, in der die wichtigsten Ergebnisse und Schlussfolgerungen
hervorgehoben werden. Für detaillierte Beschreibungen der verwendeten Methoden wird
der Leser auf die entsprechenden Kapitel und auf die Originalartikel verwiesen. Im zweiten
Abschnitt werden die Resultate der einzelnen Unterkapitel einander gegenübergestellt und
in einem größeren Kontext diskutiert.

5.1 Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurden potentielle Anodenmaterialien für Lithium-Ionen-Batterien
hinsichtlich ihrer physikalischen und elektrochemischen Eigenschaften untersucht. Dabei
war es insbesondere das Ziel, den Zusammenhang zwischen Partikelgröße, Morphologie,
Funktionalisierung und elektrochemischen Eigenschaften näher zu untersuchen.

Die Struktur, Morphologie und Partikelgröße der pulverförmigen Materialien wurden anhand
von Röntgendiffraktometrie und Rasterelektronenmikroskopie untersucht. Energiedispersive
Röntgenspektroskopie und CHN-Analysen gaben Aufschluss über die chemische Zusammen-
setzung, SQUID-Magnetometrie über die magnetischen Eigenschaften. Als elektrochemische
Charakterisierungsmethoden kamen zyklische Voltammetrie und galvanostatische Zyklierung
zum Einsatz. Darüber hinaus war es über Kooperationen möglich die Materialien mittels
Transmissionselektronenmikroskopie, BET-Messungen, thermischen Analysen sowie Raman-
und Röntgenphotoelektronenspektroskopie zu untersuchen.

Am Beispiel des Lithiumorthovanadats Li3VO4 wurde der Einfluss der morphologischen
Beschaffenheit und Kompositbildung mit Kohlenstoff auf die elektrochemischen Eigenschaften
an einem Interkalationsmaterial untersucht (Kapitel 2).

Die Synthese der reinen Li3VO4-Proben unterschiedlicher Morphologie erfolgte über eine
Hydrothermalsynthese, bei der durch die Wahl des Lösungsmittels die Primärpartikelgröße
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und der Agglomerationsgrad beeinflusst werden kann. Zum Aufbrechen der Agglomera-
te wurde auf eine nachträgliche mechanische Vermahlung mittels Mörser zurückgegriffen.
Die Nanoskalierung der Partikel resultiert in höhere spezifische Kapazitäten und eine
bessere Hochstromfähigkeit. So weisen die Nanopartikel mit einer Größe um 60(10) nm
bei der ersten Delithiierung mit 163mA h g−1, entsprechend 41% der theoretischen Ka-
pazität, den höchsten Wert auf, während bei einer Partikelgröße um 2,5(1,0) µm lediglich
39mA h g−1erreicht werden. Der Vergleich der Materialien zeigt, dass einerseits eine größere
Oberfläche zwar mit einer höheren elektrochemischen Aktivität verbunden ist, andererseits
aber auch mit stärkeren Degradationseffekten. Die hierarchische Anordnung der Nanopartikel
zu mikrometergroßen Sekundärpartikel erweist sich als erfolgreiche Strategie gegen die hohen
Kapazitätsverluste in Höhe von 36% nach 100 Zyklen, unter denen die Nanopartikel leiden.
Mit einem Kapazitätsverlust von nur 2% nach 100 Zyklen besitzen diese eine hervorragende
Zyklenstabilität.

Zur Untersuchung der elektrochemischen Eigenschaften von Li3VO4 im Verbund in Koh-
lenstoffkompositen wurden über ein Sol-Gel-Verfahren verschiedene Li3VO4/C-Komposite
hergestellt. Abhängig von der verwendeten Kohlenstoffquelle unterscheiden sich die Kom-
posite in ihrer Morphologie sowie dem Anteil an Kohlenstoff. Eine reine Li3VO4-Probe,
die mittels thermischer Behandlung aus einem der Komposite gewonnen wurde, dient als
Referenzmaterial. Die Herstellung von Kohlenstoffkompositen erweist sich als wirksame
Strategie zur Steigerung der elektrochemischen Aktivität von Li3VO4. Im Gegensatz zum
reinen Li3VO4 mit einer Kapazität von 57mA h g−1 ist bei den Kompositen, die mit Carb-
onsäuren als Kohlenstoffquelle hergestellt wurden, nahezu die volle theoretische Kapazität
von 397mA h g−1 zugänglich. Die /textitex-situ XRD-Studien zeigen, dass beim reinen
Li3VO4-Material ein großer Teil des Aktivmaterials inaktiv ist, wohingegen für die Kom-
posite die vollständige Amorphisierung der Struktur beobachtet wird. Insgesamt die beste
elektrochemische Performance liefert das Komposit, das mit Glukose hergestellt wurde.
Obwohl es im ersten Delithiierungzyklus mit 289mA h g−1 die niedrigste Kapazität unter
den Kompositen erreicht, übertrifft es die anderen Materialien im Langzeittest aufgrund
seiner hervorragenden Zyklenstabilität. Der Kapazitätsverlust nach 100 Zyklen beträgt
lediglich 4%. Die Unterschiede der elektrochemischen Eigenschaften der Komposite sind
auf ihre unterschiedliche Morphologie und Kohlenstoffanteil zurückzuführen. Die größere
Oberfläche der mit Carbonsäuren hergestellten Komposite erklärt deren höhere elektroche-
mische Aktivität und die stärkeren Degradationseffekte. Im Vergleich dazu führt die kleinere
spezifische Oberfläche und der höhere Anteil an Kohlenstoff des Komposits, das mit Glukose
hergestellt wurde, zu einer niedrigeren, aber stabilen spezifischen Kapazität.
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In Kapitel 3 wurde der Einfluss von Morphologie und Funktionalisierung mit amorphen
Kohlenstoff auf die elektrochemischen Eigenschaften verschiedener Konversionsmaterialien
untersucht.

Der erste Teil beinhaltet die Ergebnisse zu den Untersuchungen am Konversionsmaterials
Molybdändioxid MoO2. Die Synthese der MoO2/C-Komposite erfolgte über ein Sol-Gel-
Verfahren. Während die verwendete Kohlenstoffquelle maßgeblich den Kohlenstoffanteil der
Komposite bestimmt, zeigt sich kein Einfluss auf die morphologischen Eigenschaften. Die
Größenreduktion der resultierenden Agglomerate wurde mit einer nachträglichen Kolloid-
vermahlung realisiert. Die Ergebnisse der elektrochemischen Untersuchungen zeigen einen
deutlichen Einfluss der Sekundärpartikelgröße und des Kohlenstoffanteils auf die elektro-
chemischen Eigenschaften von MoO2. Die Reduktion der Sekundärpartikelgröße resultiert
in einer höheren spezifischen Kapazität und in einer besseren Zyklenstabilität. So weisen
die Agglomerate mit der kleinsten Größe um 550(450) nm bei der ersten Delithiierung mit
660mA h g−1, entsprechend 78% der theoretischen spezifischen Kapazität, den höchsten
Wert auf. Der Kapazitätsverlust nach 15 Zyklen beträgt lediglich 6%. Im Gegensatz dazu
erreicht das Komposit mit einer Partikelgröße um 3(1) µm weniger als die Hälfte und un-
terliegt mit einem Verlust von 69% nach 15 Zyklen starken Degradationseffekten. Hier sei
anzumerken, dass die Komposite den gleichen Kohlenstoffanteil besitzen und sie sich nur in
der Sekundärpartikelgröße unterscheiden. Aufgrund der guten metallartigen elektronischen
Leitfähigkeit von MoO2, die ausreicht, um den Elektronentransport im Elektrodenmaterial
zu gewährleistet, zeigt die Höhe des Kohlenstoffanteils keine Auswirkungen auf die spezifi-
sche Kapazität. Selbst wenn der Beitrag des Kohlenstoffs bei der theoretischen Kapazität
berücksichtigt wird, zeigen sich nur marginale Unterschiede. Im Vergleich zum Komposit
mit einem Kohlenstoffanteil von 2,4wt%, das 37% der theoretischen Kapazität erreicht, ist
für das Komposit mit 23,7% Kohlenstoff mit 42wt% der theoretischen Kapazität leidiglich
eine minimal höhere Aktivität zu verzeichnen. Anders verhält es sich hinsichtlich der Zyklen-
stabilität, auf die sich ein hoher Kohlenstoffanteil deutlich positiv auswirkt. So erleidet das
Komposit mit niedrigem Kohlenstoffanteil nach 15 Zyklen einen Kapazitätsverlust von 69%,
wohingegen es bei einem zehnfach höheren Kohlenstoffanteil nur 38wt% sind. Auch hier sei
anzumerken, dass die Untersuchungen zu den Effekten verschiedener Kohlenstoffanteile an
Kompositen mit ähnlicher Morphologie erfolgten.

Als weiteres Konversionsmaterial wurde Vanadiumdioxid V2O3 in Kompositen mit amor-
phen Kohlenstoff untersucht. Die Synthese der V2O3/C-Komposite erfolgte zum einen
über ein Sol-Gel-Verfahren als auch mittels Hydrothermalsynthese, wobei die Morpholo-
gie der Materialien maßgeblich durch die Synthesemethode bestimmt wird. Alle aus dem
Sol-Gel-Verfahren resultierenden Komposite bestehen unabhängig von der verwendeten
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Kohlenstoffquelle aus kantigen mikrometergroßen Sekundärpartikel, die aus Nanopartikel
aufgebaut sind. Insgesamt weisen sie recht ähnliche elektrochemische Eigenschaften auf. Sie
zeichnen sich durch eine gute Zyklenstabilität aus, wenngleich mit spezifischen Kapazitäten
um lediglich 30% des theoretischen Werts ein hohes Optimiertungspotential im Hinblick
auf die elektrochemische Aktivität besteht. Die höchsten spezifischen Kapazitäten liefert
das Komposit, das mit Apfelsäure hergestellt wurde, so z.B. 337mA h g−1 bei 100mA g−1

und 183mA h g−1 bei 500mA g−1 nach jeweils 15 Zyklen, was einer Kapazitätserhalt von
54% bei einem fünffach höheren Strom entspricht. Im Unterschied zu den Kompositen, die
über ein Sol-Gel-Verfahren hergestellt wurden, besitzen die hydrothermal synthetisierten
Komposite eine sphärische Morphologie. Die Materialien bestehen aus hierarchisch struk-
turierten Mikrosphären, die abhängig von der Kohlenstoffquelle eine Kern-Schale- oder
massive Struktur besitzen. Des Weiteren beeinflusst die Kohlenstoffquelle die Größe der
nanometergroßen Primärpartikel und somit die Topografie der Sekundärpartikel. Entgegen
den Erwartungen lässt sich kein direkter Zusammenhang zwischen spezifischer Oberfläche
und elektrochemischer Aktivität feststellen. Obwohl die Oberfläche des Komposits, das mit
Weinsäure hergestellt wurde, dreimal so groß ist wie die des mit Apfelsäure hergestellten
Komposits mit vergleichbaren Kohlenstoffanteil zeigen sich keine großen Unterschiede bei
den erreichten Kapazitäten. Dies ist möglicherweise auf die fehlende Kern-Schale-Struktur
des mit Weinsäure hergestellten Komposits zurückzuführen, von der angenommen wird, dass
sie die elektrochemische Aktivität positiv beeinflusst. REM-Aufnahmen nach 200 Zyklen
bestätigen die strukturelle Stabilität der hierarchisch strukturierten Sphären, was deren
hervorragende Zyklenstabilität erklärt. Das Komposit, das mit Apfelsäure hergestellt wurde,
liefert die höchsten Kapazitäten, so z.B. 351mA h g−1 bei 100mA g−1 und 236mA h g−1 bei
500mA g−1 nach jeweils 15 Zyklen. Dies entspricht einem Kapazitätserhalt von 75% bei
einem fünffach höheren Strom und ist somit deutlich höher als bei den V2O3/C-Kompositen,
die über ein Sol-Gel-Verfahren synthetisiert wurden. Die kinetische Analyse zeigt, dass
die überlegene Hochstromfähigkeit der V2O3/C-Mikrossphären auf den höheren Anteil an
pseudo-kapazitiver Ladungsspeicherung zurückzuführen ist, der durch deren größere Ober-
fläche begünstigt wird. Als oberflächeninduzierter Prozess ist dieser deutlich schneller als
diffusionsgesteuerte Prozesse.

Als Vertreter der Klasse der legierungsbildenden Materialien wurde Zinkoxid ZnO unter-
sucht. Der bei der Speicherung von Li+-Ionen vorliegende zweistufige Prozess, bestehend aus
einer Konversion und Legierungsbildung, konnte anhand von ex-situ XRD-Studien bestätigt
werden. Die Synthese der Komposite erfolgte durch das Tempern des Alkoxides Zinkglycerol,
bei dem durch die Wahl der Temperatur Einfluss auf die Morphologie sowie auf den Anteil
und die Struktur des Kohlenstoffs genommen werden kann. Die Materialien bestehen aus
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Nanopartikel die zu flachen Überstrukturen agglomeriert sind. Im Gegensatz zu den Nieder-
temperaturkompositen treten bei den Hochtemperaturkomposite zusätzlich mikrometergroße
ZnO-Polyeder auf. Eine reine ZnO-Probe, die mittels thermischer Nachbehandlung aus einem
der Komposite gewonnen wurde, dient als Referenzmaterial zur Untersuchung des Effekts
der Kompositbildung mit Kohlenstoff. Der Verbund mit Kohlenstoff führt insbesondere zu
einer Verbesserung der Kapazität und Hochstromfähigkeit von ZnO. Die höchste Kapazität
im ersten Delithiierungszyklus erreicht das Komposit ZnO/C-700 mit 670mA h g−1, was
69% der theoretischen Kapazität entspricht. Trotz der doppelt so großen Oberfläche der
Hochtemperaturkomposite, erreichen diese entgegen der Erwartung eine nur marginal höhere
spezifische Kapazität bei der ersten Delithiierung. Mögliche Ursachen, die sich negativ auf
die elektrochemische Aktivität auswirken könnten, sind das Auftreten der mikrometergroßen
ZnO-Polyeder oder der geringere Kohlenstoffanteil der Hochtemperaturkomposite. Letz-
teres wird jedoch aufgrund der nur geringen Unterschiede im Kohlenstoffgehalt als eher
unwahrscheinlich angesehen. Alle ZnO-Materialien erleiden in den ersten 20 Zyklen große
Kapazitätsverluste, für die die nur teilweise reversibel ablaufende Konversionsreaktion als
Hauptursache identifiziert wurde. Als weitere Ursache sind die großen Volumenänderun-
gen zu nennen, die während der Li+-Speicherung auftretenden, und zur Zerstörung der
Elektrodenstruktur führen. Stärkere Degradationseffekte zeigen sich bei den Hochtempera-
turkompositen, was auf die mikrometergroßen ZnO-Polyeder zurückgeführt werden kann.
Die Raman- und XPS-Untersuchungen zeigen, dass der Kohlenstoff bei höherer Synthese-
temperatur erwartungsgemäß eine höher geordnete Struktur aufweist. Dies äußert sich in
einer besseren Hochstromfähigkeit bedingt durch einen kleineren Polarisationswiderstand.

Der Effekt der Funktionalisierung von konversionbasierten Übergangsmetalloxiden mit
Kohlenstoffnanostrukturen wurde in Kapitel 4 untersucht.

Im ersten Teil wurde am Beipiel des Ferrits CoFe2O4 der Verbund mit Kohlenstoffnanoröhren
untersucht. Das Komposit CoFe2O4@CNTbesteht zu 11(1)wt% aus CoFe2O4, das einerseits
in Form von Nanopartikeln im Inneren der CNTs und andererseits als unregelmäßig geformte
Partikel mit Abmessungen von einigen 100 nm außerhalb der CNTs vorliegt. Durch die Gegen-
überstellung der elektrochemischen Eigenschaften des Komposits mit denen von ungefüllten
CNTs sowie unmodifizierten CoFe2O4-Nanopartikel wird der Effekt der Funktionalisierung
demonstriert. Im Vergleich zu den leeren CNTs liefert das Komposit CoFe2O4@CNT mit
322mA h g−1 bei 100mA g−1 im ersten Delithiierungszyklus eine um 13% höhere spezifische
Kapazität. Dabei entspricht der CoFe2O4-Beitrag zur Kompositkapazität mit 630mA h g−1

73% der theoretischen Kapazität. Der Vergleich mit unmodifizierten CoFe2O4-Nanopartikel
zeigt, dass durch den Verbund mit Kohlenstoffnanoröhren die Zyklenstabilität von CoFe2O4
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deutlich verbessert wird, so bleiben nach 20 Zyklen noch 71% des Beitrags von CoFe2O4

zur Kompositkapazität der ersten Delithiierung erhalten. Im Gegensatz dazu erreichen die
unmodifizierten CoFe2O4-Nanopartikel nur 22% der initialen delithiierungskapazität. Zu-
sammengefasst zeigen die Ergebnisse, dass die Einkapselung von CoFe2O4 in CNTs einerseits
eine erfolgreiche Strategie ist, um eine höhere spezifische Kapazität verglichen mit leeren
CNTs zu erzielen, und zum anderen um die Zyklenstabilität von CoFe2O4 zu erhöhen, was
auch für andere konversionsbasierte Übergangsmetalle als vielversprechend angesehen wird.

Im zweiten Teil wurde der Verbund mit Kohlenstoffhohlkugeln an dem Manganoxid Mn3O4

untersucht. Das Komposit G-HCS-Mn3O4 besteht aus graphenbeschichteten HCS mit einem
Innendurchmesser von 200 nm in deren Inneren Mn3O4 mit einem Massenanteil von 37,6wt%
eingekapselt ist. Die Ergebnisse der elektrochemischen Untersuchungen weisen die für
Mn3O4 typischen Redoxmerkmale auf, was die elektrochemische Aktivität der eingekapselten
Mn3O4-Partikel bestätigt. Darüber hinaus zeigen sie, dass die Konversionsreaktion von
Mn3O4 vollständig und reversibel umgesetzt werden kann. Das Komposit liefert im ersten
Delithiierungszyklus eine spezifische Kapazität von 557mA h g−1 was einer Steigerung
von 40% im Vergleich zu der ungefüllter HCS entspricht. Sie zeigen zudem eine bessere
Performance bei hohen Stromraten. Damit erweist sich die Einlagerung von Mn3O4 in HCS
als erfolgreiche Strategie zur Steigerung der spezifischen Kapazität verglichen mit leeren
HCS.

5.2 Diskussion der Ergebnisse

Der Fokus der vorliegenden Arbeit liegt auf dem Einfluss der Morphologie und Funktionali-
sierung mit Kohlenstoff auf die elektrochemischen Eigenschaften verschiedener Anodenmate-
rialien. Im Folgenden werden die Ergebnisse der Untersuchungen hinsichtlich der spezifischen
Kapazität sowie der Zyklenstabilität als relevante Eigenschaften für die Funktionalität als
Anodenmaterial gegenübergestellt.

Neben dem Interkalationsmaterial Li3VO4 wurden die Konversionmaterialien MoO2 und
V2O3 sowie ZnO als Vertreter der legierungsbildenden Materialien in Kompositen mit
amorphen Kohlenstoff untersucht. In Abb. 5.1 a und b sind die spezifische Kapazität des
ersten Delithiierungzyklus, normiert auf die theoretische Kapazität und der Kapazitätsverlust
nach 95 Zyklen in Abhängigkeit der spezifischen Oberfläche für alle untersuchten Materialien
zusammengetragen. Aus den Daten wird ersichtlich, dass keine allgemeingültige Aussage für
die verschiedenen Materialien getroffen werden kann. Gleiches gilt für den Zusammenhang
zwischen Kapazität bzw. Kapazitätsverlust und Kohlenstoffanteil in Abb. 5.2 a und b.

150



Abbildung 5.1: Spezifische Kapazität des ersten Delithiierungzyklus, normiert auf die theo-
retische Kapazität (a), und der Kapazitätsverlust nach 20 Zyklen (b) bei galvanostatischer
Zyklierung mit 100mA g−1 in Abhängigkeit der spezifischen Oberfläche aller untersuchter
Li3VO4-, ZnO- und V2O3-Materialien.

Die Daten bestätigen, dass eine Vielzahl an Effekten die Eignung eines Materials für den
Einsatz in LIBs beeinflusst, die jeweils im Detail untersucht werden müssen, wie an den
vorangegangenen Kapiteln gezeigt.

Insbesondere sind die spezifische Oberfläche und der Kohlenstoffanteil als alleinige Parameter
für eine umfassende Analyse/Beurteilung nur bedingt ausreichend. Es müssen darüber
hinaus, wie die Untersuchungen an ZnO und V2O3 zeigen, zum Beispiel auch die genauen
morphologischen Eigenschaften sowie die Kohlenstoffverteilung im Komposit zusätzlich
miteinbezogen werden

Des Weiteren demonstriert die folgende übergreifende Analyse der Ergebnisse aller Li3VO4-
Proben repräsentativ für alle Materialien, dass die spezifische Oberfläche und der Kohlen-
stoffanteil nicht separat voneinander betrachtet werden können. Sie stehen in einer komplexen,
wechselseitigen Beziehung mit den elektrochemischen Eigenschaften. Die Untersuchungen an
Li3VO4-Materialien, die einen vergleichbaren Kohlenstoffanteil besitzen sich aber in ihre
Oberfläche unterscheiden und vice versa, lassen folgenden Schluss hinsichtlich der spezifi-
schen Kapazität zu. Sowohl eine größere Oberfläche als auch der Verbund mit Kohlenstoff
führen zu einer höheren elektrochemischen Aktivität. Auf Basis der Daten der Li3VO4/C-
Komposite lässt sich darüber hinaus folgern, dass bei einem Kohlenstoffanteil über 10 wt%
die spezifische Oberfläche der maßgebliche Faktor ist, der die Kapazität beeinflusst. Während
die Komposite mit einem Kohlenstoffanteil um 10 wt% bereits nahezu die volle theoretische
Kapazität liefern, erreicht das Komposit mit doppelt so hohem Kohlenstoffanteil, aber einer
um zwei Drittel kleineren Oberfläche lediglich 70 % der theoretischen Kapazität. In Bezug
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Abbildung 5.2: Spezifische Kapazität des ersten Delithiierungzyklus, normiert auf die theo-
retische Kapazität (a), und der Kapazitätsverlust nach 20 Zyklen (b) bei galvanostatischer
Zyklierung mit 100mA g−1 in Abhängigkeit des Kohlenstoffanteils aller untersuchter Li3VO4-,
Mn3O4-, ZnO- und V2O3-Materialien.

auf die Zyklenstabilität lassen sich aus dem Vergleich der Ergebnisse der Li3VO4-Materialien,
die einen vergleichbaren Kohlenstoffanteil besitzen sich aber in ihre Oberfläche unterschei-
den und umgekehrt folgende Aussagen ableiten. Einerseits ist eine größere Oberfläche mit
stärkeren Degradationseffekten verbunden, andererseits kann diesen durch den Verbund mit
Kohlenstoff entgegengewirkt werden. Unter Einbeziehung dieser Beobachtungen können die
Ergebnisse zu den Li3VO4/C-Kompositen wie folgt eingeordnet werden. Im Fall der mit
Carbonsäuren hergestellten Komposite scheint ein Kohlenstoffanteil von lediglich 10wt%
nicht auszureichen, um die aufgrund deren größeren Oberfläche beschleunigten Degradati-
onsprozess zu verhindern. Demgegenüber treten beim Komposit, das mit Glukose hergestellt
wurde und eine kleinere Oberfläche sowie einen höheren Kohlenstoffanteil von 23 wt% besitzt,
selbst nach über 100 Zyklen keine Kapazitätsverluste auf. Offen bleibt die Frage, in wel-
chem Maße dabei die kleinere Oberfläche bzw. der höhere Kohlenstoffanteil eine Rolle spielen.

Nichtsdestotrotz können auf Basis der Ergebnisse der vorliegenden Arbeit in Bezug auf die
verschiedenen Strategien zur Optimierung der elektrochemischen Eigenschaften folgende
Schlüsse gezogen werden.

Insbesondere die Untersuchungen am Interkalationsmaterials Li3VO4 als auch am Kon-
versionsmaterial MoO2 demonstrieren, dass die Reduktion der Partikelgröße und damit
verbundene größere Oberfläche sich positiv auf die elektrochemische Aktivität der Materia-
lien auswirkt. Dieser Effekt beruht auf dem besseren Massentransport bedingt durch die
größere Oberfläche. Zum einen ist die Diffusionslänge im Aktivmaterial verkürzt und die
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größere Kontaktfläche mit dem leitfähigen Additiv verbessert die elektronische Leitfähigkeit
des Elektrodenmaterials. Des Weiteren begünstigt eine größere Kontaktfläche von Elektrode
und Elektrolyt den schnellen Li+-Ionen Transfer im Elektrolyten. Somit ist dieser Effekt
abhängig von den Transporteigenschaften des Materials, nicht aber vom vorliegenden Spei-
chermechanismus. Betrachtet man die Kristallstruktur von MoO2finden sich in Richtung der
kristallographischen a-Achse Tunnel, von denen angenommen wird, dass sie die Diffusion
der Li+-Ionen begünstigen. Somit stellt die gezielte Reduktion der Partikeldimension in
Richtung der kristallographischen a-Achse ein vielversprechender Ansatz dar, um die spezifi-
sche Kapazität und Hochstromfähigkeit weiter zu optimieren. In der Literatur wurde diese
Strategie unter anderem bereits bei Anatas-Nanosheets erfolgreich angewendet [185].

Hinsichtlich der Auswirkung einer kleineren Partikelgröße auf die Zyklenstabilität unter-
scheiden sich die Ergebnisse je nach vorliegendem Speichermechanismus, Interkalation,
Konversion oder Legierungsbildung. Im Fall des Interkalationsmaterial Li3VO4 führt die
Nanoskalierung der Partikel zu stärkeren Degradationseffekten, da aufgrund der großen Ober-
fläche und hohen Oberflächenenergie Li3VO4-Nanopartikel dazu neigen zu agglomerieren
und zum anderen begünstigt eine große Elektrode/Elektrolyt-Kontaktfläche Nebenreaktio-
nen, die die Degradation des Elektrodenmaterials zur Folge haben. Außerdem führt bei
Li3VO4 eine große Ladetiefe anders als bei den typischen Interkalationsmaterialen, die
bis zu 1Li+/f.u. speichern, zu strukturellen Schäden aufgrund großer Volumenänderungen
oder Gitterverzerrungen. Dementgegen resultiert bei dem Konversionsmaterial MoO2 die
Reduktion der Sekundärpartikel in einer höheren Zyklenstabilität. Für den vorliegenden Fall
von Sekundärpartikel kann eine eindeutige Erklärung in der Literatur nicht gefunden werden,
jedoch ist dieser Effekt für Primärpartikel bekannt. Zu den Hauptdegradationsursachen bei
Konversionsmaterialien zählen die großen Volumenänderungen, die während der Speiche-
rung der Li+-Ionen auftreten. Kleinere Partikel erleiden geringere strukturelle Schäden, da
diese aufgrund der kleineren absoluten Volumenänderungen, einer geringeren mechanischen
Belastung unterliegen. Eine weitere Ursache für Kapazitätsverluste ist die Irreversibilität der
Konversion, die abhängig ist von der Größe der Übergangsmetallpartikel, die während der
elektrochemischen Zyklierung gebildet werden. Die negativen Auswirkungen großer Partikel
auf die Zyklenstabilität zeigen sich auch bei den Untersuchungen zum Konversions- und
legierungsbildenden Material ZnO, wobei die gleichen Ursachen zu nennen sind.

Ein weiterer interessanter Aspekt, der mit einer größeren Oberfläche einhergeht, zeigt sich
anhand der Untersuchungen an V2O3/C. Eine hohe spezifische Oberfläche begünstigt die
pseudo-kapazitive Ladungsspeicherung, die weniger destruktiv und deutlich schneller ist als
die diffusionslimitierte Speicherung im Inneren des Elektrodenmaterials.

Der Verbund von Anodenmaterialien in Kohlenstoffkompositen ist ein weit verbreiteter
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Ansatz zur Optimierung der elektrochemischen Eigenschaften. Wie es die Ergebnisse zu
den Untersuchungen zu Li3VO4 und ZnO demonstrieren, bildet der Kohlenstoff im Elek-
trodenmaterial ein Netz aus leitfähigen Pfaden und verhindert damit die Bildung inaktiver
Bereiche, was zu höheren spezifischen Kapazitäten führt. Dieser Effekt ist wiederum von
den Transporteigenschaften, nicht vom vorliegenden Speichermechanismus abhängig. So hat
im Fall von MoO2 aufgrund dessen gute metallartige elektronische Leitfähigkeit ein höherer
Anteil an Kohlenstoff nahezu keine Auswirkung auf die spezifische Kapazität. Die Ergebnisse
zu den Untersuchungen an Li3VO4, MoO2 und ZnO zeigen, dass der Verbund in einem
Kohlenstoff unabhängig vom vorliegenden Speichermechanismus einen positiven Effekt auf
die Zyklenstabilität hat, wobei teils unterschiedliche Ursachen zugrunde liegen. Zum einen
verbessert die Kohlenstoffmatrix im Elektrodenmaterial deren strukturelle Stabilität, indem
sie als Puffer der Volumenänderungen dient, die beim Zyklieren auftreten, und verhindert,
dass das Elektrodenmaterial pulverisiert und aggregiert was den elektrischen Kontaktverlust
und die Bildung inaktiver Bereiche im Material zur Folge hätte. Bei Konversions- und legie-
rungsbildenden Materialien ist die Pufferfunktion des Kohlenstoffs aufgrund der größeren
Volumenänderungen von höherer Bedeutung als bei Interkalationsmaterialien. Im Fall von
Li3VO4 schützt er zusätzlich die Oberfläche der Partikel vor Nebenreaktionen mit dem
Elektrolyten.

Die Untersuchungen an den Kompositen G-HCS-Mn3O4 und CoFe2O4@CNT mit Kohlen-
stoffnanostrukturen zeigen, dass sowohl die Funktionalisierung mit Kohlenstoffnanoröhrchen
als auch mit -hohlkugeln sich als erfolgreiche Strategien erweisen zur Optimierung der
elektrochemischen Performance konversionsbasierter Übergangsmetalloxide. Sie vereint die
beiden Lösungsansätze, Nanoskalierung und den Verbund mit Kohlenstoff. Die Kohlenstoff-
modifikationen fungieren als leitfähiges Netzwerk, das in Kombination mit den nanoskaligen
Abmessungen zu einer verbesserten Reaktionskinetik führen und eine hohe elektrochemische
Aktivität der Übergangsmetalloxide sichert. Außerdem kann die Problematik einer schlechten
Zyklenstabilität, die Konversionsmaterialien üblicherweise aufweisen, entgegengewirkt wer-
den. Die nanoskaligen Partikel im Inneren der Kohlenstoffmodifikationen nehmen aufgrund
der geringeren absoluten Effekte weniger Schaden von starken Volumenänderungen. Außer-
dem bietet das Kohlenstoffnetzwerk eine höhere strukturelle Stabilität und gewährleistet
auch bei Schäden weiterhin die leitfähige Anbindung der Partikel.

Im Folgenden werden die Ergebnisse der Komposite G-HCS-Mn3O4 und CoFe2O4@CNT de-
nen des früher untersuchten Komposits Mn3O4@CNT ([59], Anhang) vergleichend gegenüber-
gestellt. In Abb. 5.3 sind die Beiträge der Übergangsmetalloxide zu den Kompositkapazitäten
jeweils normiert auf deren theoretische Kapazität aufgetragen. Sowohl die CNTs als auch
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Abbildung 5.3:Vergleich der Beiträge der Übergangsmetalloxide zu den Kompositkapazitä-
ten von CoFe2O4@CNT, Mn3O4 und G-HCS-Mn3O4 jeweils normiert auf deren theoretische
Kapazität.

die HCS können gewährleisten, dass die Konversionsreaktion von Mn3O4 vollständig und
reversibel umgesetzt wird. Im Vergleich zu den HCS scheinen die CNTs jedoch eine stabilere
Umgebung für das Manganoxid zu bieten. Die Zyklenstabilität des Manganoxids, das in
den CNTs eingekapselt ist, ist deutlich höher, was vermutlich auf die kleinere Partikelgröße
zurückzuführen ist. Die Größe der Mn3O4-Partikel im Inneren der CNTs (Innendurchmes-
ser: 35 nm) beträgt nur 15± 7 nm, wohingegen die Größe der Partikel im Innern der HCS
(Innendurchmesser: 200 nm) um 100± 10 nm liegt. Ein Lösungsansatz, um die Zyklenstabili-
tät des Komposits G-HCS-Mn3O4weiter zu optimieren, ist die Verwendung von HCS mit
kleinerem Innendurchmesser. Bei der Synthese von HCS mittels Siliziumkugelmatrizen lässt
sich der Innendurchmesser und die Schalendicke leicht kontrollieren. Im Vergleich der beiden
Komposite mit CNTs schneidet Mn3O4@CNT sowohl in Bezug auf die elektrochemische
Aktivität als auch die Zyklenstabilität des eingekapselten Übergangmetalloxids deutlich
besser ab. Beides ist vermutlich darauf zurückzuführen, dass anders als bei Mn3O4@CNT im
Komposit CoFe2O4@CNT CoFe2O4-Partikel auch außerhalb der CNTs vorliegen, die zudem
nicht nanoskalig sind. Aufgrund dessen unterliegen sie den negativen Auswirkungen, die
mit den großen Volumenänderungen bei der Konversion verbunden sind, wie die Zerstörung
der Elektrodenstruktur und der Ablösung vom leitfähigen Kohlenstoffnetzwerk. Durch eine
Optimierung des Füllprozesses könnte dies verhindert werden.

Insgesamt zeigen die Ergebnisse der vorgestellten Untersuchungen, dass die elektrochemi-
schen Eigenschaften von interkalations- und konversionsbasierten Übergangsmetalloxide
durch morphologische Modifikation und den Verbund mit Kohlenstoff signifikant verbessert
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werden können. Durch die gezielte Kontrolle der Partikelgröße und Morphologie kann so-
wohl der ionische als auch elektronische Transport im Elektrodenmaterial optimiert werden
kann. Darüber hinaus können dadurch auch alternative Speichermechanismen induziert
werden. So begünstigt eine große spezifische Oberfläche die schnelle und weniger destruktive
pseudo-kapazitive Ladungsspeicherung wie die Untersuchungen an V2O3/C zeigen. In Bezug
auf die strukturelle Stabilität profitieren insbesondere Konversions- und legierungsbildende
Materialien von kleineren Partikelgrößen und den Verbund mit Kohlenstoff. Des Weiteren
kann bei elektronisch schlecht leitenden Anodenmaterialien durch den Verbund mit Koh-
lenstoff die Reaktionskinetik und die elektrochemische Aktivität der Materialien verbessert
werden. Entscheidend für den Erfolg bei der Entwicklung neuer Anodenmaterialien für
hochleistungsfähige Lithium-Ionen-Batterien ist die gezielte Anpassung des Materialde-
signs an die jeweiligen intrinsischen Eigenschaften der Materialien, wie der vorliegende
Speichermechanismus und die elektronische und ionische Leitfähigkeit.
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Abstract:  Downsizing  well‐established  materials  to  the  nanoscale  is  a  key  route  to  novel 

functionalities, in particular if different functionalities are merged in hybrid nanomaterials. Hybrid 

carbon‐based  hierarchical  nanostructures  are  particularly  promising  for  electrochemical  energy 

storage  since  they  combine  benefits  of  nanosize  effects,  enhanced  electrical  conductivity  and 

integrity  of  bulk  materials.  We  show  that  endohedral  multiwalled  carbon  nanotubes  (CNT) 

encapsulating  high‐capacity  (here:  conversion  and  alloying)  electrode  materials  have  a  high 

potential  for  use  in  anode  materials  for  lithium‐ion  batteries  (LIB).  There  are  two  essential 

characteristics of  filled CNT  relevant  for application  in electrochemical energy storage:  (1)  rigid 

hollow cavities of the CNT provide upper limits for nanoparticles in their inner cavities which are 

both separated from the fillings of other CNT and protected against degradation. In particular, the 

CNT shells resist strong volume changes of encapsulates  in response  to electrochemical cycling, 

which  in  conventional  conversion  and  alloying materials hinders  application  in  energy  storage 

devices. (2) Carbon mantles ensure electrical contact to the active material as they are unaffected by 

potential  cracks  of  the  encapsulate  and  form  a  stable  conductive  network  in  the  electrode 

compound. Our studies confirm that encapsulates are electrochemically active and can achieve full 

theoretical reversible capacity. The results imply that encapsulating nanostructures inside CNT can 

provide a route to new high‐performance nanocomposite anode materials for LIB. 

Keywords: filled carbon nanotubes; lithium‐ion batteries; hybrid nanomaterials; anode material 
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1. Introduction 

Lithium‐ion  batteries  (LIB)  offer  high  gravimetric  and  volumetric  energy  densities  which 

renders them particularly suitable for mobile applications. In order to optimize their performance, in 

particular with  larger  energy density,  there  is  a  continuous  search  for novel  electrode materials. 

Electrode materials  based  on  conversion  and  alloying mechanisms promise  extremely  enhanced 

electrochemical  capacities  in  lithium‐ion  batteries  as  compared  to  conventional materials  [1–3]. 

However,  severe  fading  of  the  electrochemical  capacity  due  to  fractionation,  resulting  from 

pronounced  volume  changes  upon  electrochemical  cycling,  is  one  of  the major drawbacks with 

respect to application. In addition to volume changes associated with the conversion reaction, low 

electric conductivity of many conversion materials seriously hinders their applicability in secondary 

batteries  [4].  Nanosizing  promises  enhanced  capability  to  accommodate  strain  induced  by 

electrochemical  cycling  and  may  reduce  kinetic  limitations  of  the  macroscopic  counterparts  of 

electrode materials  [5–7]  since  downsizing  particles  yields  shorter  diffusion  lengths  and  hence 

enhances rate performances of electrode materials. However, low density limiting volumetric energy 

densities of actual electrodes as well as high surface areas are relevant  issues  to be considered  in 

nanomaterials  as  well.  High  reactivity  associated  with  high  surface  area  typically  promotes 

irreversible  processes  and  associated  electrolyte  consumption.  In  this  respect,  due  to  carbon’s 

restricted  voltage  regime  of  electrochemical  activity,  carbon  (nano)  coating  is  a  valuable  tool  to 

protect active nanomaterials, thereby avoiding enhanced electrolyte degradation and associated (and 

potentially dangerous) gas production [8]. Downscaling materials towards carbon‐shielded hybrid 

nanomaterials hence offers a route to obtain electrode materials for LIB with enhanced performance. 

Rational design of electrode materials has to tackle the abovementioned issues of low electronic 

conductivity limiting many promising electrode materials as well as of large volume changes during 

electrochemical  cycling,  with  the  latter  particularly  causing  electrode  structure  and  particles 

distortions and hence strong performance fading. Hierarchical nanocomposite carbon/active material 

structures offer an effective way  to solve  these  issues as such materials exploit size effects of  the 

nanoscaled building blocks  [9–14]. Mechanical strain arising  from volume changes  is additionally 

buffered by the hierarchical structures. In this way, such materials optimally maintain the integrity 

of  the  bulk  material  while  offering  improved  electrical  conductivity  owing  to  a  carbon‐based 

backbone  structure  [15–28]. Moreover,  a  strong  backbone  structure  improves  the  stability  of  the 

composite with respect  to mechanical strain arising  from volume changes during electrochemical 

cycling. 

We  report CNT‐based  composite nanomaterials with  enhanced  electrochemical performance 

realized by filling material into CNT (for a schematics see Figure 1) which is electrochemically active 

when  nanoscaled  [30].  CNT  display  excellent  conductivity  as well  as mechanical  and  chemical 

stability which renders them an excellent carbon source in hybrid nanomaterials [31]. However, in 

conventional approaches using exohedrally functionalized CNT, synthesis of uniformly sized and 

shape‐controlled  nanoparticles  is  challenging.  In  addition, while  the  interconnected  network  of 

carbon nanotubes provides an electrically conducting backbone structure, decorated nanoparticles 

onto  the outer CNT‐walls  tend  to  lose electrical contact upon cycling‐induced disintegration and 

particular  methods  have  to  be  developed  to  improve  connection  to  CNT  [32–35].  Our  results 

demonstrate successful synthesis of hybrid nanomaterial of CNT filled with Mn3O4, CoFe2O4, FexOy, 

Sn,  and CoSn  and  show  the  electrochemical  activity of  encapsulated materials. Encapsulates  are 

either conversion or alloying electrode materials which perform the following general reactions upon 

electrochemical cycling, respectively [2,36,37]: 

Conversion:   MaOb + 2bLi+ + 2be−  aM0 + bLi2O  (1) 

Alloying:    M + x Li+ + x e‐  LixM (x < 4.25)      (2) 
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Figure 1. Schematics of nanocomposite material formed by interconnected carbon nanotubes (CNT) 

filled  with  high‐capacity  electrode  materials.  Essential  characteristics  are  (1)  size‐controlled 

nanoparticles in the inner cavities of CNT which are separated from encapsulates in other CNT, (2) 

electrical contact of the incorporated material to a stable conductive network of CNT, (3) limitation of 

direct  electrolyte/active material  contact yielding and hence  improved  chemical  stability. Created 

with Avogadro [29]. 

In  this work, we demonstrate  that  in  the case of conversion materials  filled  inside CNT,  the 

encapsulated material completely participates in electrochemical cycling, i.e., the theoretical capacity 

is fully accessible. The backbone network of CNT is indeed unaffected by cracks of encapsulate which 

usually inhibit long‐term stability. Our data hence imply that endohedrally functionalized CNT offer 

a promising route to new nanohybrid anode materials for LIB. 

2. Synthesis and Characterization of Filled CNT 

We report studies on hybrid nanomaterial of multiwalled carbon nanotubes (CNT) filled with 

Mn3O4, CoFe2O4, FexOy, Sn, and CoSn which have been fabricated by a variety of methods. Mostly, 

CNT  of  type  PR‐24‐XT‐HHT  (Pyrograf  Products,  Inc., Cedarville OH, USA)  have  been  used  as 

templates. For introducing materials into the inner cavity of the CNT, mainly extensions of solution‐

based approaches reported in [38–43] have been applied [44,45]. This is illustrated by the example of 

Mn3O4@CNT  which  has  been  obtained  by  filling  CNT  with  a  manganese  salt  solution  and  a 

subsequent reducing step yielding homogeneously MnO‐filled CNT  (MnO@CNT)  [4]. Subsequent 

heat treatment of MnO@CNT yields the complete conversion into Mn3O4@CNT, as confirmed by the 

XRD pattern  in Figure 2.  In case of  filling with Co‐Fe spinels, nitrate  solutions of Fe(NO3)3∙9H2O 

(grade: ACS 99.0%–100.2%) and Co(NO3)2∙6H2O (grade: ACS 98.0%–102.0% metal basis) were used 

in stoichiometric ratios with respect to the metal ions (i.e., Fe:Co = 2:1). After adding CNT and treating 

the mixture in an ultrasonic bath with appropriate washing steps, the solid residue was dried and 

afterwards calcinated under argon flow atmosphere (100 sccm) at a temperature of 500 °C for 4 h to 

convert the nitrates into the corresponding cobalt ferrite. This is confirmed by XRD data in Figure 2 

which indicate the presence of CoFe2O4. Pronounced peak broadening indicates the presence of nano‐

sized CoFe2O4 crystallites, with an estimated grain size of 20(5) nm by means of the Scherrer equation 

applied to the Bragg peak at 41.5°. 
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Figure  2. Left  (a):  PXRD patterns  of Mn3O4@CNT  and pure CNT. Vertical  lines  show  the Bragg 

positions  of Mn3O4  (space  group  I41/amd)  [46].  Inset:  Thermogravimetric  analysis  (TGA)  data  of 

Mn3O4@CNT and pure CNT. Right (b): PXRD patterns of CoFe2O4@CNT and of pristine CNT. Vertical 

ticks label Bragg positions of bulk CoFe2O4 (space group Fd3 ̅m) [47]. Inset: TGA of CoFe2O4@CNT. 

XRD patterns show relatively broad Bragg reflections which indicate small primary particle size 

of the noncarbon materials of the composite as expected for nanoparticles fitting inside the interior 

of CNT. This is confirmed by exemplary SEM and TEM studies presented in Figure 3. The images 

clearly show that the metal oxide nanoparticles are rather spherical and are located inside the CNT. 

Note the exception of possible nanowire formation in the case of metal‐filled Sn@CNT as discussed 

in  Section  3.4  (see  Figure  15).  The  filling  rate  of Mn3O4@CNT  is  about  30(1) wt%  and  that  of 

CoFe2O4@CNT  (see  the  inset of Figure 2)  is about 11(1) wt% as determined by  thermogravimetric 

measurements (TGA).

Figure 3. (a) SEM image of an individual Mn3O4@CNT (SE mode); (b) corresponding BSE mode image; 

(c,d) TEM images of different individual Mn3O4@CNT. Taken from [45]. (e) Overview SEM image of 

CoFe2O4@CNT  (BSE mode);  (f) TEM  image of an  individual CoFe2O4@CNT.  (g) TEM  image of an 

individual FexOy@CNT [48]. (h) SEM image of CoSn@CNT [49]. 
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The  cyclic  voltammograms  (CVs)  confirm  electrochemical  activity  of  encapsulated  Mn3O4. 

Absence of significant changes between cycles 2 and 10 indicate good cycling stability which will be 

investigated  in more detail below. Since  the materials associated with  the mechanism detailed  in 

Equations (A) to (C) exhibit strong differences in magnetic properties, magnetic studies are suitable 

to  follow  the  redox  reaction.  In particular,  there are  strong changes of magnetic properties upon 

electrochemical cycling from ferrimagnetic Mn3O4 to antiferromagnetic MnO (Figure 5; for further 

magnetization data see  [45]). Pristine Mn3O4@CNT shows  ferrimagnetic order below TC = 42 K as 

indicated  by  the  magnetization  data.  In  contrast,  materials  extracted  after  step  (B)  of  the 

abovementioned redox reactions, i.e., after galvanostatic reduction at 5 mA g−1 down to 0.5 V and 

passing  the  reduction  peaks R5,  R4,  and R3  labelled  in  Figure  4b,  displays  nearly  no  traces  of 

ferrimagnetic  material.  Quantitatively,  the  magnetization  data  indicate  about  1%  remainder  of 

ferrimagnetic Mn3O4 after the first half cycle. Meanwhile, antiferromagnetic order is found below a 

temperature of ~120 K, which is expected for MnO [55] and is in agreement with Equation (B). Hence, 

our magnetometry  data  confirm  electrochemical  reactions  as  postulated  in  Equations  (A–C)  by 

tracking down individual magnetic species. 

Figure 5. Magnetization of pristine and electrochemically cycled Mn3O4@CNT measured at B = 0.1 T 

(FC). The vertical line indicates the ferrimagnetic ordering temperature in Mn3O4. 

Charge and discharge studies at specific current rates (Figure 6) display plateau‐like regions in 

the voltage profiles signaling the redox features discussed above by means of Figure 4. In the initial 

cycle performed  at  50 mA g‐1,  specific  charge  and discharge  capacities  of  677  and  455 mAh g−1, 

respectively,  are  achieved.  Increasing  the  charge/discharge  current  to  100  and  250  mA  g−1, 

Figure 4. Cyclic voltammograms of (a) pristine CNT and (b) Mn3O4@CNT at 0.1 mV s−1 [30]. 
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respectively,  does  not  significantly  affect  the  shape  of  the  curves  but  yields  smaller  discharge 

capacities,  e.g.,  331 mAh  g−1  after  30  cycles.  For  higher  currents,  the  plateaus  corresponding  to 

delithiation and lithiation of CNT vanish, while the conversion reaction (Equation (C)) is still visible 

in the data. The rate capability studies presented in Figure 6 display pronounced capacity losses when 

increasing charge/discharge currents. Specifically, maximum discharge capacities of 468, 439, 349, 

245, and 148 mAh g−1 are reached at 50, 100, 250, 500 and 1000 mA g−1, respectively. 

Figure 6. Rate capability studies of Mn3O4@CNT at 50, 100, 250, 500, and 1000 mA g‐1. (a) Potential 

profiles  of  specific  lithiation  (solid  lines)  and  delithiation  cycles  (dashed  lines).  (b)  Specific 

charge/discharge capacities upon cycling [30]. 

In order to assess the electrochemical performance of the composite with particular emphasis on 

the encapsulate, evolution of capacities at 100 mA g−1 (galvanostatic cycling with potential limitation) 

upon cycling of Mn3O4@CNT and pristine CNT is shown in Figure 7. While the initial half cycle is 

strongly affected by irreversible processes associated with solid electrolyte interface (SEI) formation, 

the Mn3O4@CNT nanocomposite exhibits increasing capacities for approximately 15 cycles in contrast 

to decreasing values of pristine CNT. The nanocomposite reveals a maximum discharge capacity of 

463 mA h g−1 in cycle 18, of which 93% is maintained after 50 cycles (429 mA h g−1). Thus, incorporation 

of Mn3O4 into CNT leads to more than 40% enhanced specific capacities on average as compared to 

unfilled CNT. The data, i.e., on filled and unfilled CNT, enable calculating the specific capacity of 

incorporated Mn3O4  (29.5 wt%). The encapsulate’s  initial capacity of about 700 mAh g−1  increases 

significantly  to 829 and 820 mAh g‐1  (cycle 18) and declines  thereafter, with capacity  retention of 

around 90%  after  50  cycles. The Mn3O4  capacity  even  exceeds  the  theoretical  expectations of  the 

conversion reaction (C) from cycle 6 on (dashed line in Figure 7). This might be associated with a 

capacity contribution due to oxidative feature O3 (Figure 4b), which supposedly indicates the back‐

formation of Mn3O4 and corresponding reduction processes [56,57]. Note, however, the error bars of 

5% due to mass determination of encapsulate and subtraction of data on pristine CNT. Initial capacity 

increase was also observed in previous studies on Mn3O4/CNT composites [58,59]. 
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Figure  7.  Specific  charge/discharge  capacities  at  100 mA  g‐1  of  pristine CNT, Mn3O4@CNT,  and 

calculated capacity of the encapsulate. The dashed line shows the theoretical capacity of the reversible 

conversion reaction (C) [30]. 

Our  analysis  shows  that  full  conversion  between  MnO  and  metallic  Mn  can  be  achieved 

reversibly  and  the maximum of  the  contributed  capacity by  the Mn3O4  encapsulate  is  accessible 

(Figure 7). In particular, the nanoparticles inside CNT are completely involved in the electrochemical 

processes. This  finding  is  supported by  the  fact  that  the  active material  inside CNT  experiences 

distinct structural changes, as evidenced by TEM studies (Figure 8). Figure 8 b,c presents materials 

after 13 galvanostatic cycles, at 100 mA g−1, taken after delithiation and lithiation. No clear differences 

are  observed  between  the  lithiated  and  the  subsequently  delithiated  material.  In  both  cycled 

materials,  the encapsulate which  initially exhibits well‐defined, rather spherical nanoparticles has 

developed extended patches. The TEM  image also shows  lower contrast of the encapsulate to the 

CNT environment which  is  indicative of  lower density of  the encapsulate. Equations  (A) and  (B) 

indeed suggest rather larger volume expansion of Mn3O4 during initial lithiation and concomitant 

agglomeration as well as amorphization of the filling which is in agreement with the TEM results. 

Notably, despite  the  strong  changes  of  encapsulate, CNT mantles  still display  the  characteristic 

graphitic  layers of multiwalled  carbon nanotubes  (see Figure 8d). Hence, electrochemical  cycling 

does not  severely damage  the  structure of  the CNT. Furthermore, an amorphous  layer of ~5 nm 

thickness can be observed on top of the graphitic CNT layers, which can be attributed to the SEI. The 

TEM analysis hence shows that the CNT indeed offer a stable environment for the manganese oxides 

which is able to accommodate the strain due to volume expansion during electrochemical cycling 

and guarantees a consistent electrical contact to the active material. 
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Figure 8. TEM images of (a) uncycled, (b) galvanostatically lithiated, and (c) delithiated Mn3O4@CNT. 

(d) High‐resolution TEM image of a CNT shell of delithiated material after 13 cycles. Taken from [45].

3.2. CoFe2O4@CNT 

As shown in Figure 3 f,g, nanosized particles of cobalt ferrite CoFe2O4 are incorporated into CNT 

by a similar procedure as applied in the case of Mn3O4@CNT. The mass content of CoFe2O4 in the 

composite materials however amounts to only 11 wt%, leading to smaller effects of the encapsulate. 

In order to evaluate the benefits of CNT shells, the electrochemical performance of the nanocomposite 

CoFe2O4@CNT  is  compared  to  that  of  bare  CoFe2O4  nanoparticles  (Figure  9).  In  general, 

electrochemical  lithium  storage  of  up  to  8  Li+/f.u.  in  CoFe2O4  follows  a  conversion mechanism 

(Equation  (D)), which may be preceded by  initial  intercalation of Li+  ions  into  the original  ferrite 

structure [60]: 

(D) CoFe2O4 + 8 Li+ + 8 e‐ → Co + 2 Fe + 4 Li2O

(E) Co + 2 Fe + 4 Li2O  CoO + Fe2O3 + 8 Li+ + 8 e‐

Both processes show up as redox features in the CVs in Figure 9 which for CoFe2O4@CNT also 

show features present in pristine CNT (Figure 4a) [45,51,61,62]. 

In bare CoFe2O4 nanoparticles (Figure 9a), the initial half cycle reduction peaks indicate, at 1.5 

V, initial intercalation into the spinel structure (R0), and at 1.1 and 0.55 V indicate R1/SEI formation. 

In addition, there is a shoulder at 0.95 V and a peak at 0.01 V (R2). In all subsequent reductive half 

cycles, the most pronounced reduction peak occurs at 0.85 V (R1*). Expectedly, R0 vanishes after the 

first cycle. The oxidative scans display a broad oxidation double peak between 1.5 V and 2.5 V with 

a maximum intensity around 1.65 V (O1). R1 most likely indicates both conversion of the spinel to 

Co and Fe [60,63] and SEI formation [64], while R2 signals intercalation of Li+ ions into added carbon 

black [64,65]. Upon further cycling, Co and Fe oxidize to CoO and Fe2O3, respectively (O1), followed 

by the corresponding conversion processes at R1* (Equation (D)) [36,63,66–69]. 

CVs on CoFe2O4@CNT  in Figure 9b show features associated with CoFe2O4 superimposed by 

redox peaks related to CNT. In the initial cycle, features attributed to CoFe2O4 appear at 1.6 (R0), 1.2, 

and 0.7 V (SEI) with a shoulder at 0.8 V (R1). Upon further cycling, they are shifted to 1.6 (R0) and 0.9 

V  (R1*).  Reversible  oxidation  peaks  appear  at  similar  voltages  as  compared  to  bare  CoFe2O4 

nanoparticles, i.e., between 1.5 and 2.0 V with a maximum at 1.55 V (O1). The results imply smaller 

overpotentials in CoFe2O4@CNT as compared to the bare CoFe2O4 nanoparticles, indicating improved 

energy efficiency. Furthermore, cycling stability is superior, yielding noticeable redox activity of the 

CoFe2O4  encapsulate  in  the  10th  cycle.  Both  improvements  can  be  attributed  to  benefits  of  the 

CoFe2O4@CNT  composite  material,  i.e.,  to  enhanced  overall  conductivity  and  better  structural 

integrity. 
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Figure 9. Cyclic voltammograms of (a) pristine CoFe2O4 and (b) CoFe2O4@CNT, at 0.1 mV s−1 [30]. 

These conclusions are corroborated by galvanostatic cycling with potential  limitation (GCPL) 

data  (Figure  10). Firstly, higher  capacities  of CoFe2O4@CNT  as  compared  to pristine CNT  imply 

electrochemical activity of encapsulates for 60 cycles under study. In addition to irreversible effects 

associated with SEI  formation,  there are capacity  losses,  in particular  in  initial cycles, so  that  the 

electrode  demonstrates  only  97%  of  Coulombic  efficiency  after  15  cycles.  Capacity  retention  of 

CoFe2O4@CNT amounts to a fair value of 76% after 60 cycles (243 mAh g−1). Analogously to Section 

3.1,  the  specific  contribution  of CoFe2O4  is  evaluated  by  subtracting  the measured  capacities  of 

pristine CNT, weighted with the mass ratio of 89:11 (CNT:CoFe2O4). The analysis shows (Figure 10b) 

that both  for pristine and CNT‐encapsulated CoFe2O4  there are pronounced capacity  losses upon 

cycling while the initial capacities exceed the theoretical maximum value of 914 mAh g−1 due to SEI 

formation. CNT‐encapsulated active material clearly outperforms bare CoFe2O4 nanoparticles. To be 

specific, after 20 cycles, 475 mAh g−1 (71%) is retained in CoFe2O4@CNT while the bare particles show 

190 mAh g−1 (22%). This result again demonstrates that embedding nanosized CoFe2O4 inside CNT 

partly compensates  for  the  typical capacity  fading associated with  the conversion  reactions upon 

electrochemical delithiation or lithiation known for spinel materials. 

Figure 10. (a) Specific charge/discharge capacities, at 100 mA g‐1, of pristine CNT and CoFe2O4@CNT 

as well  as  the Coulombic  efficiencies  of  the  latter.  (b) Capacity  contribution  of  the  encapsulated 

CoFe2O4 in comparison to pristine CoFe2O4 [29]. 
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While  encapsulated CoFe2O4@CNT demonstrates  electrochemical  activity,  it  is  illustrative  to 

compare  the  results with  alternative  carbon/CoFe2O4 hybrid nanomaterials. Direct  comparison  is 

often hindered by the fact that the carbon‐related capacity is not always subtracted as done here. For 

many carbon/CoFe2O4 hybrid materials, much higher values than maximum theoretical capacity of 

CoFe2O4 are reported. A value of 1046 mAh g−1  is reported  for mesoporous CoFe2O4 nanospheres 

cross‐linked by carbon nanotubes  [70]. Porous carbon nanotubes decorated with nanosized cobalt 

ferrite  show  1077 mAh g−1,  after  100  cycles  [69]. More  than  700 mAh g−1 of  total  capacity of  the 

composite was  obtained when CoFe2O4  is  encapsulated  into  carbon nanofibers with  36%  carbon 

content [71]. A list of recently achieved record values may be found in [72]. We note that excessive 

capacity  beyond  the  theory  values  in  transition  metal  oxide/carbon  nanomaterials  have  been 

associated,  e.g.,  to decomposition  of  electrolyte  and  formation  of  a polymer/gel‐like  film  on  the 

nanoparticles [73]. Another hypothesis refers to interface charging effects by lithium accommodation 

at  the metal/Li2O  interface  [74]. Our data  indeed suggest  that surface effects might be relevant as 

CNT‐encapsulation of active material evidently suppresses this phenomenon. 

3.3. FexOy@CNT and CNT@Co3O4 

FexOy@CNT  has  been  synthesized  as  described  in  [48]. XRD  and magnetic  characterization 

studies  [30]  imply  the presence of several  iron oxides (i.e., of ‐Fe2O3 as well as of ‐Fe2O3 or/and 

Fe3O4) in the materials. While the main phase appears as ‐Fe2O3, magnetic studies show both the 

Morin  and  Verwey  transitions  which  enable  to  unambiguously  identify  ‐Fe2O3  and  Fe3O4, 

respectively. Note,  that  the  presence  of  antiferromagnetic  ‐Fe2O3  can  neither  be  confirmed  nor 

excluded  by  our magnetic  studies. Analyzing  the magnetization  data  indicates  the  presence  of 

ferromagnetic iron oxide (i.e., ‐Fe2O3 and/or Fe3O4) of about 30(8) wt%. 

The CVs shown in Figure 11a display two reductions (R1, R2) and two oxidations (O1, O2) which 

are observed in all cycles. We attribute R1/O1 to electrochemical activity of CNT. Except for typical 

initial  irreversible  effects  at R2/SEI,  all  features  are well  explained  by  electrochemical  processes 

known  in  iron  oxides. Mechanisms  in ‐Fe2O3  as  identified  by Larcher  et  al.  [75,76]  involve Li‐

intercalation  in nanoparticles,  followed by  conversion  to metallic Fe and Li2O via  intermediately 

formed cubic Li2Fe2O3. This process is partly reversible as it includes formation of FeO [77] and ‐
Fe2O3 [78,79]. For Fe3O4, after initial intercalation, Li2Fe3O4 is formed which is subsequently reduced 

to Fe and Li2O [80,81]. In all iron oxides present in FexOy@CNT, including ‐Fe2O3, electrochemical 

processes display similar features which are not well distinguishable [82,83]. The inset of Figure 11a 

presents a weak reduction peak R3 which we attribute to abovementioned Li‐intercalation into iron 

oxides. Note,  that  the second peak  in  the  inset  is due  to an  intrinsic cell setup effect. Conversion 

reactions appear at around 0.6 V and are signaled by feature R2. The shoulder at 0.8 V indicates the 

successive nature of the lithiation processes. Upon cycling, R2 shifts to 0.9–1.2 V, thereby indicating 

significant  structural changes due  to  the  initial conversion process. The  large width of O2 might 

indicate several oxidation processes upon delithiation. The evolution of the oxidation features upon 

cycling implies severe fading effects. 
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Figure  11.  (a)  Cyclic  voltammogram  of  FexOy@CNT  at  0.1 mV  s‐1.  (b)  Specific  charge/discharge 

capacities, at 100 mA g−1, of pristine CNT (Pyrograf Products, type PR‐24‐XT‐HHT) and FexOy@CNT, 

as well as the Coulombic efficiencies of the latter [30]. 

This is confirmed by the data in Figure 11b which presents specific charge/discharge capacities 

of FexOy@CNT obtained at 100 mA g−1. Respective data on bare CNT (Pyrograf Products, type PR‐24‐

XT‐HHT) are shown for comparison. The initial capacities of the composite amount to 870 and 624 

mAh g‐1, which reflects initial irreversible processes. There is a strong decay in capacity which yields 

only 78% (489 mAh g‐1) in cycle 10 and 26% (165 mAh g‐1) in cycle 50 of the initial discharge capacity. 

The results clearly show that envisaged improvement of cycling stability due to encapsulation into 

CNT is not achieved. Presumably, iron oxide content outside CNT is rather large so that a significant 

part of functionalization is exohedral. In such case, we assume that volume changes upon cycling 

leads  to  detachment  of  these  particles  from  the  CNT  network  which  results  in  diminished 

electrochemical  activity.  In  contrast,  [84]  reports  ‐Fe2O3‐filled  CNT which  show  90%  capacity 

retention in cycle 50. 

Inferior  stability  of  exohedrally  functionalized CNT upon  electrochemical  cycling  is  further 

confirmed, e.g.,  for CNT decorated by mesoporous cobalt oxide  (CNT@Co3O4). The material was 

synthesized as reported in [34]. The composite exhibits 41 wt% of mesoporous Co3O4 spheres with 

mean  diameters  between  100  and  250  nm  decorated  to  the  CNT  network.  The  electrochemical 

behavior of CNT@Co3O4  (Figure 12a) during  the  initial cycle  shows SEI  formation and  the  initial 

reduction process of Co3O4  to metallic cobalt and  formation of amorphous Li2O during  the  initial 

cycle. Double peaks appearing  in cycle 2 correspond  to a multistep redox  reaction caused by  the 

Co2+/Co0 and Co3+/Co2+ couples  [85,86]. The  integrated specific capacities calculated  from  the CVs 

(Figure 12b) display significant capacity fading upon continued cycling. For comparison, a blend of 

separately fabricated CNT and Co3O4 nanoparticles were mechanically mixed postsynthesis in the 

same  ratio  of  59% CNT  and  41% Co3O4 which,  according  to  TGA,  is  realized  in  the  decorated 

CNT@Co3O4 nanocomposite. The blend’s CV shows similar peak positions as found in CNT@Co3O4, 

and a similarly high reductive capacity  is measured  for  the postsynthesis blend  in  the  first cycle. 

However, the associated reversible capacity is much lower as compared to the CNT@Co3O4 hybrid 

nanomaterial and the irreversible loss between charge and discharge capacity is higher. After a few 

cycles, both  the blend and CNT@Co3O4 show similarly  low performance, which  indicates  that the 

benefit of attaching mesoporous Co3O4 to the surface of CNT has completely faded, presumably due 

to detachment of the mesoporous Co3O4 nanospheres [34]. 
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Figure 12. (a) CV curves of CNT@Co3O4, at 0.05 mV s−1 in the voltage range of 0.01–3.00 V. Integrated 

charge and discharge capacities for five cycles as deduced from CV [32]. 

3.4. Sn@CNT and CoSn@CNT 

The alloying process described by Equation  (2)  implies  feasibility of  (semi)metallic electrode 

materials for electrochemical energy storage. Using M = Ge, Sn, the alloy LixM is formed with x up to 

4.25 Li+/f.u. [87,88]. While Ge exhibits lower molecular weight and good Li+‐diffusivity, Sn is much 

cheaper and exhibits higher electrical conductivity [89]. For Sn,  the most Li‐rich alloy  is Li17Sn4  (= 

Li4.25Sn) which implies a theoretical capacity of 960 mAh g−1 [90]. Upon lithiation, several stable alloys 

such as LiSn and Li7Sn2 are  formed, resulting  in complex  (de)alloying processes of several stages 

which are associated with large volume changes [91]. In CoSn@CNT, Co is electrochemically inactive 

and is supposed to buffer the volume changes as similarly done in a commercial Sn‐Co‐C composite 

by Sony [87,92,93]. 

Synthesis of Sn@CNT has been published in [44]. While the encapsulate in Sn@CNT is ‐Sn with 

a filling ratio of 20 wt%, encapsulate in CoSn@CNT is a mixture of ‐Sn, CoSn, and mainly CoSn2 

with  in  total  17 wt%  of  Sn  and  5 wt%  of  Co.  In  addition  to  encapsulated  separated  spherical 

nanoparticles, encapsulates in Sn@CNT also form nanowires up to 1 μm in length. Both spheres and 

wires fill the complete inner diameter of the CNT, which is about 50 nm [44]. 

The CVs of Sn@CNT‐ and CoSn@CNT‐based electrode materials shown in Figure 13 are similar 

to each other and confirm the multistage processes expected from reports on non‐CNT materials. In 

both cases, in addition to the SEI formation, the peaks R1/O1 signal electrochemical activity of CNT. 

The reduction peak R3 at 0.6 V and the pair R2/O2 at 0.3 V as well as several features at 0.35–0.85 V, 

are all attributed to multi‐stage (de)alloying processes. 
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Figure 13. CVs of Sn@CNT (a) and CoSn@CNT (b)    in the regime 0.01–3.0V vs. Li/Li+ at a scan rate 

0.05 mV/s. Note that the oxidation peaks at 1.9 and 2.3 V and the reduction peak at 1.7 V appearing 

in the first two cycles are due to the experimental cell setup [30]. 

Galvanostatic  cycling  of  Sn@CNT  and  CoSn@CNT  as  compared  to  pristine  CNT  (Pyrograf 

Products, Typ PR‐24‐XT‐HHT) quantifies the contribution of encapsulates to the materials’ capacities 

(Figure 14a). Sn@CNT displays clearly  improved values. Quantitatively,  the data  imply an  initial 

reversible capacity of 322 mAh g−1 in cycle 2, of which 281 mAh g−1, i.e., 87%, is retained in cycle 50. 

In contrast, fading is much more severe in CoSn@CNT, which shows only 66% retained of the initial 

capacity 317 mAh g−1,  i.e.,  its performance  in cycle 50 falls below that of pristine CNT. As will be 

discussed below,  these data  show  that  there  is no positive  (buffering)  effect  of  alloyed Co. Rate 

capacities shown  in Figure 14b at cycling rates 100–2000 mA g−1 illustrate  the strong effect of  fast 

cycling on both materials,  thereby  confirming  limiting kinetics of  the underlying electrochemical 

alloying processes. 

Figure 14a also presents the specific capacity of the Sn encapsulate which is derived by correcting 

the data by  the  effect  of pristine CNT. Note  error bars  of  Sn‐capacity  of up  to  20%  resulting  in 

particular  from  errors  in  determining  the  filling  ratio.  In  the  first  cycle,  the  reversible  capacity 

amounts to 589 mAh g−1 which suggests deintercalation of x = 2.6 Li+/f.u. Capacity fading is about 

15% between cycle 5 (495 mAh g−1) and cycle 50 (422 mAh g−1). Even the initial capacities are much 

smaller than the theoretical one of 960 mAh g−1 that would be achieved for x = 4.25. 
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Figure  14.  Specific  capacities  of  Sn@CNT‐,  CoSn@CNT‐,  and  pristine  CNT‐based  electrodes.  (a) 

Galvanostatic cycling with potential  limitation (GCPL) at 100 mA g‐1. Blue data markers show  the 

specific capacity of the Sn encapsulate after correcting the contribution of CNT. (b) GCPL at different 

rates of 0.1–2.0 A g−1 [30]. 

In‐situ XRD studies on LixSny have shown that intermediate phases Li2Sn5 and LiSn are expected 

[94]. In agreement with these studies, the presence of (at least) two reduction peaks in the CVs of both 

materials  (see Figure 13) suggests at  least a  two‐stage process  in  the materials at hand. However, 

comparison to the literature does not allow to attribute these peaks to a specific process. This also 

holds  for  the observed  (at  least)  four oxidation peaks which  indicate step‐wise delith iation of  the 

LixSny‐alloy. For CoSn@CNT where  the encapsulate mainly  consists of CoSn2, Mössbauer  studies 

have shown the formation of LixSn with x  3.5 in the first cycle [95]. Such a process is not visible in 
the CV (Figure 13b) but the respective feature might be masked by the SEI‐peak. It is argued in [95] 

that,  upon  delithiation,  Li~3.5Sn  forms  an  amorphous  LixCoySn2‐matrix  which  is  crucial  for  the 

expected buffering associated with Co‐alloying. We conclude  that,  in CoSn@CNT,  this LixCoySn2‐

matrix  is not realized but Co  just deteriorates the electrochemical performance. This conclusion  is 

supported by the fact that the CVs in Figure 13 display the same number of peaks at similar potentials 

in both Sn@CNT and CoSn@CNT, which indicates identical processes. We assume separation of Co 

and Sn instead of LixCoySn2‐formation yielding electrochemically inactive regions. 

Figure 15. TEM images of pristine (a,b) and galvanostatically cycled (10 cycles) Sn@CNT (c). 

The effect of galvanostatic cycling, at 50 mA g−1, on Sn@CNT is demonstrated by TEM images in 

Figure 15.  In  the cycled materials, well separated homogenous encapsulates  (Figure 15a,b)  in  the 

pristine material  convert  to  rather  completely  but  inhomogeneously  filled CNT whose  filling  is 

indicated by different TEM contrast, i.e., different densities of encapsulate. These finding agrees with 

expected volume changes, in particular to large expansion upon lithiation, and phase separation of 

encapsulated  material.  One  may  speculate  that  the  dark  regions  visible  after  cycling  indicate 

electrochemically‐inactive domains of Sn. The presence of inactive regions would be in agreement to 

the GCPL data  (Figure  14) which  show  that  only  a maximum  of  60%  of  the  full  Sn‐capacity  is 

achieved.  Finally  we  note  that  previous  studies  on  Sn‐filled  CNT  have  demonstrated  better 

performance as compared to the material at hand. Wang et al. have reported Sn@CNT with filling 

ratios of 38 wt%  and 87 wt%  [96]. The  former,  i.e.,  less  filled, CNT have demonstrated  superior 

performance with capacities of 500 mAh g‐1 for 80 cycles at 100 mA g‐1. The relevant parameter seems 

to be the size of Sn particles, which was 6−10 nm  in  [96]. Larger encapsulates filling the complete 

inner diameter of the CNT of about 50 nm as realized in the materials at hand seem to be detrimental 

and may  cause  electrochemically  inactive  regions. Addition of Co  as  a potential buffer does not 

improve the performance of such rather large nanoparticles inside CNT but even causes additional 

capacity fading. 
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4. Experimental Methods

4.1. Material Characterization 

Materials were characterized by X‐ray diffraction (XRD) with either Stadi P (Stoe, Darmstadt, 

Germany) using Cu Kα1 radiation  (λ = 1.5406 Å) or X’Pert Pro MPD PW3040/60  (PANanalytical, 

Almelo, Niederlande) using Co Kα radiation (λ = 1.79278 Å). Thermogravimetric analysis (TGA) was 

carried  out  with  SDT  Q600  (TA  Instruments,  Waters  Corporation,  Milford,  MA,  U.S.).  The 

morphology was investigated by means of scanning electron microscopy (SEM, Nova NanoSEM 200 

(FEI  company, Hilsboro, Oregon, U.S.))  and  transmission  electron microscopy  (TEM,  JEM‐2010F 

(JEOL, Akishima, Japan), Tecnai (FEI company, Hilsboro, Oregon, U.S.)). A MPMS‐XL5 (Quantum 

Design,  San  Diego,  Californis,  U.S.)  superconducting  quantum  interference  device  (SQUID) 

magnetometer was used to perform magnetic measurements. 

4.2. Electrochemical measurements 

Electrochemical properties were studied by cyclic voltammetry (CV) and galvanostatic cycling 

with potential limitation (GCPL) in Swagelok‐type cells [97]. The measurements were performed on 

a VMP3  potentiostat  (BioLogic)  at  a  temperature  of  25  °C.  For  the  preparation  of  the working 

electrode, the active material was optionally mixed with carbon black (Super C65, Ymeris Graphite 

and Carbon,  Bironico,  Switzerland)  and  stirred  in  a  solution  of  polyvinylidene  fluoride  (PVDF, 

Solvay, Brussels, Belgium)  in N‐methyl‐2‐pyrrolidone  (NMP)  for at  least 12 h. After evaporat,ing 

most of the NMP in a vacuum oven (80 °C, <10 mbar) the spreadable slurry was applied on copper 

mesh current collectors (Ø 10 mm). The as‐prepared electrodes were dried at 80 °C in a vacuum oven 

(<10 mbar), mechanically pressed at 10 MPa, and afterwards dried again. The assembly of cells was 

done in a glovebox under argon atmosphere (O2/H2O < 5 ppm) using a lithium metal foil disk (Alfa 

Aesar, Haverhill, MA, U.S.) pressed on a nickel current collector as counter electrode. The electrodes 

were separated by two layers of glass microfibre (Whatman GF/D) soaked with 200 μL of a 1 M LiPF6 

salt  solution  in 1:1 ethylene  carbonate and dimethyl  carbonate  (Merck ElectrolyteLP30). For post 

cycling studies, working electrodes were washed three times in dimethyl carbonate and afterwards 

dried under vacuum. 

5. Conclusions

Endohedral  functionalization  of  multiwalled  carbon  nanotubes  by  means  of  high‐capacity 

electrode  materials  is  studied  with  respect  to  application  for  electrochemical  energy  storage. 

Encapsulation indeed yields size‐controlled nanoparticles inside CNT. The presented data imply that 

the filled materials are electrochemically active and can achieve full theoretical reversible capacity. 

While conversion and alloying processes yield cracks and amorphization of the encapsulate, the CNT 

mantles are found to be only very little affected by electrochemical cycling. The backbone network of 

CNT  hence  maintains  its  integrity  and  improved  performance  with  respect  to  unshielded  or 

exohedrally‐attached  nanomaterials.  For  appropriately  tailored  materials,  CNT‐based 

nanocomposites  show  smaller  overpotentials  and  hence  improved  energy  efficiency  as well  as 

improved cycling stability. The results imply that encapsulating nanostructures inside CNT provides 

a successful route to new high‐performance nanocomposite anode materials for LIB. 
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