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Resumen

Durante los ultimos 20 afios, se ha constatado que el uso de baterias de
ion litio, como sistemas de almacenamiento de energia, es una tecnologia
de éxito. En mayor medida, esto responde a una nueva mentalidad de
consumo en la que los dispositivos inteligentes portatiles (desde
smartphones y smartwatchs hasta vehiculos eléctricos, pasando por
aspiradoras inteligentes) se han vuelto cotidianos, asi como a una gran
preocupacion por problemas medioambientales que esta conduciendo a
una disminucion del uso de combustibles fosiles como fuente de energia.
Su éxito también radica en el sobresaliente rendimiento de las baterias de
ion litio frente a otras tecnologias de almacenamiento de energia. Sin
embargo, a causa de la gran demanda de litio, el precio de este tipo de
baterias se encuentra en aumento, y su produccion a gran escala puede
verse afectada debido a un agotamiento de los recursos de litio del planeta.
En este contexto, la generacion de baterias post-litio esta experimentando

un interés creciente. Entre éstas se encuentran las baterias de ion sodio.

Las baterias de ion sodio se presentan como una alternativa a las baterias
de ion litio econdbmicamente mas asequible, asi como mas respetuosa con
el medio ambiente. Por este motivo, en la dltima década, las
investigaciones de materiales aptos para este tipo de baterias se han
incrementado notablemente. Dado que el litio y el sodio presentan
propiedades muy similares (ambos pertenecientes al grupo de los metales
alcalinos de la tabla periédica), la mayoria del conocimiento adquirido en
cuanto al papel del litio en baterias de ion litio puede ser aplicado a las
baterias de ion sodio, permitiendo en algunos casos el uso de materiales
similares. En cuanto al caracter de estos materiales, aunque exista todo un

abanico de tipos y propiedades, destacan los 6xidos de metales de
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transicion respecto a su aplicacion como electrodos positivos.
Concretamente, los 6xidos basados en vanadio presentan altos valores de
voltaje de trabajo y capacidad especifica, lo cual conduce a unos elevados
valores de densidad de energia, haciendo de este tipo de compuestos un
candidato de interés para su aplicacion como electrodos positivos de
baterias de ion sodio.

Este tipo de compuestos conforman el objeto de estudio de la presente
Tesis Doctoral, cuyo principal objetivo es contribuir al conocimiento y
desarrollo de nuevos materiales avanzados con unas prestaciones
electroquimicas mejoradas para su aplicacion en baterias de ion sodio y de
esta forma, aliviar el uso exhaustivo y el agotamiento de los recursos de
litio, centrandose en el estudio de o6xidos y oxifluoruros de vanadio.
Concretamente, los materiales objeto de estudio han sido el polimorfo de
alta presion HP-B-V20s y los bronces B-Nao.33V20s y B-Nao.33V20a4.67F0.33.
De forma general, el trabajo de investigacion presentado en esta Tesis
Doctoral consiste en la evaluacién del comportamiento electroquimico de
los materiales estudiados, asi como en una exhaustiva caracterizacion
estructural de los compuestos de intercalacion que forman, estableciendo
de esta forma una relacion entre composicion, estructura, propiedades y

prestaciones electroquimicas.

En cuanto a la estructura de esta Memoria de Tesis, tras una introduccion
en la que se describen los materiales y compuestos usados como
electrodos tanto en baterias de ion litio como de ion sodio, asi como el
fundamento tedrico de las técnicas de caracterizacion empleadas en el
curso de la investigacion, la seccion de resultados y su interpretacion se

halla dividida en cinco capitulos:

1. El primero de estos capitulos consiste en un estudio preliminar del
polimorfo de alta presion HP--V20s. Por un lado, se establece una
comparativa entre este compuesto y su homdélogo, el polimorfo de
presién ambiente a-V20s, que se trata del compuesto de partida para

la sintesis de alta presion del HP-B-V20s. Dicha comparativa
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muestra cdmo las propiedades morfologicas y estructurales, asi
como electroguimicas en cuanto a su uso como electrodo positivo
de baterias de ion sodio, cambian de forma radical con la transicion
de a-V205 a HP-B-V20s. Por otro lado, los resultados
electrogquimicos HP-B-V20s revelan un cambio estructural
irreversible producido por la intercalacion de iones sodio. A pesar del
caracter irreversible de esta transformacion, la reaccion de insercion
y extraccion de sodio es reversible. Por lo tanto, con el objetivo de
profundizar en este aspecto, se ha llevado a cabo un estudio
comparativo de un electrodo pristine y un electrodo ciclado (post-

mortem).

La riqueza estructural del HP-B-V20s encontrada en la reaccion de
intercalacion de iones sodio en este compuesto ha dado lugar a la
investigacion incluida en el capitulo posterior. Este comprende una
caracterizacion estructural exhaustiva del HP-B-V20s y las fases
sodiadas HP-B-NaxV20s. Este estudio estructural demuestra que es
posible comprobar que el mencionado cambio irreversible conlleva
un cambio en el grupo espacial del compuesto, desde P21/m a C2/m,
asi como a un aumento de su celda unidad al doble del tamafio
original, a lo largo de la direccion a. El estudio de las fases sodiadas
HP-B-NaxV20s se extiende al ambito cinético y del entorno quimico,
revelandose cambios en el estado de oxidacion del vanadio y en el
coeficiente de difusion de sodio acordes con la intercalacion de iones
sodio y la formacion de fases sodiadas en el sistema Na —
HP-B-V20s.

A continuacién, se incluye el trabajo llevado a cabo para la
optimizacién de las prestaciones electroquimicas del HP-B-V20s en
celdas de sodio, concretamente, en cuanto a su ciclabilidad y a su
comportamiento a altas densidades de corriente. Por un lado, se ha

pretendido disminuir el tamafio de particula, con el objetivo de
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aumentar la superficie especifica y favorecer la reaccion
electroquimica del material con los iones sodio, acortando la longitud
del recorrido de difusion. Por otro lado, se ha procedido al
recubrimiento del HP-B-V20s con carbon para mejorar la
conductividad eléctrica del composite. Asimismo, se han empleado
distintos electrolitos, algunos de ellos no basados en carbonatos,
qgue podrian ser la principal razon de la reaccién del electrolito con
el electrodo de sodio que provoca la pérdida de capacidad
observada. Finalmente, se ha evaluado la respuesta de celdas
electroquimicas que combinan varios de los aspectos de
optimizacién descritos con la intencion de obtener las mejores

prestaciones electroquimicas posibles.

4. En el siguiente capitulo, se presenta la investigacion tanto estructural
como electroquimica del sistema Li — HP-B-V20s que completa los
resultados encontrados en la literatura. La principal motivacion de
dicho estudio es establecer una comparativa con el sistema Na —
HP-B-V20s. Realizando experimentos in situ/operando analogos en
este sistema es posible comparar las diferentes estructuras de las
fases litiadas/sodiadas en ambos sistemas. Entre estos resultados
estructurales, destaca la ausencia de cambios estructurales
irreversibles durante la intercalacion de litio, debido probablemente
al menor tamafio de éste respecto al sodio. Asimismo, se estudia el
rendimiento electroquimico de este sistema, ademas de la respuesta
cinética y la difusion de litio en el HP-B-V20s, que ponen de relieve

las diferencias entre los sistemas de litio y sodio.

5. Una sustitucion parcial de oxigeno por flior en un 6xido dado puede
dar lugar a un aumento del potencial de reduccion del compuesto en
cuestion (lo cual se traduce en un aumento de la densidad de
energia que puede alcanzar el mismo), ya que el fltor, al tratarse de

un elemento mas electronegativo que el oxigeno, provoca un
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aumento de la ionicidad del enlace con el vanadio. Al mismo tiempo,
la sustitucion parcial hace posible que se mantenga la funcionalidad
de la estructura tipo 6xido, en el caso de que sea apropiada para la
intercalacion de litio y sodio. Asi, el dltimo capitulo referente a
resultados experimentales aborda el estudio de la sustitucion parcial
de oxigeno por flaor en el 6xido (bronce) B-Nao.33V20s, dando lugar
al oxifluoruro B-Nao33V20a467F033. La investigacion realizada
compara ambos bronces, tanto en lo referente a su morfologia y
estructura, como al comportamiento electroquimico de ambos
compuestos, con el objetivo de analizar como afecta la fluoracién del

oxido.






Abstract

During the last 20 years, it is evident the fact that the use of lithium ion
batteries as energy storage systems has become a successful technology.
This is largely caused by a new consumer behavior, which implies a higher
use of smart, portable devices (like, smartphones, smartwatchs, electric
vehicles, vacuum cleaner robots...); as well as by environmental concerns,
which are leading people to refraining to use fossil fuels as energy source.
In addition, the success of the lithium ion batteries also lies in their excellent
performance when compared with other enery storage technologies.
However, the price of this kind of batteries is increasing, and they may face
some limitations regarding large-scale production due to a shortage of
lithium resources. All of which is caused by such a high demand of this
metal. Because of that, the generation of post-lithium batteries is showing a

rising interest among which sodium ion batteries are included.

Sodium ion batteries are a cheaper, more enviromentally friendly alternative
to the lithium ion batteries. Therefore, during the last decade, investigations
are focused on the search of suitable materials for this kind of batteries.
Since lithium and sodium exhibit similar properties (both belonging to the
alkali group in the periodic table), most of the knowledge acquired in lithium
ion batteries concerning the role of lithium ions can be applied to sodium ion
batteries, thus, similar materials can be used in some cases. Regarding the
nature of this materials, even if there is a huge variety of types and
properties, transition metal oxides stand out as positive electrodes.
Specifically, the oxides based on vanadium show high operating voltage
and specific capacity, which leads to high values of energy density.
Therefore, vanadium oxides constitute an interesting candidate for positive

electrodes of sodium ion batteries.
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This kind of compounds are the main subject of study of this Thesis, whose
main objective is to contribute to the knowledge and development of new
advanced materials that exhibit an improved electrochemical performance
for sodium ion batteries, focusing on the study of vanadium oxides and
oxyfluorides and therefore, to alleviate the exhaustive use and the shortage
of the lithium resources. Specifically, the studied compounds have been the
high-pressure polymorph HP-B-V20s and the bronzes 3-Nao.33V20s and
B-Nao.33V204.67F0.33. In a general manner, the researching work presented
in this Thesis consists in the evaluation of the electrochemical behavior of
the studied compounds, as well as in their exhaustive structural
characterization, thus establishing a relation between composition,

structure, properties and electrochemical performance.

Regarding the structure of this Thesis, firstly, there is an introduction where
the materials and compounds used as electrodes for lithium ion and sodium
ion batteries are described, as well as the theoretical background of the
characterization techniques that have been employed along this work. After
that, the experimental section, including the results and their interpretation,

is divided into five chapters:

1. The first chapter reports a preliminary study of the high-pressure
polymorph HP-B-V20s. On one hand, a comparison between this
compound and its homologous, the ambient pressure polymorph
a-V20s, is established. This ambient pressure phase is the starting
material for the high-pressure synthesis of HP-B-V20s. The said
comparison exposes radical changes caused by the a-to-f phase
transition concerning morphology and structure, as well as the
electrochemical behavior as positive electrode for sodium ion
batteries. On the other hand, the electrochemical results of
HP-B-V20s reveal an irreversible structural change caused by the
intercalation of sodium ions. In spite of this irreversibility, the reaction
of (de)intercalation of sodium is reversible. Therefore, a comparative
study of pristine and cycled (post-mortem) electrodes is included in

this chapter as well.
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2. The following chapter presents an exhaustive structural study of
HP-B-V20s and its HP-B-NaxV20s sodiated phases, motivated by the
structural richness of HP-B-V20s upon sodium intercalation. This
structural study allows to determine that the previously mentioned
structural irreversibility causes the space group of the compound to
change from P2i/m to C2/m, as well as an increase of the unit cell,
which is roughly doubled along the a direction. The study of the
sodiated HP-B-NaxV20s phases is extended to their kinetics and
chemical environment, which reveals changes in the oxidation state
of vanadium and in the sodium diffusion coefficient upon sodium
intercalation and progressive formation of the sodiated phases within
the Na — HP-3-V20s system.

3. Afterwards, a process of optimization of the electrochemical
response of HP-B-V20s vs. Na is presented. Specifically, an
improvement of its cyclability and its behavior at high current rates is
intended. One of the optimization procedures applied consists in
decreasing the size of particles of HP-B-V20s, aiming to increase the
specific surface and to enhance the electrochemical reaction of the
compound with sodium ions, shortening the diffusion path length.
Another applied procedure is the carbon coating of HP-3-V20s in
order to improve its electrical conductivity. Besides, different
electrolytes were evaluated, including non-carbonate based
electrolytes, due to the fact that solvents based on carbonates may
react with the sodium electrode and therefore, cause the previously
observed loss of capacity. Finally, the response of electrochemical
cells bearing several optimization procedures are evaluated, in order

to obtain the best electrochemical performance as possible.
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4.

In the next chapter, a structural and electrochemical characterization
of the Li — HP-B-V20s system is reported, which complements the
results found in the literature. The main objective of this study is to
establish a comparison with the Na — HP-3-V20s system. Carrying
out analogous in situ/operando experiments upon this system allows
to compare the different structures of the lithiated/sodiated phases
formed in both systems. Among these structural results, particularly
noteworthy is the absence of irreversible structural changes upon
lithium intercalation, likely due to lithium being smaller than sodium.
In addition, the electrochemical performance of this system is
studied, as well as the kinetics and lithium diffusion in HP-B-V20s,

which exposes the differences between lithium and sodium systems.

A partial substitution of oxygen by fluorine in a given oxide may cause
an increase of the redox potential of the compound, which leads to a
higher energy density. This is due to the properties of fluorine, more
electronegative than oxygen, entails an increase of the ionicity of the
bond with vanadium. In addition, the partial substitution allows to
keep the functionality of the structure of the oxide regarding its
capacity to intercalate lithium or sodium, that being the case. The last
chapter of experimental results consists in the study of the partial
substitution of oxygen by fluorine in the oxide B-Nao.33V20s, leading
to the oxyfluoride Nao.33V204.67F0.33. The researching work compares
both bronzes not only concerning their morphology and structure, but
also the electrochemical behavior of both compounds, aiming to

study the influence of the incorporation of fluorine to the oxide.
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Actualmente, la investigacion cientifica en el campo de la produccién de
energia se halla inmersa en el desarrollo de tecnologias que permitan llevar
a cabo, de forma exitosa, la transicion desde los combustibles fosiles que
se han venido utilizando de forma intensiva durante el pasado siglo y
comienzos del presente, a sistemas de produccién de energia mas
adecuados, desde el punto de vista econdmico, medioambiental y social.
Aunque cada vez menos, el petroleo y demas combustibles fésiles como el
gas natural o el carbon, siguen siendo la fuente de producciéon de energia
méas consumida en todo el mundo, comprendiendo el 80% de la demanda
actual de energia a nivel mundial.* Este hecho encuentra su explicacién en
la cantidad de energia que son capaces de generar, siendo sencilla la
extraccion de ésta debido a la naturaleza del proceso de combustion. Sin
embargo, la emisién de CO:2 producida a nivel actual por su combustion es
tal, que conforma dos tercios de las emisiones globales de CO:2 del
planeta,! lo cual causa un aumento en la concentracién de este gas en la
atmosfera, dando lugar al llamado efecto invernadero y por consiguiente,
contribuyendo al calentamiento global. Ello, unido a la alta dependencia de
los combustibles fésiles a los que se halla sometida la humanidad, la cual
provoca conflictos de caracter econdmico y politico; y al agotamiento
inminente de las reservas de petréleo, hace imprescindible la busqueda de
alternativas energéticas sostenibles,? que sean capaces de satisfacer la
demanda global de energia, y que a la vez, contribuyan a la reduccion de
emisiones de CO:2 a la atmosfera.

De cara al futuro, energias de caracter renovable como la solar o la eélica
han despertado gran interés debido a su capacidad de generar energia de
forma indefinida. Sin embargo, presentan una limitacion fundamental: su
caracter intermitente; lo cual hace necesarios sistemas de almacenamiento
de energia para su uso posterior y su uso en distintos lugares en los que
se genera. Por lo tanto, dichos sistemas constituyen una pieza clave hacia

un futuro basado en fuentes de energia renovables.

Un tipo de sistema de almacenamiento de energia de especial interés son

las baterias, y mas concretamente, las baterias de ion litio. Estas baterias
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conforman la principal causa del reciente y vertiginoso desarrollo de la
tecnologia en el &mbito del almacenamiento de energia, dando lugar a
mejoras como la combinacion de mejores prestaciones y un menor tamafo
en dispositivos electronicos portatiles (moviles, tablets, ordenadores
portatiles...). Es por ello que, desde su salida al mercado en 1991, han sido
lideres en cuanto a este tipo de dispositivos, ademas de su entrada en el
sector automovilistico con su implantacion en vehiculos hibridos o
eléctricos. Este gran éxito ha hecho que las baterias de ion litio constituyan
la base de la investigacion y el desarrollo de otros sistemas de
almacenamiento de energia: la llamada generacion de baterias post-litio.
Dicho éxito en el mercado se traduce en un incremento en la demanda de
baterias ion litio, principalmente para vehiculos eléctricos,® conllevando asi
a la extraccion de litio a un ritmo idéntico. Por esta razon, los recursos de
litio del planeta podrian agotarse en un corto periodo de tiempo, ademas
de que estan muy localizados: alrededor del 50% de la produccion anual
de litio proviene de Sudamérica, de la zona conocida como “el triangulo del
litio”, situada entre Bolivia, Chile y Argentina.® En cuanto a Europa, la
situacién es parecida: a pesar de que su nivel de produccién se halla muy
alejado del de Sudamérica, los dos principales yacimientos de litio del
continente se encuentran en Portugal y en Caceres, Espafia. En este
sentido, se hace necesaria la busqueda de sistemas de almacenamiento
de energia alternativos a las baterias de ion litio para aliviar dicha demanda.
Es aqui donde toma importancia la generacion de baterias post-litio, entre

las que se encuentran las baterias ion sodio.

1. Aspectos basicos de una bateria

Es importante diferenciar los términos bateria y celda electroquimica, ya
que se suelen usar de forma indiscriminada. Una bateria se trata de un
conjunto de unidades electroquimicas basicas, conectadas en serie 0 en
paralelo. Cada una de estas unidades basicas se conoce por celda

electroquimica, y consiste en un dispositivo capaz de transformar la energia
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quimica almacenada en el material activo en cuestion, en energia eléctrica.
Esta transformacién de energia se realiza mediante una reaccion
electroguimica de oxidacion-reduccion o redox.* Esta reaccion, que implica
una transferencia de electrones, puede ser reversible o irreversible. Las
baterias en las que tiene lugar una reaccion irreversible se denominan
baterias primarias, mientras que, si se trata de una reaccion reversible,
estariamos ante una bateria secundaria o recargable. Como su propio
nombre indica, las baterias recargables tienen la posibilidad, al conectarlas
a una fuente eléctrica externa, de ser sometidas a un proceso de carga o
recarga, debido al carécter reversible de la reaccion que tiene lugar en
ellas. Una celda electroquimica (Fig. 1.1) consta de tres componentes
principales: el electrodo positivo (catodo), donde tiene lugar la reaccion de
reduccion durante el proceso de descarga; el electrodo negativo (&nodo),
donde ocurre la reaccion de oxidacion durante el proceso de descarga; y
por dltimo el electrolito, que actia como conductor i6nico poniendo en
contacto ambos electrodos. Los electrodos también estan en contacto
mediante un circuito eléctrico externo, el cual es el medio por el que se

produce la transferencia de electrones que implica la reaccién redox.
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Figura 1.1. Representacion esquematica de una celda electroguimica.
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Normalmente, se designa como electrodo positivo aquel cuyo par redox
tiene un potencial de reduccién superior, mientras que el electrodo negativo
es aquel cuyo par redox tiene un potencial de reduccion inferior. Es
especialmente importante que el electrodo positivo y el electrodo negativo
presenten un alto y un bajo potencial electroquimico, respectivamente,
ademas de que la capacidad especifica de los materiales activos
empleados (una medida de la carga eléctrica almacenada en éstos, que se
suele expresar en funcion de la masa del material) sea elevada, ya que
estos aspectos definen el voltaje y la capacidad total de la bateria, cuyo
producto es la densidad de energia. Por otro lado, las prestaciones de una
bateria también se ven influidas por la cinética de la reaccién redox que
tiene lugar y por la facilidad, o dificultad, que tengan los iones para moverse
entre los componentes de la bateria. Es importante a la hora de disefiar una
bateria, por tanto, escoger los materiales adecuados teniendo en cuenta

todos estos factores.

2. Baterias secundarias o recargables

Las baterias secundarias, debido a sus prestaciones en cuanto a
densidades de energia y potencia, representan la mayoria de los sistemas
de almacenamiento de energia de dispositivos moviles o portatiles, aunque
dichas prestaciones también las hacen aptas para uso estacionario.® Al
haber tantos factores que afectan al rendimiento de una bateria, es de
esperar que exista todo un abanico de tipos de baterias secundarias, de los
cuales, los mas relevantes se desarrollan a continuacion. Al final de este
apartado, se incluye una comparativa de las principales caracteristicas
electroquimicas de los distintos tipos de baterias secundarias descritos en
la Tabla 1.3.
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2.1. Baterias de plomo-acido

Este tipo de baterias constan de un electrodo de plomo metal y otro
electrodo de 6xido de plomo, en contacto eléctrico mediante una solucion
de acido sulfurico como electrolito. Debido a los materiales utilizados, estas
baterias tienen un coste bajo y son facilmente reutilizables. También son
resistentes tanto al aire como a la humedad, por lo que sus componentes
internos pueden manipularse sin mayor dificultad. Sin embargo, presentan
algunos inconvenientes, como la toxicidad del plomo o la posible formacion
de Hz, que es un gas inflamable, en el electrodo positivo.® Ademas, debido
al peso moderadamente alto de los materiales que conforman los
electrodos, presentan bajas densidades de energia (40 Wh/kg) y potencia

(200 W/kg). El voltaje medio al que operan es de 2.1 V.56

Las baterias de plomo-acido se comercializan desde 1890 y conforman una
de las baterias mas utilizadas a escala mundial. Su aplicacion mas
extendida es como baterias de vehiculos, concretamente para su uso en
arranque del motor y alumbrado, aunque también se utilizan a mayor
escala, como en grupos electrégenos de emergencia. También encuentran

aplicacioén en el transporte ferroviario.’

2.2. Baterias de niguel-cadmio y niquel-metal hidruro

Las baterias niguel-cadmio (Ni-Cd) se componen de un electrodo de
hidréxido de niquel, Ni(OH)z, y un electrodo de cadmio metal. El electrolito
consiste en una solucién de hidroxido de potasio, KOH. La principal ventaja
de este tipo de baterias es su durabilidad, en cuanto a que presentan un
largo tiempo de vida y son capaces de desempefiar sus funciones en un
amplio rango de temperatura. No obstante, el cadmio es un material toxico,
lo cual hace que sea mas complejo de reciclar cuando acabe la vida atil de
la bateria. De hecho, la venta de estas baterias en la Union Europea esta
restringida a unos pocos usos muy especificos (alumbrados de

emergencia, sistemas de alarma o equipamiento médico)® °. Ademas,
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presentan efecto memoria, es decir, su capacidad disminuye si no se usan
por espacios prolongados de tiempo. Operan a un voltaje medio de 1.35 V
y tienen la capacidad de desarrollar una densidad de energia de entre 40 y
60 Wh/kg.®

Las baterias de niquel-metal hidruro (Ni-MH) fueron desarrolladas con el
objetivo de reemplazar a las baterias Ni-Cd, debido a la toxicidad de éstas.®
Uno de sus electrodos se constituye de oxihidroxido de niquel, NiO(OH),
mientras que el otro electrodo esta compuesto de un hidruro metalico, MH.
El electrolito, también en este caso, se trata de una solucién de hidréxido
de potasio. Comparando las baterias Ni-MH frente a las de Ni-Cd, operan
a un menor voltaje, 1.2 V, y también sufren efecto memoria, pero presentan
una mayor densidad de energia, entre 60 y 120 Wh/kg. También superan
en densidad de energia a las baterias plomo-acido, y son aptas para su uso
a temperatura ambiente, por lo que han sido muy usadas para aplicaciones
moviles. De hecho, a partir de su salida al mercado en 1989, su
implantacion en dispositivos portatiles estuvo bastante extendida antes del
auge de las baterias ion litio.1% 11

2.3. Baterias de sal fundida

Esta familia de baterias usa metales y sales fundidas como electrodos y
electrolitos. Normalmente, usan elementos que sean baratos, abundantes
y asequibles como Na, S, Al, Ni o CI, con el objetivo de hacer de estas
baterias una opcién competitiva frente a otros tipos de baterias.® Para que
el metal o la sal utilizados permanezcan en estado liquido, la bateria se
calienta a una temperatura cerca de 300 °C. Para mantener esta elevada
temperatura se emplea parte de la energia que generan, provocando una
disminucién de la eficiencia. Sin embargo, su especial naturaleza también
presenta ventajas, por ejemplo, pueden ser almacenadas a temperatura
ambiente y permanecer sin ser usadas durante afos, ya que el metal o la

sal solidificados evitan cualquier proceso de autodescarga. Asimismo, las
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sales fundidas presentan una elevada conductividad, lo cual hace que la
densidad de potencia también sea alta.? 13

Existen varios tipos de baterias de sal fundida. Por ejemplo, las baterias
sodio-azufre, Na-S, las cuales son utilizadas en el sector espacial. Estas
operan a 2.1 V y tienen una elevada densidad de energia, 200 Wh/kg.*?
Otro tipo son las baterias de cloruro de sodio y niquel, las denominadas
baterias ZEBRA, implantadas comercialmente en los vehiculos Modec en
la década de los 2000, y que actualmente se emplean en almacenamiento
energético en red. El voltaje al que operan es de 2.6 V y su densidad de
energia es de 100 Wh/kg.> 13

2.4. Baterias de litio metal e ion litio

El litio es el elemento que tiene el potencial de reduccion mas bajo de todos
los de la tabla periddica, -3.04 V vs. ENH (electrodo normal de hidrégeno),
y a su vez es uno de los mas ligeros, con una masa atomica de 6.941 g/mol
y una densidad de 0.53 g/cm?, y de los mas pequefios (su radio atémico es
de 1.52 A), lo que hace que los iones Li tengan facilidad para ser insertados
en diversos compuestos inorganicos, dando lugar a compuestos de
intercalacion con relativamente alta movilidad de Li*. Estas propiedades
hacen que el litio sea un metal idoneo para el desarrollo de baterias con
unas densidades de energia y de potencia superiores a las del resto, esto

es, con mejores prestaciones.4

En la década de los 70 se empiezan a desarrollar las primeras baterias de
Li metal, cuyo electrodo negativo estad compuesto de litio metalico. Aquellas
primeras baterias eran primarias, 0 no recargables, y fueron implantadas
en relojes, calculadoras y dispositivos médicos, como marcapasos, donde
aun en la actualidad se siguen usando. Simultdneamente, se investigaron
compuestos inorganicos que reaccionaban de forma reversible con metales
alcalinos mediante procesos de intercalacion y desintercalacion,*® lo cual

impulsé el desarrollo de baterias secundarias, o recargables, de Li
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metal.’6-1® Exxon fue la primera empresa en desarrollar una bateria
secundaria de Li metal,® 2° cuyo electrodo positivo consistia en TiS2, un
sulfuro con estructura laminar. Sin embargo, el sistema resulto inviable
debido a problemas de seguridad derivados precisamente del electrodo
negativo de litio metalico, ya que la formacion y crecimiento de dendritas
durante sucesivos procesos de carga y descarga conduce al cortocircuito
de la celda. Las investigaciones trataron de desarrollar tecnologias que
permitieran paliar estos efectos adversos, como por ejemplo, la
modificacion y aleacion del electrodo negativo de Li con aluminio,?! pero la
tendencia que se impuso fue la de reemplazar el litio metalico por otros
compuestos de intercalacion, formulandose asi las baterias de ion litio.?2 23
Cabe mencionar que esta tecnologia supuso un avance de gran impacto:
el desarrollo de este tipo de baterias llevé a J. B. Goodenough, S.
Whittingham y A. Yoshino a ser galardonados con el Premio Nobel de
Quimica en 2019.

Las baterias de ion litio presentan varias ventajas frente a otros sistemas
de almacenamiento de energia, como una alta densidad de energia,
comparable a la de las baterias Ni-MH, y la capacidad de ser utilizadas a
temperatura ambiente.> Ademas, presentan un alto voltaje de trabajo, cerca
de 3.7 V, triplicando asi el valor de voltaje medio de las baterias Ni-MH, lo
que implica que se obtienen similares niveles de energia con baterias
mucho mas ligeras. Asimismo, exhiben una alta eficiencia culémbica (en
torno a un 97%) y se ven afectadas en menor medida por el efecto memoria
y por fendbmenos de autodescarga: en un mes, pierden un 2% de la
capacidad total, mientras que en el mismo espacio de tiempo, las baterias
basadas en niquel o plomo sufren una pérdida del 20-50%.° Debido a todas
estas caracteristicas, se convirtieron en lideres en el mercado de los
dispositivos portétiles desde su comercializacion en 1991 por parte de Sony
Corporation,?* desplazando a las baterias Ni-MH. Actualmente, las baterias
de ion litio siguen gozando de gran éxito, encontrandose en pleno auge:
por un lado, se encuentran en casi cualquier dispositivo electronico

domeéstico que funcione a partir de una bateria (smartphones, tablets,
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ordenadores portétiles, altavoces, aspiradoras, robots...) y por otro lado,
forman parte de la préxima generacion de vehiculos, los llamados vehiculos
hibridos o eléctricos. El auge es tal, que en cuanto al sector automovilistico,
desde 2017, se han duplicado las ventas de vehiculos hibridos o eléctricos,
y se prevé que dicho crecimiento siga una tendencia exponencial en esta

nueva década (Fig. 1.2).
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Figura 1.2. Estimacion del numero de ventas de vehiculos eléctricos a
escala mundial en la nueva década. Fuente: Bloomberg New Energy
Finance Ltd.3

En cuanto a la composiciébn de sus electrodos, ambos consisten en
compuestos de intercalacion, evitando asi el problematico uso de litio
metalico. Al contrario que en las baterias Li metal, el litio se encuentra en
su forma idénica, siendo el ion “madvil” que migra desde el electrodo negativo
hasta el electrodo positivo durante el proceso de descarga, y viceversa,
durante el proceso de carga (Fig. 1.3). Este mecanismo de transporte
reversible se conoce como “rocking-chair’.?®> Como ejemplo, la primera
bateria de ion litio comercializada por Sony constaba de un electrodo

negativo de carbon grafitico, un electrodo positivo de LiCoO2 y una solucion
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de la sal de litio LiPFs en una mezcla de disolventes organicos. En los afios
posteriores, se han investigado y desarrollado diferentes compuestos de
intercalacion (tanto electrodos positivos como electrodos negativos) para
baterias de ion litio, ademas de distintos tipos de electrolitos, los cuales se

resumen a continuacion.

ELECTRODO POSITIVO ELECTRODO NEGATIVO
Li, X Li, X

ELECTRODO POSITIVO ELECTRODO NEGATIVO
Li, X Li metal

Figura 1.3. Representacion esquemética que ilustra las diferencias entre las
baterias de ion litio (arriba) y las baterias de litio (abajo).

2.4.1. Electrodos positivos

Los principales materiales para electrodos positivos se pueden dividir en
tres categorias, segun su estructura cristalina: Oxidos laminares,
compuestos tipo espinela y compuestos tipo olivino basados en aniones
poliatébmicos. Cada una de estas estructuras presenta una topologia y un
entramado atomico distintos (Figs. 1.4 — 1.6), que va a determinar la

cantidad de litio y facilidad de difusion de los iones Li* y por tanto, su
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comportamiento electroquimico. Asi, en los 6xidos laminares, los iones Li*
se intercalan entre planos cristalinos, siendo su difusién bidimensional; en
los compuestos tipo espinela, en cambio, el proceso de difusion es
tridimensional; por ultimo, el proceso de difusion que tiene lugar en los

compuestos tipo olivino es de tipo unidimensional.

En cuanto a los 6xidos laminares, destaca el LiCoOz, (LCO) propuesto por
Goodenough et al.?® en 1980. Fue el primer electrodo positivo
comercializado para baterias de ion litio y aln en la actualidad, se sigue
empleando como electrodo positivo para este tipo de baterias.* Este 6xido
laminar presenta una elevada capacidad teérica, 274 mAh/g, un alto voltaje
de descarga, 3.8 V vs. Li*/Li, y un buen comportamiento electroquimico en
cuanto a ciclabilidad (ciclos sucesivos de insercion y extraccion de litio).2®
Sin embargo, presenta algunos inconvenientes: no es posible extraer todo
el litio disponible, ya que a partir de cierta cantidad de litio extraido, tienen
lugar cambios estructurales irreversibles, limitando asi su capacidad
practica a 137 mAh/g, que corresponde a 0.5 Li* por férmula unidad.?’
Ademas, presenta un elevado coste y toxicidad,?® ?° y es muy sensible al
aire y la humedad, lo que dificulta su manipulacién.'* Por ello, surgieron
alternativas al LCO, como el también 6xido laminar LiNiO2 (LNO). ElI LNO
es mas barato que el LCO, pero en cuanto a voltaje de trabajo y capacidad
especifica, presentan valores similares. Ademas, exhibe una peor
ciclabilidad debido a las distintas transiciones de fase que experimenta
durante el ciclado electroquimico,® por lo que se investigd la sustitucion
parcial del Ni por otros metales como Co, Mg y Al, obteniéndose los
compuestos LiNio.sC0o0.15Alo.0s02 (LCA) y LiNio.33Mno.33C00.3302 (NMC),
ambos comerciales.’* Estos dos compuestos presentan un voltaje de
trabajo de 3.7 V vs. Li*/Li y una capacidad especifica de 280 mAh/g, pero
también presentan un problema de limitacion de su capacidad util, a 150
mAh/g, debido a cambios irreversibles al extraer mas alla de cierta cantidad

de Li.31 32
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Figura 1.4. Estructura de los éxidos laminares tipo LiMO. compuesta por
laminas de octaedros MOg (metal en azul, oxigeno en rojo) entre las que se
encuentran los iones Li* (en amarillo).

Los compuestos tipo espinela también han sido ampliamente estudiados
como electrodos positivos para baterias de ion litio, constituyendo una
alternativa econémica, segura y respetuosa con el medio ambiente, como
el LiMn204 (LMO),®3 que es el compuesto mas representativo de este grupo.
Su voltaje de trabajo es similar al de los 6xidos laminares, 4 V, pero exhibe
una menor capacidad teorica, 150 mAh/g. Ademas, su ciclabilidad no es
buena, debido a problemas relacionados con la disolucién de Mn3* en el
electrolito y con distorsiones estructurales relacionadas con el efecto Jahn-
Teller.3* Para paliar estos problemas de distorsién estructural, se opt6é por
la sustitucion parcial de Mn por Ni, como es el caso de la espinela
LiNio.sMn1504 (LNMO). EIl voltaje de trabajo del LNMO es de 4.7 V y
presenta una capacidad de 147 mAh/g.3* 3> Tal voltaje de trabajo supone
un problema, debido a que muy pocos electrolitos resisten sin degradarse

a tan altos voltajes.
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Figura 1.5. Estructura de los compuestos tipo espinela compuesta por
octaedros MOs entre los que se encuentran los iones Li* (en amarillo)
ocupando las posiciones tetraédricas.

Por dltimo, los compuestos polianionicos son el grupo de electrodos
positivos investigados mas recientemente y probablemente de mayor éxito.
Destaca el LiFePO4 (LFP), con estructura tipo olivino, propuesto por
Goodenough et al. en 1997.3¢ Se trata de una alternativa mas barata a los
oxidos laminares, de menor toxicidad y mas sostenible, ya que utiliza
elementos mas abundantes y respetuosos con el medio ambiente. Su
voltaje de trabajo, 3.4 V, y su capacidad especifica, 160 mAh/g, son
relativamente bajos, aunque exhibe una mejor ciclabilidad que la espinela
LMO y una mayor estabilidad que los éxidos laminares, ya que soporta los
sucesivos procesos de intercalacién y desintercalacion sin sufrir cambios
estructurales ni descomposicion. Su principal inconveniente radica en su
baja conductividad eléctrica, el cual se ha resuelto mediante
procedimientos como la reduccion del tamafio de particula o el
recubrimiento de la superficie del compuesto con carbén (carbon
coating).®” 3 A pesar de ello, los costes de procesado del LFP siguen
siendo bajos comparados con los de los éxidos laminares,3® debido a que

ciertas propiedades del LFP como su estabilidad en aire3® permiten
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abaratar gastos. Por ello, el LFP se trata de un compuesto de gran éxito

comercial.34

Figura 1.6. Estructura tipo olivino, caracteristica del LiFePO4, formada por
octaedros FeOg (marrdn) y tetraedros POs (lila) que forman tdneles en los
gque se encuentran los iones Li* (amarillo).

Enla Tabla 1.1, se recogen valores de capacidad teérica y practica, voltaje
de trabajo y densidad de energia, asi como su coste y tiempo de vida util

relativos, de los distintos electrodos positivos que se han descrito.

Los compuestos previamente descritos pertenecen al grupo de los
denominados Oxidos litiados o bronces, ya que pertenecen al grupo
AxMyO:z. Sin embargo, cabe destacar algunos otros Oxidos no litiados,
principalmente aquellos basados en vanadio, como el V205 o el VeOas. La
investigaciobn de estos compuestos, llevada a cabo principalmente en
Burdeos por el grupo de C. Delmas y P. Hagenmuller4® 4! a partir de los
afos 70 del siglo pasado, se produjo con anterioridad a la de los éxidos
litiados descritos; lo cual es debido, probablemente, a la ausencia de un
agente litiante apropiado, lo cual fue resuelto con el descubrimiento de los
procedimientos de litiacion mediante n-butil litio, o mediante sintesis
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Tabla 1.1. Comparativa de prestaciones electroquimicas de electrodos
positivos de baterias de ion Li.

Laminar Espinela | Olivino
Material
LCO NMC LCA LMO LFP
Capacidad especifica | »7, 587 289 280 170
teodrica / mAh/g
Capacidad especifica | ;.5 157 199 120 170
practica / mAh/g
Voltaje de
trabajo vs. Li*/Li/ V 38 3.7 3.7 4.1 34
Densidad de
energia / Whikg* 391 402 466 362 385
Coste Medio  Alto Alto Bajo Medio
Tiempo de vida util Medio  Alto Medio Bajo Alto
Referencia 14, 26,47 14,30,47 14,31,47 14, 40, 47 14, 43, 47

*valores obtenidos vs. grafito como electrodo negativo

electroquimica.*? El pentéxido de vanadio, que lleva siendo investigado
desde hace mas de 40 afios,*® 44 presenta una estructura de lAminas
plegadas y destaca por la riqueza de fases que presenta durante el proceso
de intercalacion de litio. El V205 adopta hasta cinco fases litiadas,
estudiadas por C. Delmas et al.,** segun su contenido en Li: la fase a, que
es la fase inicial, seguida de la fase €, con unas laminas mas plegadas; en
x = 1 aparece la fase 9, en la que las laminas se desplazan las unas sobre
las otras; méas alla de x = 1 se producen cambios irreversibles en la
estructura, dando lugar a la fase y, que es capaz de insertar y extraer de
forma reversible 2 atomos de Li, lo que corresponde a una capacidad de
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396 mAh/g; y por ultimo, la fase w, que tiene la capacidad de intercalar 3
atomos de Li. En cuanto al VeOz13, un 0xido de valencia mixta estudiado por
Murphy et al.,*® también es electroquimicamente activo, llegando a insertar
hasta 7 atomos de Li por formula unidad. Su correspondiente proceso de
intercalacion de litio presenta cierta complejidad, debido a los distintos sitios
disponibles para dicha intercalacién.46 47

2.4.2. Electrodos negativos

De forma analoga a los electrodos positivos, entre los electrodos negativos
se pueden distinguir varios grupos, atendiendo a su naturaleza:

carbonaceos, 6xidos metalicos y aleaciones de litio.

Entre los electrodos negativos carbonaceos, el mas utilizado
comercialmente es el grafito, debido a sus mdltiples ventajas: es barato,
abundante, respetuoso con el medio ambiente y tiene un bajo potencial de
trabajo (caracteristica deseable en un electrodo negativo), comprendido
entre 0.1y 0.23 V vs. Li*/Li.*® Su uso como electrodo negativo para baterias
de litio fue descubierto por el japonés A. Yoshino en 1985, lo cual ha llevado
a este investigador a ser galardonado con el Premio Nobel de Quimica en
2019, que comparte con J. B. Goodenough y S. Whittingham. El grafito
presenta una estructura laminar (Fig. 1.7), lo que le permite insertar iones
litio de forma reversible mediante reacciones de intercalacion, dando lugar
a compuestos interlaminares LixCn. Este material es capaz de intercalar un
atomo de litio por cada seis atomos de carbono, formando LiCs, lo que
corresponde a una capacidad tedrica de 372 mAh/g. Entre sus
inconvenientes, se encuentra la posibilidad de que, al trabajar a tan bajos
potenciales, se produzca la formacibn de dendritas de litio vy
descomposicion del electrolito, originando problemas de seguridad.4 48 4°
Otros materiales basados en diferentes alétropos de carbdn que han sido
objeto de investigacion, son los nanotubos de carbono®%-%? y los

fullerenos.48
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Figura 1.7. Compuestos basados en carbdon con distintas estructuras:
a) grafito, b) fullereno Ceo y €) nanotubo de carbono (perspectivas transversal
y longitudinal).

En cuanto a electrodos negativos basados en 6xidos metalicos, hay que
destacar el titanato LisTisO12 (LTO), de tipo espinela (Fig. 1.5). Si bien,
comparado con el grafito, el LTO es mas caro, presenta menor capacidad
(175 mAh/g) y su voltaje de trabajo es mayor (1.55 V vs. Li*/Li)*% 53-% este
material compensa estos inconvenientes con unas mayores estabilidad
térmica y seguridad, ya que al no trabajar a un voltaje tan bajo, evita la
formaciébn de dendritas y la descomposicion del electrolito. Sus
prestaciones electroquimicas han hecho que este compuesto se haya

convertido en un caso de éxito comercial.

Por ultimo, en los electrodos negativos basados en aleaciones de litio, los
metales mas comunmente utilizados para dichas aleaciones son el Siy el
Sn. Ambos elementos son capaces de alearse de forma reversible con el
litio a temperatura ambiente, dando lugar a capacidades muy elevadas, de
4000 mAh/g en el caso del Siy 1158 mAh/g en el caso del Sn. También
destacan por su bajo voltaje de trabajo, entre 0.3 y 0.5 V vs. Li*/Li. Sin
embargo, presentan un gran inconveniente: sufren grandes cambios de
volumen en los procesos de insercion y extraccion de litio, lo que provoca
una serie de tensiones mecanicas, que derivan en una pulverizacion del
material,® perdiendo asi el contacto eléctrico entre las particulas de
material activo y el colector de corriente, o que tiene como consecuencia

una caida de la capacidad especifica a los pocos ciclos,3?* 57 58 g en otras
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palabras, una minima vida Util de la bateria.>® Una estrategia para evitar los
drasticos cambios de volumen es la incorporacion de una matriz que
amortigte dichas variaciones, como el carbon, mediante uso de mezclas o
composites.>® De hecho, los composites Si-C y Sn-Co-C son electrodos
negativos comerciales, con capacidades especificas de 1200 mAh/g y 400
mAh/g, respectivamente, y operando a un voltaje de 0.45 V vs. Li*/Li.%°

Como anteriormente en el caso de los electrodos positivos, en la Tabla 1.2
se muestran distintos parametros que definen las prestaciones
electroguimicas de los electrodos negativos descritos, incluyendo valores
de capacidad especifica tedrica y practica, voltaje de trabajo y densidad de
energia, asi como el coste y el tiempo de vida util relativos.

Tabla 1.2. Comparativa de prestaciones electroquimicas de electrodos
negativos de baterias de ion Li.

Carbén Ox[d_os Aleaciones
metalicos
Material
Grafito LTO Si-C Sn-Co-C
CEIEEEIEE RN 372 175 4000 917
teorica / mAh/g
Capacidad especifica 372 175 1200 400
practica / mAh/g
Voltaje de
trabajo vs. Li*/Li/ V 0.1 1.55 03 0.45
Densidad de
energia / Whikg* 391 180 499 361
Coste Medio Alto Bajo Medio
Tiempo de vida util Medio Alto Bajo Bajo
Referencia 14, 47, 60 14, 53, 54, 60 14, 55, 59 14, 55

*valores obtenidos vs. LCO como electrodo positivo
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Tabla 1.3. Comparativa de prestaciones electroquimicas de los distintos
tipos de baterias secundarias descritos a lo largo del presente apartado.
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Plomo-acido | 2.1 30-40 | -40-60 (5-50{50-75} 100 — 200 ;>7. 60
Ni-Cd 135 40-60 | -50-70 {5-20{55—70! 300—-600 | 8 60
Ni-MH 1.2 | 60-120 | -30-75 5 65 300-600 | 11
Na-S 2.1 | 150-240 {300—-350: Nula {75-90 300 12,60
ZEBRA 26 | 95-120 i{300-350: Nula {75-90 300 13, 60
lon Li 3.4, 155 | -25-40 | 2 94-99 300-1000 14 60
(LCOvs. C)
lon Li 14. 60
(LFP vs. LTO) 1.7 50-70 | -25-40 2 194-99!300-1000; 14

2.4.3. Electrolitos

Los electrolitos conforman el medio por el cual estan en contacto eléctrico
los dos electrodos de una celda electroquimica, y a través del cual migran
los iones que se intercalan en uno y otro electrodo. Por ello, se trata de un
elemento crucial de la bateria en cuanto a rendimiento electroquimico,
seguridad y coste.®% 62 |os electrolitos liquidos usados en baterias de ion
litio consisten en una sal de litio disuelta en disolventes organicos aproticos,

ya que los protones moviles se reducirian a Hz2 a bajos potenciales, y
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polares, para favorecer una buena disolucion de la sal y por tanto una mejor
conductividad del electrolito. Dichas conductividades se encuentran en
torno a 102 — 102 S/cm a temperatura ambiente. Tras varios afios de
investigacion, se impuso la eleccion de los alquilcarbonatos, debido a que
son los compuestos que mas se ajustan a las condiciones mencionadas.
Los disolventes mas empleados son compuestos con una elevada
constante dieléctrica (g1 > 30), como por ejemplo, el carbonato de propileno
(PC) o el carbonato de etileno (EC). Sin embargo, una alta constante
dieléctrica unida a un momento dipolar elevado, da lugar a una gran
viscosidad (Tabla 1.4). Es por esta razdn por la que los disolventes suelen
emplearse en forma de mezclas con otros disolventes de menor viscosidad
a fin de mejorar la conductividad i6nica del electrolito mediante la reduccion
de la viscosidad total. Entre estos otros disolventes menos viscosos se
hallan el carbonato de dimetilo (DMC) y el carbonato de dietilo (DEC). Por
otro lado, un buen electrolito debe de asegurar la estabilidad y la
solubilizacion de la sal de litio empleada en un amplio rango de
temperatura, ademas de tener un bajo peso molecular y no ser el causante
de reacciones secundarias con otros componentes de la bateria. Por ultimo,

debe no ser toxico y en la medida de lo posible, barato.

Entre las distintas sales de litio mas empleadas para electrolitos de baterias
ion Li se encuentran los LiPFe, LiAsFe, LITFSI [bis(trifluorometanosulfonil)
imida de litio], LIN(SO2CFs3)z2, LiBFa, LiCIO4 0 LiBOB (LiB(C204)2). El LiPFe
es la sal mas utilizada a nivel industrial, ya que ofrece un buen balance
entre conductividad idnica, estabilidad y coste, en comparacion con las
otras sales. La composicion mas usada como electrolito de baterias ion Li
consta de una disolucion de LiPFs en una mezcla de EC, PC y DMC. En la
Tabla 1.5, se muestra una comparativa de las ventajas y los inconvenientes

de las distintas sales mencionadas.



CAPITULO 1. INTRODUCCION

Tabla 1.4. Propiedades fisicoquimicas de los alquilcarbonatos mencionados
utilizados como disolventes para electrolitos a 25 °C.

Disolvente EC PC DMC DEC
O Do, o
Y = )it
Estructura | © o o
- \C-' ]\ r},-' _\Q"o— "AO D"‘h“-.
Peso
molecular / 88 102 90 118
g/mol
Punto de
f1Si6n /06 36.4 -48.8 4.6 -74.3
Punto de
ebullicion / 248 242 91 126
°C
Viscosidad /|, 4, 253 0.59 0.75
mPa
Constanies) o, -4 64.92 3.107 2.805
dieléctrica
Momento
dipolar / D 4.61 4.81 0.76 0.96
Densidad /| 4 359 1.200 1.063 0.969
g/cm
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Tabla 1.5. Comparativa de las caracteristicas de las sales de litio mas
utilizadas en baterias de ion Li.

Sal Ventajas Inconvenientes
Conductividad (en solucion) . L .
Muy higroscépico (formacién
muy elevada de HF en presencia de H;0)
LiPFe Excelente estabilidad P 2
electroguimica Coste elevado
quimic Baja estabilidad térmica
Escasa toxicidad
Conductividad (en solucién)
. elevada Toxico (no utilizado a nivel
LiAsFe . , )
Excelente estabilidad industrial)
electroquimica
Coste bajo
Conductividad (en solucién) Peligroso y explosivo (no
LiClO4 moderada ) .g Y P ) }
. utilizado a nivel industrial)
Excelente estabilidad
electroquimica
LiBF4 Coste moderado Conductividad pobre
Coste moderado ICD:onductl;/ldad pop,re del
LITFSI Toxicidad nula rovoca 1a corrosion de
. L. colector de corriente de Al a
Excelente estabilidad térmica ;
altos potenciales
LiBOB Buena estabilidad térmica Coste elevado

Se ha considerado apropiado incluir en este apartado la descripcion de los

electrolitos disponibles para las baterias de ion Na, debido a la gran

similitud dada con los electrolitos para baterias de ion Li. La Unica diferencia

entre ambos sistemas es la utilizacion de sales de sodio, en lugar de sales

de litio, andlogas aun asi a las ya mencionadas, a saber: NaPFs, NaClOa,

etc. Las caracteristicas descritas en la Tabla 1.5 son igualmente validas

para estos electrolitos. En cuanto a los disolventes, se utilizan exactamente

los mismos que se han descrito previamente en este apartado.
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2.5. Generacién de baterias post-litio

El gran éxito que han tenido, y siguen teniendo actualmente, las baterias
de ion litio ha hecho que este tipo de baterias constituyan la base sobre la
gue se asientan las investigaciones a la hora de desarrollar nuevas
tecnologias de almacenamiento de energia. Un motivo que impulsa estas
investigaciones es la busqueda de alternativas que superen las
prestaciones de las baterias de ion litio, sobre todo en los problemas de
seguridad causados por la formacién incontrolable de dendritas.®® Por
ejemplo, las baterias de litio azufre (Li-S), que presentan unos
prometedores valores de capacidad tedrica de 1675 mAh/g y trabajan a un
voltaje de 2 V vs. Li*/Li, aunque con problemas de ciclabilidad.®* ¢ O
también, las baterias de litio oxigeno, que utilizan el oxigeno del aire como
electrodo positivo, las cuales a pesar de problemas con la reversibilidad de
los procesos electroquimicos que tienen lugar en ellas,%® presentan un
elevado voltaje de trabajo, 3.4 V vs. Li*/Li, y unas prestaciones aceptables

en cuanto a densidad de energia.

Otro motivo, quizas mas urgente, que impulsa el desarrollo de baterias mas
alla de la tecnologia ion litio es el causado precisamente por el éxito del que
gozan este tipo de baterias. Como consecuencia de este éxito, el consumo
total de litio se ha duplicado en los ultimos 10 afios y se preve un incremento
anual del 8% en los préximos 10 afios.® Tal consumo se ve reflejado en la
tendencia del numero de ventas de vehiculos eléctricos, también en pleno
crecimiento (Fig. 1.2). Esta gran demanda de litio se traduce en una
explotacion masiva de los recursos naturales de este metal con la intencion
de extraer la cantidad suficiente para satisfacer dicha demanda, causando
de este modo el agotamiento de los recursos de litio. A ello se le afiade que
dichos recursos estan muy localizados: como se menciond anteriormente,
una zona denominada como “el triangulo del litio” situada en Sudameérica,
concretamente entre Bolivia, Chile y Argentina, da lugar a
aproximadamente la mitad de la produccién anual de litio a nivel mundial
(Fig. 1.8). Todos estos factores apuntan a una subida en el precio del litio

a lo largo esta década. Debido a esta situacion, durante los ultimos afios se
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han venido desarrollando tecnologias con el mismo principio de
funcionamiento que las baterias ion litio, pero sustituyendo este ion por
otros iones alcalinos o alcalinotérreos, como el sodio o el magnesio, mas
baratos y con una mayor disponibilidad. De esta forma surgi6 la generacion

de baterias post-litio.

Major lithium deposits by type
* Brine ® Hard rock

] ” ®
'., b $ ! L o8
s s
@
49% ¢ ° . .
of total 2015 e I

lithium production
came from South
America

Figura 1.8. Distribucion mundial de los distintos recursos naturales de litio.
Fuentes: Deutsche Bank, USGS, Bloomberg New Energy Finance Ltd.>

Las baterias de ion magnesio ofrecen la ventaja de reacciones
electroquimicas en la que intervienen 2 electrones, lo que supone una
mayor capacidad. Actualmente, se encuentran en fase de investigacion y
desarrollo.?”- 68 Por otro lado, las propiedades fisicas y quimicas del sodio
son muy similares a las del litio, por lo que estos dos elementos pueden ser
intercalados en compuestos similares. Al usar el mismo funcionamiento que
las baterias de ion litio, las baterias de ion sodio partieron con la ventaja de
aprovechar la mayor parte del conocimiento adquirido en el caso de las
baterias de ion litio, lo que hizo de ellas una tecnologia de almacenamiento
de energia muy competitiva, sobre todo en lo que se refiere a una rapida

comercializacion.®9 70
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3. Baterias de ion sodio

Las baterias de ion sodio comenzaron a ser objeto de investigacion cuando
se descubrid el gran potencial de las baterias de ion litio, pero debido a la
popularidad que empez6 a presentar este tipo de baterias, las baterias ion
sodio practicamente cayeron en el olvido.”* Sin embargo, queda patente el
interés que han despertado las baterias de ion sodio a lo largo de los
ultimos afios, dado el crecimiento del nimero de publicaciones cientificas
relativas a este campo publicadas desde 2010 (Fig. 1.9), lo cual ha
contribuido a la puesta a punto de este tipo de baterias.”> De hecho,
actualmente se estan produciendo las primeras comercializaciones de

baterias ion sodio.”®

2500
2000
1500
1000

500

Numero de publicaciones

P -0 -0 P
[ o o o o \ 4 L

1975 1980 1985 1990 1995 2000 2005 2010 2015 2020
Afo

Figura 1.9. Numero de publicaciones relacionadas con baterias de ion sodio
por afio desde 1975 hasta 2020. Resultados arrojados por la busqueda de
“sodium ion batteries” en la base de datos Scopus (Elsevier).

Debido a la naturaleza similar en algunos aspectos del litio y del sodio
(ambos son metales alcalinos, con iones monovalentes y pertenecientes al
mismo grupo en la tabla periédica), los compuestos de intercalacion
destinados a las baterias de ion sodio son a su vez similares, y en algunos

casos los mismos, a aquellos usados para baterias de ion litio.%% 74 Sin
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embargo, se dan ciertas diferencias entre ambos cationes. Por ejemplo, en
tamafio: el radio i6nico del litio es de 0.60 A mientras que en el caso del
sodio tiene un valor de 0.95 A, lo cual afecta a la estabilidad y a la formacion
de fases del compuesto de intercalacién, asi como a la difusion del catién
dentro de la estructura del mismo.%8 Otras diferencias afectan a la energia
especifica del compuesto de intercalacién, como la masa de ambos
cationes: el sodio (23 g/mol) es tres veces mas pesado que el litio (7 g/mol);
o el mayor valor de potencial redox que presenta el litio (-3.04 V vs. ENH)
frente al sodio (-2.71 V vs ENH).”> 76 No obstante, dicha diferencia de masa
es lo suficientemente pequefia como para no ser un factor limitante en el
desarrollo de este tipo de baterias. De hecho dicha diferencia de masa
puede ser compensada ya que, en las baterias ion sodio es posible utilizar
aluminio como colector de corriente tanto en el electrodo positivo como en
el electrodo negativo, el cual se trata de un material mas ligero que el cobre
utilizado en las baterias ion litio, dado que el aluminio forma una aleacion
con el litio mientras que en el caso del sodio este fenbmeno no tiene

lugar.”: 76

En cuanto al coste de produccion, destaca el menor precio de los
precursores de sintesis de los compuestos de intercalacién de sodio frente
a los de litio, aunque supone un mayor ahorro la sustitucion del cobre de
los colectores de corriente usados en baterias de ion Li por el mas barato
y ligero aluminio usado en ion Na. Este menor coste de produccion (Fig.
1.10) hace de las baterias de ion Na una alternativa realista y econémica a

las baterias ion Li con unas prestaciones electroquimicas similares.

La mayoria de los compuestos de intercalacidbn comercializados para
baterias de ion sodio pertenecen a la misma familia de compuestos que en
el caso de las baterias de ion litio. A continuacion, se describen las
propiedades y caracteristicas electroquimicas a destacar tanto de los
electrodos negativos como de los electrodos positivos mas relevantes para

baterias de ion sodio.
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m Cétodo m Anodo m Electrolito m Separador w Colector de corriente m Otros

N
Na ion 14% \\

12.6% de diferencia con respecto a Li ion

0% 100%
Porcentaje del coste total

Figura 1.10. Comparativa de los costes de produccién de baterias Li ion y
Na ion. Adaptada de ref.”

3.1. Electrodos negativos

La formacion de dendritas, similar a la del electrodo negativo de litio
metalico en el caso de las baterias de litio, un menor punto de fusién del
sodio (97.7 °C) y procesos de corrosion provocados por el electrolito,
impiden el uso de sodio metalico como electrodo negativo.”” De forma
analoga a ion Li, los principales electrodos negativos para baterias de ion
Na consisten en compuestos carbonaceos, 6xidos de titanio y aleaciones
de sodio. Las ventajas de estos materiales, como ocurria en el caso de ion
Li, son su bajo coste, la disponibilidad y abundancia de sus elementos, su
sostenibilidad, facilidad de sintesis y no-toxicidad.’® Al final del apartado, se
incluye una comparativa de las principales caracteristicas de los electrodos

negativos descritos (Tabla 1.6).

3.1.1. Compuestos carbonaceos

Mientras que el grafito, consistente en laminas de grafeno ordenadas de
forma paralela (Fig. 1.7), es el electrodo negativo mas utilizado en baterias
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de ion Li, la capacidad reversible que exhibe para la insercion y extraccion
de Na se encuentra limitada a 30 mAh/g, lo cual hace que este material no
sea tan interesante para baterias de ion sodio.”® Otro material de este tipo
es el llamado hard carbon, que se trata de un compuesto carbonaceo con
estructura desordenada y no grafitizable, es decir, que no experimenta una
transformacion a grafito incluso a alta temperatura. El hard carbon presenta
una capacidad reversible de 300 mAh/g, trabajando a un voltaje de 0.3 —
0.5 V vs. Na*/Na. El mecanismo de insercion de los iones sodio en la
estructura del hard carbon es algo complejo, barajandose diversas
hipotesis,®® 7° 8 aunque aparentemente consiste en una combinacién de
intercalacion, pseudo-adsorcion y formacion de clisteres de Na en el seno
de su estructura de nanoporos. Debido a sus buenas prestaciones
electroquimicas, el hard carbon esta considerado el electrodo negativo mas

competente para la primera generacion de baterias de ion sodio.

3.1.2. Oxidos de titanio

Los compuestos basados en 6xidos de titanio tienen una menor capacidad
especifica y un mayor voltaje de trabajo que el hard carbon. Sin embargo,
sSu mayor voltaje, a pesar de reducir la energia total de la bateria, previene
la formacién de dendritas. Los principales compuestos de este tipo son el

TiO2 y titanatos de litio y sodio como el LTO, NasTisO12 0 NazTiz07.78 81

Entre todas las formas estructurales del TiO2, la méas estudiada es la
anatasa.’? ® Este compuesto tiene una capacidad tedrica de 336 mAh/g,
aunque, en un principio, se consideré inactiva en cuanto a inserciéon y
extraccion de Na. Sin embargo, tras una reduccion del tamafio de particula
a nivel nanométrico (< 30 nm) y carbon coating, se obtuvieron capacidades
de méas de 150 mAh/g, a un voltaje medio de 1 V.8 Otras formas
estructurales del TiO2 también se hallan en fase de investigacion, como el
rutilo, que tras un proceso de dopado con un 6% de Nb, presenta una
capacidad reversible de 160 mAh/g y una excelente ciclabilidad.®® En

general, la capacidad real o practica del TiO2 en todas sus formas



CAPITULO 1. INTRODUCCION 31

estructurales se ve limitada por una cinética lenta de intercalacion de los
iones Na, debido al tamafio de estos. Entre las estrategias de optimizacion
del comportamiento electroquimico, se encuentran la reduccién del tamafio
de particula y la incorporacion de carbon conductor, dando lugar a

composites.®*

En el apartado anterior, correspondiente a las baterias de ion litio, se
describié al LTO como un electrodo negativo muy usado en este tipo de
baterias. En cuanto a la intercalacion de sodio, el LTO nanométrico exhibe
una capacidad reversible de 145 mAh/g, operando a un voltaje de 1 V vs.
Na*/Na.8> También en este caso es posible mejorar los valores de
capacidad mediante procesos de reduccion de tamafio de particula y
carbon coating: en particulas con un tamafio de 44 nm, se alcanzaron los
175 mAh/g, valor que corresponde a la insercion de 3 atomos de Na por
formula unidad.8% 8 El homélogo de sodio del LTO, el NasTisO12, presenta
capacidades en torno a los 50 mAh/g, a un voltaje de trabajo de 1 V vs.
Na*/Na.8’- &

Por altimo, el titanato de sodio Na2TisO7 también se trata de un electrodo
negativo interesante, dado que opera a un voltaje de 0.6 V vs. Na*/Na y es
capaz de insertar de forma reversible 2 atomos de sodio, lo que
corresponde a una capacidad de 115 mAh/g. No obstante, presenta
algunos problemas como una baja eficiencia culombica y una caida de la
capacidad debido a reacciones secundarias en la superficie de las
particulas del electrodo, las cuales deben prevenirse mediante

recubrimientos que protejan dicha superficie.’® 81

3.1.3. Aleaciones de sodio

Si bien el Si presenta un pobre comportamiento electroquimico vs. Na,° las
aleaciones a partir de Sn y Sb, o los composites con carbén Sn/C y Sb/C,
han sido ampliamente investigados debido a sus elevadas capacidades

tedricas y bajos voltajes de trabajo.”® Sin embargo, al igual que sus
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homélogos de ion litio, los grandes cambios de volumen que tienen lugar
en los procesos de insercion y extraccion de sodio conllevan una baja
estabilidad del electrodo y una consecuente pérdida de capacidad, la cual
puede prevenirse mediante el uso de composites con otros elementos,

Sn-M-C o Sbh-M-C, siendo M un elemento metalico activo o inactivo, como

Co, Fe, Cu o Ni.”® Entre otros compuestos interesantes, sujetos a estudio,

el composite de fosforo rojo amorfo y carbdén exhibe una capacidad

reversible de 1890 mAh/g y una buena ciclabilidad.*°

Tabla 1.6. Comparativa de prestaciones electroquimicas de los electrodos
negativos mas representativos de baterias de ion Na.

© I @
® €S |® £ | 2 |8 ©
o < o < © O x s
Material o - o - o < S = )
T © T © T o= < o
S |8 |2ez2|B2| %
S o |5 & S »n S =~ 4
© Q c 5 - 2
& g = | > o
(@) @) (o)
H
Carbon lie 300 300 0.4 260 80
carbon
Anatasa 336 150 1 150 82
Rutilo
’ 1 1 154 83
, 6% Nb 336 60 5
Oxidos LTO 175 145 1 147 85, 86
metalicos '
NasTisO12 137 5 1 81 87,88
Na2TizO7 177 115 0.6 156 o1
Con Sn 847 600 05 300 92
Aleaciones | Con Sb 660 629 0.5 363 93
P rojo 2596 1890 0.4 361 90

*valores obtenidos vs. NaCoO2 como electrodo positivo
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3.2. Electrodos positivos

Los grupos en los que se dividen los principales electrodos positivos para
baterias de ion sodio son similares a aquellos para baterias de ion litio:
oxidos de metales de transicidbn, compuestos tipo azul de Prusia y
compuestos polianidnicos. Hasta la fecha, las prestaciones electroguimicas
de estos materiales, en cuanto a capacidad, son parecidas o inferiores que
las de los compuestos comerciales para baterias de ion Li. Sin embargo,
las investigaciones se hallan inmersas en como mejorar las prestaciones
de los materiales para baterias de ion Na; por ejemplo, recientemente, se
han incorporado a las baterias de ion sodio disefios y tecnologias a escala
nano que confieren un alto rendimiento a baterias de ion litio.®* No obstante,
al igual que en las baterias ion Li, las baterias ion Na se ven limitadas por
las densidades de potencia y energia de los electrodos positivos.®® Es por
ello que la investigacion, el desarrollo y la optimizaciéon de electrodos
positivos con una ventana de voltaje adecuada, una elevada capacidad
reversible y una estructura relativamente estable, adquieren una gran
importancia de cara a la aplicacién y comercializacion de este tipo de
baterias.% Cabe realizar una mencién especial a los electrodos positivos
basados en vanadio, los cuales han ido despertando un creciente interés
debido a sus altos voltajes de operacion, a sus elevadas capacidad tedrica
y densidad de potencia. Por esta razon, este tipo de electrodos positivos
seran desarrollados en otra seccion diferenciada, a continuacion de la

actual.

3.2.1. Oxidos de metales de transicién

Los 6xidos de metales de transicion NaxMO2 (M = Mn, Fe, Co, Ni...) han
despertado un gran interés como electrodos positivos para baterias de ion
Na, debido a caracteristicas como su proceso de sintesis controlable o su
elevada actividad electroquimica.®” La estructura de los éxidos NaxMO: es
sensible a las condiciones de sintesis y al contenido en Na, debido a las

distintas distribuciones catidénicas definidas por la minimizacion, en
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términos de energia, de las repulsiones Na-Na, Na-M y M-M. Los 6xidos de
este tipo electroquimicamente activos pueden ser clasificados en dos

categorias: oxidos laminares y 0xidos con estructura tipo tanel.

3.2.1.1. Oxidos laminares

Estos compuestos poseen dos polimorfos estructurales atendiendo a la
ocupacion de iones Na de los sitios interlaminares y a su niamero de
empaquetamiento: prismaticos (P2) y octaédricos (03).4° La fase O3 (Fig.
1.11) se compone de capas de Na y del metal de transiciéon M rodeado de
iones oxido, dispuestas de forma alternada y compacta siguiendo un patrén
tipo ABCABC, en el cual los iones Na* y los iones M se colocan,
respectivamente, en los sitios octaédricos de las capas de Na y de M. Por
otro lado, la fase P2 presenta un empaquetamiento tipo ABBAABBA, en el
que los iones Na* se encuentran en los sitios prisméaticos trigonales de las
capas Na*® (Fig. 1.11). Los iones Na* tienen la capacidad de ser insertados
y extraidos entre las laminas (MO2)n, formadas por octaedros MOs
compartiendo aristas. Ambos polimorfos pueden ser facilmente sintetizados
mediante reaccién en estado sélido, rutas de co-precipitacion y métodos

hidrotermales.®8

El NaxCoO:2 fue considerado un gran candidato como electrodo positivo
para baterias de ion Na debido al éxito de su analogo LiCoO:2 en las
baterias de ion Li. Sin embargo, el NaxCoO2 no presenta un rendimiento
electroquimico llamativo debido al mayor tamafio del ion Na*, con una baja
capacidad practica de entre 70 y 100 mAh/g.%° Se pueden sintetizar varias
fases de NaxCoO: de forma selectiva mediante reaccion en estado sélido a
alta temperatura, ajustando la relacion Na/Co de los precursores de
reaccion. Asi, las fases O3 y P2, ambas electroquimicamente activas,
presentan distintos contenidos en sodio: x = 0.83 — 1 y 0.67 — 0.8,

respectivamente, 100 101
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Figura 1.11. Estructuras y patrones estructurales de los 6xidos laminares a)
tipo O3 y b) tipo P2. El metal de transicion esta representado en azul, los
atomos de oxigeno en rojo y los atomos de sodio en amarillo.

O
°

El NaxMnO:2 es un material mas competitivo que el NaxCoO:2 debido a su
elevada capacidad teorica, 243 mAh/g, asi como por su menor coste.
Ademas de las fases O3 y P2, el NaxMnO2 presenta otros dos posibles
polimorfos: la fase O2 y la fase birnesita, ambas electroquimicamente
activas. Esta fase O2 (Fig. 1.12) se compone de laminas dispuestas en
zigzag, formadas por octaedros MnOs compartiendo aristas, estando los
sitios octaédricos ocupados por iones Na*.%8 Por otro lado, la fase birnesita
(Fig. 1.12) consiste en un empaquetamiento laminar, sintetizada mediante
método hidrotermal, a partir de NaOH, H202 y Mn(NO3)2.192 Todos los
polimorfos estructurales del NaxMnOz2 exhiben altas capacidades practicas
(los valores oscilan entre 163 y 219 mAh/g, segun el polimorfo), pero a su
vez, presentan problemas de ciclabilidad, debido al colapso estructural y a
la amorfizacién que sufre el material al ser sometido constantemente a

procesos de tension y distorsion. %8 102, 103
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Figura 1.12. Estructuras y patrones estructurales de los 6xidos laminares

a) tipo O2 y b) tipo birnesita.

Otro material perteneciente a esta categoria es el NaFeOz, que resulta
interesante debido a la abundancia de Fe y la actividad redox del par
Fe**/Fe3*.194 Su rendimiento electroquimico depende en gran medida de la
ventana de potencial de trabajo: hasta 3.4 V presenta un valor estable de
capacidad de entre 80 y 100 mAh/g; sin embargo, al incrementar la ventana
de potencial hasta 3.5 V, se producen cambios estructurales irreversibles
gue afectan gravemente a la reversibilidad del proceso, y por tanto, a la

capacidad.1%

Ademas de los 6xidos mencionados, cabe destacar algunos mas, como el
NaCrO2,106.107 g| NaNiO2°" y la familia NaVxOy.1%8 El NaCrO:2 posee una alta
actividad electroquimica basada en el par redox Cré*/Cr*, principalmente
en electrolitos organicos, alcanzando capacidades de 120 mAh/g y
operando a un voltaje medio de 3 V. Ademas, retiene bien la capacidad:
mantiene un 83% de su capacidad inicial tras 50 ciclos.% El NaNiO2, de
estructura monoclinica, permite la extraccién e insercion de Na de forma
reversible llegando a 120 mAh/g, a un voltaje medio de trabajo de 2.5 V.
Sin embargo, al extender el proceso de carga por encima de 4.5V, cae

abruptamente la capacidad debido a la formacién de fases inactivas.®’

Basandose en las buenas propiedades electroquimicas de estos 6xidos

metélicos, como la buena difusividad del NaxCoOg, la elevada capacidad
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especifica del NaxMnOz, o el alto potencial redox del NaFeOz2, se ha llevado
a cabo el desarrollo de 6xidos que combinan varios metales, con el objetivo
de obtener nuevos materiales que reunieran varias de las ventajas

mencionadas.

Un ejemplo es el NaNio.sMnosOz2, de estructura tipo O3, que consiste en
Ni2* activo y Mn** inactivo.1%° Presenta una capacidad de 125 mAh/g, en un
rango de voltaje de 2.2 — 3.8 V, y reteniendo el 75% de la capacidad inicial
tras 50 ciclos. Este valor de capacidad puede extenderse hasta alcanzar
los 185 mAh/g al aumentar dicha ventana de potencial hasta 4.5 V, aunque
ello supondria una pérdida de ciclabilidad (60% de retencion de la
capacidad inicial tras 20 ciclos), la cual se atribuye a la co-intercalacion de
especies provenientes del electrolito, proceso inducido por un
ensanchamiento excesivo del espacio interlaminar. Una sustitucion parcial
de Fe podria paliar esta expansion, debido a la migracién del Fe desde los
sitios octaédricos de las capas M a los sitios tetraédricos u octaédricos de
las capas Na, mejorando asi la ciclabilidad del material.1%> 110 De esta
forma, el NaNio.sMno.sFeo.202, que exhibe una capacidad inicial de 131

mAh/g, retiene hasta el 95% de este valor tras 30 ciclos.1°

La sustitucion parcial de Co en el NaNio.sMno.sO2 también produce un efecto
positivo en el rendimiento electroquimico de este compuesto. Asi, el
NaNiwsMn13Co1/302 exhibe una capacidad reversible de 120 mAh/g y una
excelente ciclabilidad, sin producirse una pérdida observable de capacidad
tras 50 ciclos. La insercién y extraccién de Na corresponde a las reacciones
redox de los pares Ni®*/Ni?*, Ni**/Ni®* y Co**/Co3%*.111 Cabe destacar que
este compuesto es inestable en aire, y una exposicion prolongada podria

dar lugar a la hidrataciéon del compuesto.t'?

Otro Oxido compuesto por varios metales a destacar es el
NazisFe12Mni1202, con estructura P2, dado que ha despertado gran
interés!13 114 gl ser descrito por Komaba et al.1%® como un electrodo positivo
con una elevada capacidad para baterias ion Na. Basado en la actividad
redox del par Fe*'/Fe®", presenta una capacidad reversible de 190
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mAh/g.1%° Presenta ciertos problemas de pérdida de capacidad, que
pueden ser aliviados aumentando la ventana de potencial.''* Este
compuesto también es sensible a la exposicion al aire: el CO2 y la humedad
del ambiente provocan la intercalacion de iones COs? en los espacios
interlaminares del material, lo que produce un aumento de la polarizacion y

una pérdida de la capacidad.*®

En cuanto a estrategias para mejorar el rendimiento electroquimico de esta
familia de electrodos positivos, una de ellas consiste en la sustitucion
catibnica con metales inactivos, que aportarian una mayor estabilidad
estructural, mejorando de esta manera la ciclabilidad del compuesto. Los
metales inactivos que se han investigado son el Mg?*, el Ti** y el Ca?*. Por
ejemplo, un contenido en Mg del 5% es suficiente para mejorar la
ciclabilidad del Naos7MnixMgxO2 sin afectar a la capacidad.''® La
sustitucion por Ca también mejora la ciclabilidad del Naz3xCaxCoO2 debido
a que inhibe la separacion de fases que sufre este compuesto.’ Por otro
lado, debido a la efectividad de la sustitucion de Ti, los 0xidos laminares
basados en Ti estdn de actualidad en el ambito de la investigacion de
electrodos positivos para baterias ion Na, como por ejemplo el
NaTio.sNios02,2*® el Nao.sNio.3C00.2Tio.502,'1°  Nao.sNio.4aTio.s02,12° el

Nao.sCro.6 Tio.40212! 0 el NaNio.4aFeo.2Mno.2Tio.202.122

Otra de estas estrategias para mejorar el comportamiento electroquimico
de estos Oxidos consiste en obtener morfologias jerarquicas, como
nanofibras o estructuras columnares, ya que este tipo de morfologias
favorece la cinética de reaccion. Por ejemplo, las nanofibras de
NazsFe1sMn1202 (estructura P2), obtenidas mediante electrospinning,
ofrecen una capacidad reversible de 195 mAh/g, superior a la obtenida por
el mismo compuesto con morfologia de nanoparticulas.'?® Algo similar
ocurre en el caso del NaNio.s0C00.0sMno.3502, que con morfologia en forma
de columnas presenta un rendimiento electroquimico considerablemente

mejor que el mismo material tipo bulk.1?4
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3.2.1.2. Oxidos con estructura tipo tinel

En los oxidos NaxMO2 con estructura tipo tunel (Fig. 1.13), de simetria
ortorrémbica, los iones M#*, junto con la mitad de los iones M3*, ocupan los
sitios octaédricos (MOs); mientras que la mitad restante de iones M3*
presenta una coordinacion tipo pirdmide de base cuadrada (MOs). Estas
unidades MOs comparten aristas y se encuentran conectadas por los
vértices tanto a una cadena de octaedros triple como a dos cadenas dobles,
dando lugar a galerias o tuneles en forma de S. Dicha estructura hace que
los iones Na* difundan principalmente a lo largo de la direccion
cristalogréfica ¢.1?®> Un compuesto perteneciente a este tipo de éxidos es el
Nao.44sMnO2, el cual ha sido ampliamente investigado como electrodo
positivo para baterias de ion Na, exhibiendo una capacidad tedrica de 120
mAh/g.125-130 En cuanto a su sintesis, este 6xido puede obtenerse por varios
métodos: reaccién en estado sélido,*?” método hidrotermal,'?® sintesis sol-
gel'?® o reacciéon de combustion.’3° El método de sintesis influye en la
morfologia del material resultante, y por tanto, en su comportamiento
electroquimico. Como ejemplo, el Nao.44aMnO: sintetizado por reaccion en
estado sdlido, cuya morfologia consta de microparticulas, presenta una
capacidad de 80 mAh/g y una alta polarizaciéon,'?” mientras que aquel
obtenido mediante métodos hidrotermales, con una morfologia consistente

en nanohilos, exhibe 115 mAh/g.128

Un ejemplo de 6xidos tipo tunel basados en varios metales de transicion es
el Nao.s1Tio.48Mno.5202, recientemente estudiado para baterias de ion Na, el
cual presenta una capacidad de 86 mAh/g a un voltaje medio de 2.9 V.19
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Figura 1.13. Estructura caracteristica de los 6xidos laminares tipo tinel.

3.2.2. Compuestos tipo azul de Prusia

La férmula de los compuestos tipo azul Prusia, también denominados
hexacianometalatos, es A\MM’(CN)s, siendo A = Na, K; My M’ = Mn, Fe,
Co, Ni. Esta familia de compuestos tiene estructura de simetria cubica, en
la que los iones metalicos se colocan en los vértices de estos cubos,
mientras que los iones cianuro CN- lo hacen en las aristas, por lo que los
iones metdlicos tienen una coordinacién octaédrica con respecto a los iones
CN-. Debido a esta estructura, abierta y con vacantes intersticiales, se ve
favorecida la insercién y extraccion reversible de metales alcalinos. Sin
embargo, presenta problemas de baja eficiencia culémbica, derivados de
la presencia de agua estructural en las vacantes del compuesto; y de
estabilidad térmica, lo que hace necesario un estudio mas a fondo para
mejorar su rendimiento. Los hexacianometalatos pueden dividirse en dos
grupos mayoritarios: KM[Fe(CN)es] y NaxM[M’(CN)g].

En la estructura cubica del KFe[Fe(CN)s] se distinguen dos tipos de Fe:
Fe3*, de bajo spin, y Fe?*, de alto spin. En el proceso electroquimico de
carga/descarga, cada tipo de Fe experimenta una reaccién redox
independiente, teniendo asi dos procesos redox diferenciados en cada

semiciclo. Este compuesto exhibe una capacidad reversible de algo menos
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de 100 mAh/g. El Fe?* de alto spin puede ser reemplazado por otros iones
de metales de transicién para formar la familia KM[Fe(CN)s], con M = Mn,
Co, Ni, Cu y Zn,’3 aunque se obtienen unos valores similares de

capacidad, oscilando entre los 50 y los 100 mAh/g.

La estructura abierta de la especie M[M’(CN)s] puede intercalar hasta 2
atomos de Na*, con el consecuente cambio de estado de los iones
metdlicos, dando lugar a la familia NaxM[M’(CN)s], siendo 0 < x < 2.132-137
Algunos ejemplos con un buen rendimiento electroquimico son el
Na1.6Co[Fe(CN)eJo.oo2 - 9 H20,13% Na1.z2Mn[Fe(CN)sJo.ss - 3.5 H20'%6 o el
Na1.72Mn[Fe(CN)e].13’

3.2.3 Compuestos polianiénicos

Los compuestos polianidnicos gozan de gran popularidad entre el mundo
de la investigacion de baterias de ion Na debido su riqueza y estabilidad
estructurales, asi como al fuerte efecto inductivo de sus aniones.
Generalmente, se caracterizan por operar a un voltaje elevado, ademas de
por una excelente ciclabilidad. Los compuestos polianiénicos conocidos se
pueden clasificar en cuatro categorias: fosfatos, pirofosfatos, fluorosulfatos

y sulfatos.

3.2.3.1. Fosfatos

Un ejemplo de fosfato es el analogo al LFP para baterias de ion sodio, el
NaFePOu4, en cuya estructura tipo olivino los iones metalicos (Na y Fe)
ocupan la mitad de los sitios octaédricos, mientras que los atomos de P se
encuentran en 1/8 de los huecos tetraédricos disponibles de un armazén
de atomos de oxigeno®® (Fig. 1.6). Los iones de Na y Fe, debido a que
presentan distintos tamafio y carga, se localizan en dos sitios octaédricos
cristalograficamente diferentes. En cuanto a su electroquimica, el NaFePOa4
fase olivino es un electrodo positivo interesante, ya que ofrece una elevada

capacidad teorica de 154 mAh/g y un potencial medio de trabajo de 2.9 V
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vs. Na*/Na, a partir del par redox Fe3*/Fe?*.138 No obstante, su capacidad
practica queda lejos de la tedrica, debido a la baja conductividad electrénica
y a la morfologia unidimensional de los canales de difusién por los que
circulan los iones Na*.”* Por esta razon, la practica mas comun es someter
al NaFePOas olivino a tratamientos como carbon coating o técnicas de
reduccion del tamafio de particula a escala nanométrica. Ademas, es
importante mencionar que la fase termodinamicamente estable del

NaFePO4 no es el olivino, sino la fase maricita.13°

Este NaFePOs fase maricita se considera como electroquimicamente
inactivo para baterias de ion Na debido a la ausencia de canales de
transporte i6nico.3 A pesar de ello, el NaFePO4 maricita en tamafio nano
si que presenta actividad electroquimica, ya que la movilidad de los iones
Na* se ve favorecida por la transformacion estructural que tiene lugar. De
hecho, recientemente se ha descubierto que esta fase de NaFePOs, en
nanoparticulas de 50 nm, presenta una capacidad de 142 mAh/g con una
excelente retencion de la misma: 95% de la capacidad inicial tras 200

ciclos.140

3.2.3.2. Pirofosfatos

La familia de pirofosfatos de formula Naz2MP207 (M = Mn, Fe, Co) conforma
un interesante conjunto de electrodos positivos para baterias de ion Na,
debido a la variedad de estructuras que incluye y a la estabilidad de las
mismas, asi como por su alta difusividad de los iones Na*.'4' Asi,
dependiendo del metal de transicion M y de las condiciones de sintesis, el
Na:MP207 puede cristalizar en dos polimorfos diferentes: fases triclinica y
ortorrombica. Por ejemplo, la fase triclinica (Fig. 1.14) es,
termodinAmicamente, la mas estable para el NazFeP207 y el Naz2MnP207,
mientras que para el Na2CoP207, la mas estable seria la fase ortorrémbica.
El Na2FeP20~7 ofrece una capacidad tedrica de 90 mAh/g, operando a un
potencial medio de 3 V,#2 valores similares al Na2MnP207: 80 — 90 mAh/g

de capacidad y un potencial medio de 3.7 V.* Por su parte, el Na2CoP207,
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con una estructura a base de laminas (Fig. 1.14), alcanza una capacidad
reversible de 80 mAh/g y presenta un potencial medio de 3 V.4

Figura 1.14. Estructura caracteristica de los pirofosfatos Na,MP.O7:
a) trigonal y b) ortorrombica.

3.2.3.3. Fluorofosfatos

De la familia de fluorofosfatos Na2MPO4F, cabe destacar el Na2FePO4F y
el Na2CoPO4F, ambos de estructura ortorrombica (Fig. 1.15). En ellos, la
difusién de los iones Na* se produce de forma bidimensional, en el plano
a-c.!® El Naz2FePOu4F, tras un tratamiento de carbon coating, exhibe una
capacidad reversible de 100 mAh/g, a un voltaje de 3 V.14¢ Su homélogo de
Co, tras el mismo tratamiento, presenta una capacidad similar, pero un
voltaje medio superior, 4.3 V vs. Na*/Na, por lo que alcanza la mayor
densidad de energia de esta familia de fluorofosfatos, por encima de los
400 Wh/kg.**” Otro miembro de este grupo es el Na2MnPO4F, con una
estructura diferente a los dos fluorofosfatos descritos: en este caso, se trata
de una estructura monoclinica. Su capacidad reversible es relativamente
baja, 50 mAh/g, aunque puede ser incrementada hasta 100 mAh/g al
ampliar la ventana de voltaje de trabajo.'#8
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Figura 1.15. Estructura ortorrombica caracteristica de los fluorofosfatos
Na:MPO4F en la que los iones Na* difunden a lo largo del plano a-c. Las
esferas verdes representan los atomos de fluor.

3.2.3.4. Sulfatos

Ademas de los compuestos polianidnicos descritos hasta ahora, existen
algunos sulfatos considerados como electrodo positivo de baterias ion Na.
Uno de ellos es el NazFe2(S0a)z, de tipo alluaudita,'*® que supera los 100
mAh/g de capacidad reversible, con un voltaje medio de trabajo de 3.8 V
vs. Na*/Na. Ademas, exhibe una buena ciclabilidad sin necesidad de
procesos de optimizaciébn. Otro sulfato interesante es el
NazFe(SOa4)2 - 2 H20, de tipo krohnita y con una estructura monoclinica,
gue presenta canales ramificados por los que puede difundir el Na. Su
capacidad es algo baja, 70 mAh/g, debido a su alto peso molecular, y opera
a un voltaje medio de 3.25 V.

3.2.4 Comparativa de los electrodos positivos descritos

Para poder comparar de forma mas inmediata las propiedades
electroquimicas de las principales familias de electrodos positivos para
baterias de ion Na, se han resumido estas en la Tabla 1.7 y en la Figura
1.16.



CAPITULO 1. INTRODUCCION

45

Tabla 1.7. Comparativa de prestaciones electroquimicas de los electrodos
positivos mas representativos de baterias de ion Na.

© © x
O O - o
o= | Q= Z <
2|8 |83 | =2 |8
0 & n £ = © -
Material oZ (0| g€ |23 |6
ateria e 5 Tg| S a3 | S
o2 |lscs| Ll QG5 | ©
So6|co| 8y | Pc|x
© O c \© ° > ()
] | > Q
@) @)
o 40
Oxidos de NaCoO2 239 150 3 260
metales de
ransicion | NaFepsMnosO2 | 264 190 3 300 9
Compuesto
tipo azul de KFe2(CN)s 170 100 3 195 13
Prusia
NEIFEIPO, 154 142 23 183 M0
maricita
NELFER: 154 123 2.8 209 150
olivino
Compuestos
MPUes NazFez(SOs)s | 141 120 38 201
polianionicos
NazFePOaF 122 110 2.9 201 151
Naz2FeP207 97 80 2.7 145 152

*valores obtenidos vs. electrodo negativo de hard carbon

Aunqgue los oxidos de metales de transicion presentan relativamente bajos

potenciales de operacion (alrededor de 2.8 V), algunos de ellos ofrecen

elevadas capacidades reversibles de aproximadamente 200 mAh/g,

alcanzando unos valores de densidad de energia de gran interés, en torno

a 600 Wh/kg. Sin embargo, estos materiales sufren, por lo general, de una
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no muy buena ciclabilidad (en otras palabras, pérdida progresiva de la
capacidad) debido a ensanchamientos excesivos del espaciado
interlaminar. Por otro lado, los compuestos tipo azul de Prusia o
hexacianometalatos exhiben una amplia distribucién de valores de voltaje
de trabajo y capacidad reversible debido a su variedad composicional y
estructural. Sus valores de densidad de energia pueden alcanzar los 500 o
600 Wh/kg, aunque a costa de un tiempo de vida relativamente corto.
Pasando a los fosfatos, éstos exhiben bajas densidades de energia, 300 —
400 Wh/kg, ya que los valores de capacidad reversible que presentan
apenas superan los 100 mAh/g, debido a una lenta cinética de reaccion o
un alto peso molecular. Sin embargo, ostentan la ventaja de una buena
ciclabilidad y una gran vida util. Los pirofosfatos, por su parte, también
presentan bajas capacidades reversibles de 80 a 100 mAh/g, operando a
altos voltajes, lo que supone un problema de cara a la descomposicion de

los electrolitos mas comunes utilizados actualmente.

Fosfatos

E /V (vs Na*/Na)

50 100 150 200 250
Capacidad especifica / mAh/g
Figura 1.16. Distribucion de la capacidad especifica y voltaje de trabajo de

los distintos tipos de electrodos positivos descritos para baterias de ion Na.
Adaptado de ref.1>?
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Continuando con los fluorofosfatos, esta familia de compuestos exhibe un
interesante comportamiento electroquimico en términos de voltajes
moderadamente altos (3.8 — 3.9 V), capacidades de valor aceptable (110 —
120 mAh/g) y un tiempo de vida razonable. En términos generales, los
oxidos de metales de transicion son, actualmente, los electrodos positivos
para baterias de ion Na de mayor interés, a causa de sus altos valores de
densidad de energia y las expectativas de optimizacion de la ciclabilidad

gue recaen sobre esta familia de compuestos.

4. Electrodos positivos basados en vanadio para baterias de

ion Na

Se ha considerado apropiado discutir los electrodos positivos para baterias
de ion Na basados en vanadio en otro apartado diferenciado de los demas
compuestos. Esta disposicion obedece a varias razones: por un lado, la
presente Tesis Doctoral aborda algunos ejemplos de electrodos positivos
de este tipo, y asi, en este apartado, se describen los materiales que han
sido objeto de estudio en la investigacion llevada a cabo en el marco de
dicha Tesis Doctoral; por otro lado, el vanadio despierta un gran interés
como elemento principal de electrodos positivos para baterias ion Na: los
materiales basados en vanadio presentan altos potenciales de trabajo y
elevadas capacidades tedricas, lo cual implica unos excelentes valores de
densidad de energia, ademas de su alta reactividad electroquimica con los
iones Na*. Todo ello hace que los electrodos positivos basados en vanadio
constituyan unos importantes candidatos para conformar los electrodos

positivos de las baterias de ion Na.

El vanadio tiene una capa de valencia 3d® 4s?, lo que corresponde a 5
electrones de valencia. Todos estos electrones son susceptibles de ser
extraidos, lo cual explica el abanico de estados de oxidacion que ofrece el
V: desde V?* hasta V°*, lo que da lugar a procesos de intercalacién que

involucran mas de un electrén. Ademas, el bajo coste y la abundancia de
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recursos disponibles de los que pueden extraerse, hacen de los materiales
basados en V una opcién a tener muy en cuenta al hablar de electrodos

positivos de baterias de ion Na.

Los electrodos positivos basados en V conocidos hasta la fecha se pueden
clasificar principalmente en tres categorias, siendo analogas a algunas
descritas en el apartado anterior: 6xidos de vanadio, bronces de vanadio y

compuestos polianiénicos basados en vanadio.

4.1. Oxidos de vanadio

La estructura de los 6xidos de vanadio viene determinada por varios
aspectos: el estado de oxidacion, el tipo de coordinacién y la tendencia a
formar estructuras bidimensionales.'> Generalmente, las estructuras
bidimensionales (2D) de los 6xidos de vanadio se disponen en capas
formadas por dos unidades de octaedros VOs compartiendo bien vértices,
caras o aristas. Estos octaedros suelen estar distorsionados, con un enlace
V-0 largo (de 2.1 a 2.79 A) y otro enlace V=0 corto (de 1.55 a 1.75 A),
dando la impresion de ser piramides de base cuadrada. El caracter laminar
de la estructura de los 6xidos de vanadio, junto con unos amplios
espaciados interlaminares, son aspectos cruciales para la intercalacion de

iones, como Na*, y a la vez, para favorecer su difusion.*>

4.1.1. V205

El pentoxido de vanadio, V20s, presenta la estructura caracteristica
formada por capas o laminas descrita en el anterior parrafo en cualquiera
de sus polimorfos. El a-V20s, de estructura ortorrombica y de grupo
espacial Pmmn, es el polimorfo mas estable termodinAmicamente, y su
estructura esta formada por laminas apiladas de piramides de base
cuadrada VOs a lo largo del eje ¢, que se mantienen unidas mediante
fuerzas de Van der Waals. Estas piramides estan unidas entre si

compartiendo aristas o vértices de forma alternada, lo que da lugar a un
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patron arriba-[vértice]-arriba-[arista]-abajo-[vértice]-abajo formando asi las
mencionadas laminas (Fig. 1.17). La estructura del V20s sugiere la
existencia de dos direcciones de difusion para los iones: a lo largo de los

ejes by c.1%6

Figura 1.17. Estructura laminar del V.Os, compuesta por pirdmides de base
cuadrada VOs. Los poliedros VOs estan representados en celeste y los
atomos de oxigeno en rojo.

A pesar de los prometedores resultados del V205 como electrodo positivo
para baterias de ion Li descritos desde los afios 70,%% 157: 158 ng se investigod
de la misma forma su funcionalidad para baterias ion Na. Fueron muy
escasas las publicaciones sobre la insercion de Na en V20s durante las
Gltimas décadas del siglo pasado: West et al. logré6 demostrar la insercion
de sodio en a-V20s a 80 °C usando un electrolito polimérico;*>° por su parte,
el grupo de Pereira-Ramos investigd el comportamiento electroquimico del
a-V20s5 a 150 °C usando NaClO4 disuelto en dimetilsulfona fundida como
electrolito.'%° No fue hasta la década del 2010 cuando se realiz6 un estudio
electroquimico del V20s a temperatura ambiente,'%* como electrodo
positivo para baterias ion Na. En dicho estudio, se demostré que el V20s
llegaba a insertar 1 Na*, dando lugar a la formacién irreversible de
a’-NaV:20s, siendo a su vez este nuevo compuesto electroquimicamente
activo. Desde entonces, las propiedades tanto electroquimicas como
estructurales del a-V20s y sus polimorfos han sido objeto de investigacion

en cuanto a su comportamiento electroquimico respecto a la insercion de
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sodio. Varios de dichos polimorfos han sido sintetizados, y posteriormente
estudiados, mediante la extraccion quimica de la especie metdlica de
bronces del pentéxido de vanadio, MxV20s. Este procedimiento presenta la
ventaja de obtener nuevas estructuras con un bajo contenido del metal en
cuestion, lo que supone la posibilidad de alcanzar una capacidad elevada
(en caso de que la especie sintetizada sea activa electroquimicamente).
Esta estrategia ha sido llevada a cabo por varios autores para describir
nuevos polimorfos del V20s. Por ejemplo, Garcia-Alvarado et al. logré
obtener las fases B’- y £-V20s,162 162 g partir de la extraccién quimica de Cu
de los bronces B-CuossV20s5 y €-CuooV20s mediante la utilizacion de
agentes oxidantes potentes. Otro polimorfo obtenido mediante esta ruta es
el y’-V20s, por Cocciantelli et al.,**® a través de la extraccion de Li del bronce
y-LiV20s. Ademas, ambos polimorfos obtuvieron unos buenos resultados
electroquimicos en cuanto a insercion de Li: tanto la fase €’- como la fase
y’- son capaces de insertar alrededor de 1.8 Li*/f.u. En cuanto a la insercion
de Na, recientemente se ha demostrado que la fase y’- exhibe una
capacidad reversible de 60 — 80 mAh/g, a un potencial de 3.3 V vs.
Na*/Na,'®4 lo que supone 1.5 V por encima del potencial de trabajo del
polimorfo .11 Dicha capacidad se duplica, alcanzando los 120 mAh/g, al
someter el material a un proceso de molienda mecanica.'%® Por su parte, el
€’-V20s también se trata de un material susceptible de intercalacion de
sodio, siendo capaz de alcanzar y mantener una capacidad de 200 mAh/g
tras 50 ciclos, a un potencial medio de 2.8 V vs. Na*/Na.16°

A pesar de que el espaciado interlaminar del a-V20s, 4.37 A, es suficiente
para la insercion y extraccion de Li*, dicho proceso se ve mas impedido
para el Na* debido al mayor radio atébmico de éste.'%5 167 pPor tanto, para
alcanzar las prestaciones del V20s en baterias ion Li, se han desarrollado
varias estrategias: controlar la morfologia del V20s, crear compuestos
derivados del V205 mediante su combinacién con otros compuestos o
modificar su estructura. Entre otros autores, Su et al.*®® recurrié al control
de la morfologia, mediante la sintesis de nanoesferas de V20s con una

mayor exposicion del plano cristalografico (110), de alta actividad
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electroguimica, con lo que se obtuvo una buena ciclabilidad: 93 mAh/g tras
100 ciclos. En cuanto a la combinacion del V20s con otros compuestos, se
aprovecha la estructura en laminas del V20s para intercalar determinadas
especies en ciertas cantidades, que determinaran en gran medida el
rendimiento electroguimico. Un ejemplo es el xerogel V20s - 0.5 H20:1° la
cantidad de agua intercalada es crucial, debido a que grandes cantidades
afectarian a la electroquimica del material, pero una composicién apropiada
supondria una ventaja ya que aumenta el espaciado interlaminar,
favoreciendo asi la insercion y extraccion de Na*. Por ultimo, la estrategia
de modificar la estructura del V20s también puede ser de utilidad para
mejorar su comportamiento electroquimico de cara a la insercion de sodio.
Algunos trabajos han descrito los beneficios de llevar a cabo la
amorfizacion de la estructura cristalina del V205,70 lo cual habilita un mayor
namero de canales para la difusién de los iones, ademas de que dicha
amorfizacibn es un proceso relativamente facil, realizable a baja

temperatura y de corta duracién.’*

4.1.1.1. Polimorfo de alta presion: HP-B-V20s

Las rutas de sintesis de alta presion y temperatura son muy utilizadas en
guimica de estado sélido para inducir transformaciones estructurales en
ciertos compuestos, dando lugar a nuevos polimorfos, cuya obtencién no
seria posible a presion ambiente. En el &mbito de la electroquimica, los
materiales de alta presion casi siempre se han descartado como
compuestos de insercion ya que presentan estructuras mas compactas (es
decir, celdas unidades méas pequefias) y numeros de coordinacion
mayores?’? 173 que sus anélogos a presion ambiente. Es el caso de los
polimorfos de alta presién de los compuestos LiMnVO4,24 LIMXO4 (M = Fe,
Co, Ni; X=P, As),175 176 FePQ4!"" y CuM004'’8 cuya electroguimica es mas
bien pobre para baterias de ion Li. Sin embargo, existen algunas
excepciones, como el VOz2F obtenido por sintesis de alta presion, que
alcanza una capacidad de 215 mAh/g descargando hasta 2.15 V vs.
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Li*/Li;*"® o como el propio V20s, cuyo polimorfo de alta presion HP-B-V20s,
no sufre una gran reduccion de volumen tras ser sometido al proceso de
sintesis.1’> 180 Cabe destacar que la estructura del compuesto sometido a
la alta presion debe ser topolégicamente favorable: en el caso del
HP-B-V20s se trata de una estructura laminar, y el VO2F presenta estructura
abierta, tipo ReOs, lo cual no se da en el caso de los compuestos tipo

LiMXO4, mencionados anteriormente.

El HP-B-V20s también presenta unas buenas propiedades electroquimicas
como electrodo positivo para baterias de ion Li: llega a insertar 2 Li* por
férmula unidad al descargar la celda hasta 1 V, alcanzando 250 mAh/g de
capacidad y manteniendo este valor tras 80 ciclos.8! Estos resultados tan
prometedores fueron la referencia para plantear en esta Tesis Doctoral el
estudio de las propiedades electroquimicas del polimorfo de alta presion
HP-B-V20s como electrodo positivo para baterias de ion Na. De esta forma,
se ha recorrido la linea de investigacion que han seguido numerosos
autores y grupos a lo largo de las ultimas décadas, consistente en testar
materiales en baterias de ion Na que obtuvieron buenos resultados
electroquimicos en baterias de ion Li, lo cual ha resultado en numerosas
ocasiones en electrodos positivos aptos para ambos tipos de bateria, como
se ha discutido en apartados anteriores. De esta forma, el HP-B-V20s
constituye uno de los principales sistemas estudiados en esta Tesis

Doctoral.

En cuanto a su estructura cristalina, Volkov et al.®? fue quien originalmente
index6 el patrén de difraccion de rayos X del HP-B-V20s, segln una celda
tetragonal de gran tamafio: a = b = 14.259 A, ¢ = 12.576 A (V = 2557 A3).
Casi tres décadas después, Filonenko et al.'8 resolvid la estructura
cristalina del HP-B-V20s mediante difraccion de rayos X y neutrones.
Determind que el HP-B-V20s cristaliza en una celda monoclinica, grupo
espacial P21/m, con parametros a = 7.1140(2) A, b = 3.5718(1) A,
C = 6.2846(2) A y B = 90.069(3)° (V = 159.67 A3). En la estructura del
HP-B-V20s, el vanadio se encuentra en coordinacion octaédrica, rodeado
de seis atomos de oxigeno, formando octaedros VOs distorsionados (Fig.
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1.18). Dichos octaedros se agrupan en unidades cuadruples compartiendo
aristas, extendiéndose a lo largo de la direcciéon b, formando largas
cadenas. Estas cadenas estan conectadas entre si mediante los vértices
de los octaedros en la direccién ¢, dando lugar a laminas bidimensionales
de composicion V4010 en planos perpendiculares a la direccion a. Dichas
laminas se encuentran unidades entre si mediante fuerzas de Van der
Waals (Fig. 1.19). Volviendo a los octaedros VOe, las distancias mas cortas
corresponden a los enlaces V1-01 (1.649 A) y V2-03 (1.583 A), siendo
éste un grupo vanadilo. Por otro lado, los enlaces mas largos son los
correspondientes a V1-02 (2.308 A) y V2-02 (2.295 A). Los octaedros
correspondientes a V1 y V2 se agrupan en pares ay = Y4 e y = %. Estos
pares se suceden uno a otro, con giros relativos de 180°, compartiendo

aristas, formando asi las unidades cuadruples mencionadas.

Figura 1.18. Coordinacién octaédrica de los atomos de vanadio V1 y V2.
Las distancias indicadas se miden en A. Adaptado de ref.
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Figura 1.19. Estructura laminar del HP-B-V.0s. Obsérvese una de las
unidades cuadruples mencionadas en el centro de la representacion.

En posteriores capitulos de esta Memoria de Tesis, se desarrollaran los
resultados obtenidos en cuanto a la caracterizacion electroquimica para la
insercion de Na de este compuesto, asi como los resultados
correspondientes a la caracterizacion estructural de las distintas fases,
asignadas a distintos contenidos en sodio, que exhibe el HP-B-V20s a lo

largo de la insercién y extraccién de Na.

4.1.2. VO

El VO2 presenta una estructura similar a la del V20s, compuesta por
octaedros VOs dispuestos de forma alternada. Existen 4 polimorfos del VO:2
denominados R, M, A y B. El polimorfo VO2 (B) ha sido ampliamente
investigado en cuanto a su electroquimica. Su estructura presenta tineles
unidimensionales'® en la direcciéon cristalografica b (Fig. 1.20), que
favorecen la insercion y extraccion de iones Na*, razén por la cual esta fase
ha sido estudiada como electrodo positivo para baterias ion Na.'®* Para
mejorar las propiedades electroquimicas del VOg2, la técnica mas
comunmente utilizada consiste en la formacibn de composites de

nanoparticulas de VO2 con carbén o grafeno.8
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Figura 1.20. Estructura del VO (B), compuesta por octaedros que forman
tuneles a lo largo de la direccion cristalografica b.

4.2. Bronces de vanadio

Estos bronces de formula AxVyOz, son analogos a los descritos en el
apartado anterior. Por tanto, van a presentar la serie de caracteristicas
comunes de los 6xidos de metales de transicidn: el caracter laminar de sus

estructuras, elevadas capacidades tedricas y rutas de sintesis sencillas.''®

4.2.1. NaxVO2

Este tipo de bronces pertenece a la familia NaxMOz2, descrita en el apartado
anterior. Hubo que esperar hasta el siglo XXI para que se publicaran los
primeros estudios acerca de este bronce,'®¢ debido a la dificultad de
obtener el compuesto sin impurezas, cuya aparicion se debe a la
reactividad entre el oxigeno y el V3*, que se oxida con facilidad.*®” Hamani
et al.*® demostré que el Nao.7VO2 fase P2 y el NavVO: fase O3 pueden
intercalar 0.5 Na* por formula unidad, lo que corresponde a 120 mAh/g de
capacidad. Por otro lado, el grupo de Delmas!® sintetizd6 NaVO2 puro
mediante la reduccion del NaVOs y estudid las transiciones de fase a lo
largo del proceso de extraccion de Na. Se demostré que el proceso era



56 CAPITULO 1. INTRODUCCION

reversible hasta x = 0.5, obteniendo una capacidad de 126 mAh/g. Este
grupo también investigd los cambios estructurales del Nao.71VO:2 fase P2
con la insercion y extraccion de Na mediante la técnica de DRX in situ.®
Enla Figura 1.21, se observa el gran numero de dichas transiciones de fase

a lo largo del perfil voltaje vs. contenido en sodio.
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Figura 1.21. Perfil E vs. x de una celda con NaxVO, como electrodo positivo.
Se indican las regiones correspondientes a dominios monofasicos vy
bifasicos.®

4.2.2. NaV3Osg

En la estructura del NaV3Os, los iones Na* se encuentran ocupando los
sitios octaédricos entre las laminas de V3Os. Estos iones Na* actian como
soporte, dotando a la estructura de una gran estabilidad, lo que a su vez
permite la insercién de Na para formar Nai+V3Os. Este compuesto y por
tanto, la electroquimica del NaV3Os fue descrita por primera vez por West
et al.’> Como se ha descrito para otros compuestos, una estrategia para
mejorar la electroquimica es modificar la morfologia o la estructura del
material. Por ejemplo, los nanohilos de Nai.25V3Os, con estructura en

zigzag, exhiben una capacidad inicial de 159 mAh/g, ademas de una buena



CAPITULO 1. INTRODUCCION 57

ciclabilidad.'® Actualmente, alun estd pendiente determinar los sitios
estructurales en los que se aloja el Na* durante la insercion y extraccion del
mismo en este compuesto, ademas de la asignacion de cada plateau de la

curva E vs. x con su fase correspondiente.

4.2.3. B-Nao.33V20s5

Este compuesto, también conocido por NaVeO1s, presenta estructura tipo
B-, segun la terminologia aplicada al grado de contenido en sodio a partir
del a-V20s (Fig. 1.22). A diferencia del a-V20s (grupo espacial:
Pmmn),19% 192 e| bronce B-Nao.33V20s cristaliza en el sistema monoclinico
(grupo espacial: A2/m), en el rango composicional Nao.22V20s -
Nao.4V20s.1% La estructura, originalmente descrita por Wadsley et al.,'%3
consiste en cadenas dobles en zigzag de octaedros VOs, unidas entre si
por los vértices de estos octaedros, dando asi lugar a una disposicién en
laminas. Dispuestas entre dichas laminas, se encuentran cadenas
adicionales formadas por pirdamides de base cuadrada VOs, formando
tuneles unidimensionales a lo largo de la direccion b, en los cuales se

encuentran los iones Na* (Fig. 1.23).
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Figura 1.22. Nomenclatura aplicada a las distintas fases del bronce NaxV20s
en cuanto a su contenido en sodio.
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Figura 1.23. Estructura correspondiente a la fase B- del bronce Nag33V20s.
Los iones Na* difunden a lo largo de la direccidn cristalografica b.

Pasando a una descripcion més detallada de la estructura (Fig. 1.24), la
celda unidad contiene 44 atomos (6 unidades V20s y 2 atomos de Na). Los
parametros de dicha celda unidad son a =10.08 A, b=3.61 A, c=15.41 A
y B = 109.5°. En la estructura cristalina, los &tomos de oxigeno de grupo
vanadilo denominados O(1) y O(1), se unen a los atomos de vanadio V y
V’ mediante un doble enlace (paralelo a la direccion c) con unas distancias
interatdmicas de 1.56 y 1.66 A, respectivamente. Los atomos de oxigeno
del grupo vanadilo O(1)” forman enlaces con distancia de 1.63 A con los
atomos V”, orientados en la direccion a. El &tomo de oxigeno O(2) actla
como “puente” entre dos atomos V" a lo largo de la direccidén ¢ con sendas
distancias de 1.79 A. Los atomos de oxigeno O(3), con coordinacion 3,
presentan dos enlaces cortos (1.88 A) y un enlace largo (1.98 A) paralelos
a la direccion b con los dtomos de vanadio V.
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Figura 1.24. Coordinacion de los atomos de vanadio V, V' y V” que
conforman la estructura del bronce 3-Nag 33V20s.

Los atomos de oxigeno O(3) forman enlaces con los atomos V, V' y V” de
1.80, 1.91 y 2.18 A, respectivamente. En cambio, los atomos de oxigeno
O(3)” forman dos enlaces cortos (1.88 A) con los atomos V” y un enlace

largo (2.03 A) con los atomos V'’ a lo largo de la direccion b.

Los &tomos de oxigeno de coordinacion 4, O(4), presentan dos enlaces
cortos (1.86 A) con los atomos V y dos enlaces largos con los atomos V’
(2.41 A) y vV’ (2.33 A). Cada atomo de vanadio se coordina a cinco (para
V) o seis (para V' y V”’) atomos de oxigeno. Como resultado, en la estructura
del B-Nao.33V20s se pueden distinguir 8 tipos de atomos de oxigeno y 3
tipos de atomos de vanadio diferentes, cada uno de ellos exhibiendo

distintas propiedades gquimicas.

Esta disposicion V-0 que conforma una estructura tridimensional con los
tuneles descritos a lo largo de la direccion [010] tiene la capacidad de alojar

diferentes especies metalicas, monovalentes y divalentes, en varios sitios
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estructurales: los sitios M1/M1’ de numero de coordinacion 7, los sitios
M2/M2’ de coordinacion octaédrica (n. c. = 6) y los sitios M3/M3’ de
coordinacion tetraédrica (n. c. = 4).193. 194 En el caso del Na, éste ocupa la
mitad de los sitios M1/M1’ en la composicion Nao.33V20s. Una ocupacion
total de estos sitios produciria unas distancias Na—Na demasiado cortas
(alrededor de 1.90 A), lo cual no seria estable debido a la repulsion
interiénica. Por tanto, aunque la ocupacion total de Na de los 3 sitios
descritos resultaria en la composicion Na2V20s, esta composicion es dificil
de obtener por razones de estabilidad; en otras palabras, alcanzar la
capacidad tedrica de este compuesto, 225 mAh/g, presenta gran dificultad.
Los primeros estudios de insercion de Na en B-Nao.33V20s demostraron la
intercalacion de x = 1.33 Na/formula unidad en la ventana de voltaje 3.5 —
1.0 V vs. Na*/Na.'® Poco después, Bach et al.1% investig6 la insercion de
Na en el rango de voltaje 3.4 — 2.4 V vs. Na*/Na para dos muestras distintas:
una preparada mediante reaccidn en estado sélido, y la otra mediante
sintesis sol-gel. Para esta Ultima, la insercidon electroquimica de sodio
resulto ser reversible, dando lugar a distintas fases Nao.33+V20s a lo largo
del proceso, hasta llegar a x = 0.66 (que corresponderia a una composicién
NaV20s y a la ocupacion de la mitad de los sitios M1/M1’, M2/M2’ y
M3/M3’).1% Los autores de este estudio determinaron que la “anisotropia
estructural” que se consigue mediante la sintesis sol-gel es la razén de la
mejor respuesta electroquimica al comparar con la muestra obtenida por

sintesis ceramica.

En cuanto a la extraccién de sodio del 3-Nao.33V20s para obtener el ’-V20s,
como algunos autores anteriormente mencionados llevaron a cabo para
distintos cationes en varios polimorfos del V205,15 162 Pereira-Ramos et al.
concluy6 que el sodio no podia ser extraido de este compuesto, en este
caso sintetizado por sintesis sol-gel, llegando a la conclusién de que el Na
es muy estable en la estructura del B-Nao.33V20s5.1% Sin embargo, un
estudio mas reciente logro la extraccion de sodio de una muestra de
B-Nao.33V20s sintetizada por una ruta ceramica y de intercambio quimico.’

Cabe mencionar que Garcia-Alvarado et al.’62 obtuvo la fase B’-V20s



CAPITULO 1. INTRODUCCION 61

mediante la extraccién de Cu a partir el bronce 3-Cuo.55V20s5, demostrando

asi que el polimorfo 3’-V20s es estable.

Tanto el B-Nao.33V205 como el $’-V20s conforman uno de los sistemas de
electrodos positivos estudiados en esta Tesis Doctoral. Por parte del
bronce, se describiran tanto su caracterizacion estructural como su
caracterizacion electroquimica en cuanto a insercion de sodio y también
insercion de litio para establecer la oportuna comparacion. Ademas, el
estudio del B-Nao.33V205 servird para compararlo con el oxifluoruro analogo
B-Nao.33V204.67F0.33, que se describira mas adelante. En cuanto al 6xido
B’-V20s, los resultados obtenidos por Garcia-Alvarado et al.'%2 de cara a la
electroquimica del 6xido para la insercidon de Li inducen a este grupo de
investigacibn a comprobar si existe una respuesta electroquimica
igualmente satisfactoria para el caso de la insercion de Na, incluyendo asi
al B’-V20s en los materiales investigados en esta Memoria de Tesis. Cabe
incluir un apunte para diferenciar el -bronce y el B-6xido del polimorfo de
alta presion del V205, HP-B-V20s. Son compuestos distintos y por tanto, sus
estructuras son distintas: mientras el bronce B-Nao.33V20s exhibe una
estructura de tlineles y pertenece al grupo espacial A2/m,% el polimorfo de
alta presion HP-B-V20s tiene una estructura laminar y pertenece al grupo
espacial P21/m.180

4.3. Compuestos polianiénicos basados en vanadio

Se ha considerado apropiado dividir los compuestos polianiénicos basados
en vanadio en tres categorias diferentes: a) fosfatos y pirofosfatos, que se
consideran un electrodo positivo con una aptitud considerable para baterias
de ion Na debido a su elevado potencial de trabajo, a su gran estabilidad
tanto estructural como térmica y a sus altas capacidades tedricas,%
caracteristicas derivadas del efecto inductivo del polianién PO4* y al fuerte

enlace P-0;*° b) oxifluoruros y c) fluorofosfatos, recurriendo ambos al
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incremento del voltaje que ofrece la incorporacién de flior a la estructura

derivado de la elevada electronegatividad de este elemento.?%°

4.3.1. Fosfatos y pirofosfatos

Probablemente, el denominado NASICON (abreviatura de Na Super lonic
Conductor), NasV2(POa)s, sea el mas conocido entre los fosfatos como
electrodo positivo de baterias ion Na, y es que se postulé como un muy
interesante candidato para electrodos positivos de este tipo baterias debido
a la reaccion reversible del par redox V4*/V3* a un potencial de 3.4 V,
ademas de presentar una estructura con canales para la difusion de iones
sodio. La estructura del NASICON (Fig. 1.25) consiste en tetraedros POs y
octaedros VOs compartiendo veértices dando lugar a un armazon
tridimensional de composicion V2P3012, colocandose los 3 atomos de Na
en los sitios intersticiales Na(1) y Na(2).?°! Sin embargo, solamente dos
tercios de los iones Na* pueden ser extraidos de dicha estructura por
debajo de un limite de potencial de 4.5 V,?°2 dando lugar a una baja
capacidad teérica de 117 mAh/g. Tal comportamiento electroquimico es
susceptible de ser significativamente optimizado, mediante combinaciones
con carbon, como recubrimientos o formacion de composites, lo cual
acelera la cinética de reaccion.52 203. 204 por (jltimo, cabe destacar que el
NASICON también puede actuar como electrodo negativo para baterias de
ion sodio debido a las vacantes intersticiales y al estar disponible el par

redox V3*/V2+,205
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Figura 1.25. Estructura caracteristica del NASICON Na3zV2(PO,); formada
por octaedros VOs Y tetraedros PO..

Otro fosfato que puede incluirse en este apartado es el VOPO4, cuya
estructura se compone de octaedros VOs compartiendo vértices con
tetraedros POa. El VOPO4 tiene una capacidad tedrica de 165 mAh/g. He
et al.2% fue el primer grupo que sintetiz6 VOPOas, mediante la extraccion
quimica de litio del compuesto ai1-LiVOPOs4, y que investigd sus
propiedades electroquimicas como electrodo positivo para baterias de ion
Na. Este compuesto exhibe una capacidad reversible de 110 mAh/g, la cual
puede extenderse hasta los 150 mAh/g (lo que corresponde a la insercion
de 0.9 Na*) al incorporar 6xido de grafeno reducido (rGO), de elevada
conductividad. La sodiacion de este compuesto lleva al NaVOPOs4, que se
trata de otro fosfato basado en vanadio electroquimicamente activo, y apto
como material para baterias de ion Na. Su estructura se compone de
cadenas de octaedros VOs unidos por los vértices a lo largo del eje c, y
entre las cuales se sitGan los &tomos de Na y P.?°” Su capacidad tedrica es
de 145 mAh/g, lo que corresponde a la inserciéon de 1 Na*.2%® Es el par
V>*/V4* el que dota a este fosfato de actividad electroquimica. Sin embargo,
dicho comportamiento electroquimico se ve afectado por una pérdida de

capacidad provocada por procesos irreversibles.?%°
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Por otro lado, los pirofosfatos de sodio y vanadio son considerados unos
candidatos competentes como electrodos positivos para baterias de ion Na,
debido a su estabilidad estructural y a un elevado coeficiente de difusion de
los iones Na*.?'? Estos pirofosfatos se componen de unidades VOe y P207
conectadas entre si, dando lugar a la formacion de estructuras 3D y de
tuneles por los que difunden los iones Na*. Concretamente, el Na2VOP207
tetragonal presenta una capacidad reversible de 80 mAh/g (la cual no esta
muy alejada de su capacidad tedrica, 90 mAh/g) a un elevado potencial, 3.8
V vs. Na*/Na, debida a la actividad redox del par V®*/v4*.211 Recientemente,
otro pirofosfato, el Na7V3(P207)4 ha sido estudiado como electrodo positivo
de baterias ion Na,?*? dando lugar a una capacidad reversible de 80 mAh/g,
similar a la del Na2vVOP:207.

4.3.2. Oxifluoruros

Una estrategia de mejorar el rendimiento energético de los electrodos
positivos es incrementar el potencial del par redox correspondiente a la
actividad electroquimica del compuesto mediante el cambio de la esfera de
coordinacion del metal. Por ejemplo, una forma de incrementar el potencial
consiste en la sustitucion del oxigeno por el mas electronegativo flior, como
es el caso al comparar el potencial del par Ti**/Ti®* en el 6xido LisaTisO12 (1.5
V vs. Li*/Li)?*3 con el del fluoruro Li2TiFe (2.8 V vs. Li*/Li).?'* Por otro lado,
la topologia y la actividad electroquimica de los fluoruros son diferentes a
la de los 6xidos, lo que hace que existan nuevos estados de oxidacion
disponibles, de cara a la insercion de litio o sodio: en el caso del V, la
intercalacion reversible de litio en los 6xidos de vanadio esta normalmente
asociada a los pares redox V>*/V4* y V4/\/3* no siendo asi en el caso del
par V3*/V?*, Los fluoruros estabilizan los estados de oxidacién bajos de los
metales de transicion, por lo que en este caso si que se alcanzarian estos

nuevos pares redox, como el de V3*/v?*,

Conseguir este incremento de voltaje a la vez que se mantienen la

topologia y los estados de oxidacion elevados propios de los Oxidos es
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posible mediante la sustitucidén parcial de oxigeno por flior en determinados
compuestos. Estos compuestos, la familia de los oxifluoruros, conforman
un grupo no tan estudiado como el de los 6xidos y abren la puerta a una
quimica “ajustable”, ya que, mediante el ajuste de la estructura atdbmica y
electronica de un determinado material, es posible cambiar las propiedades
quimicas y fisicas del mismo. Por lo tanto, al reemplazar el anién O% (muy
comun en este tipo de compuestos) por otro ligando, se obtienen nuevos
compuestos polianionicos de gran interés. Existen varios casos acerca de
este tipo de estrategia que ilustran la variedad de propiedades y de
compuestos posibles de obtener mediante este método: oxinitruros como
materiales de fotocatalisis o pigmentos, oxifluoruros y oxihidruros como
materiales para baterias, oxicloruros como materiales pleocroicos...?!° Las
ventajas que presenta esta nueva quimica, de cara ya a los materiales para
almacenamiento de energia, residen en dos conceptos: a) en la obtencion
de nuevos compuestos electroquimicamente activos que incorporan
ajustes en la topologia, conectividad y desdoblamiento del campo
cristalino?® y b) en el incremento del potencial redox, como en el caso del
Ag4aV206F2?17 cuyo potencial vs. Li*/Li es 750 mV superior al del 6xido
Ag2V4011.218

Un caso especialmente llamativo, en cuanto a la obtencion de nuevos
materiales de intercalacion mediante la estrategia descrita, es el VO2F,
debido a la elevada capacidad que exhibe en celdas de Li a partir de
procesos multielectrénicos.”® Sin embargo, de acuerdo con resultados no
publicados obtenidos por este grupo de investigacion, el tamafio de los
tuneles de la estructura 3D del VOzF no permite la intercalacién de sodio,
observandose una reduccion irreversible del oxifluoruro. Este no es el caso
del FeOF: este compuesto no sélo presenta un excelente comportamiento
electroguimico respecto a la insercion de Li, con una elevada capacidad
(885 mAh/g),?*° sino que, movidos por la similitud entre el fundamento de
las baterias de ion Li y el de las baterias de ion Na (razonamiento que han
seguido gran parte de las investigaciones de materiales para este tipo de

baterias), ciertos autores han explorado las posibilidades de este
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compuesto de cara a la insercion de Na, obteniendo resultados que ponen
de manifiesto un buen comportamiento electroquimico a este respecto. Asi,
se demostré6 que el FeOF con morfologia de nanorods, alcanza una
capacidad reversible respecto a la insercion de Na por encima de los 200
mAh/g.?20

4.3.2.1. B-Nao.33V204.67F0.33

En el marco de esta Tesis Doctoral, se pretende aplicar la estrategia de
sustitucion de flaor por oxigeno anteriormente descrita mediante la sintesis
y la caracterizacion electroquimica de nuevos oxifluoruros como materiales
de intercalacion de Na. Concretamente, se ha aplicado sobre el 6xido
B-Nao.33V20s, descrito anteriormente en el apartado 4.2.3, con la intencion
de sustituir parcialmente el oxigeno por fltor para incrementar el potencial
de insercién de este 6xido. Galy et al.??! demostré la existencia de la fase
B-NaxV20s-xFx, correspondiente al rango x = 0.18 — 0.33, con una estructura
analoga a la del B-Nao.33V20s. Con la intencion de obtener y estudiar el
efecto maximo de la sustitucion de oxigeno por flior sobre las propiedades
electroquimicas, se ha investigado la composicion -Nao.33V204.67F0.33, con
x = 0.33, constituyendo el ultimo de los sistemas de electrodos positivos
estudiados en esta Tesis. En capitulos posteriores de esta Memoria, se
desarrollaran los resultados de la caracterizacion estructural, asi como los
de la caracterizacion electroquimica, planteados en forma de comparativa
con el 6xido B-Nao.33V20s, de forma que puedan percibirse los cambios
inducidos por la sustitucion de oxigeno por flior. Cabe afiadir, que de forma
paralela al 6xido extraido B’-V20s, también se llevar4 a cabo un estudio
comparativo, tanto estructural como electroquimico, del oxifluoruro extraido
B’-V204.67F0.33.
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4.3.3. Fluorofosfatos

El atractivo que exhiben los fluorofosfatos de vanadio, al igual que los
oxifluoruros, reside en el hecho de que, al sustituir el oxigeno por flior en
los fosfatos de vanadio aptos como electrodo positivo para baterias de ion
Na, se obtienen compuestos que presentan un mayor potencial de trabajo
debido a la electronegatividad y al potente efecto inductivo del anién
fluoruro, lo cual se traduce en una mayor densidad de energia de la

bateria.200

Uno de estos fluorofosfatos es el NaVPO4F, descrito por Barker et al.???
como un electrodo positivo con un potencial medio de 3.7 V vs. Na*/Na, el
cual presenta una estructura tetragonal. En cambio, otros autores, de forma
independiente,??® 224 concluyeron que este compuesto posee una
estructura monoclinica, con un menor potencial, 3.4 V vs. Na*/Na. Estas
discrepancias se atribuyen a cambios en la estructura y en la composicion
segun las condiciones de sintesis aplicadas.??® Cualquiera de los
compuestos de los estudios mencionados, sin embargo, mostraban
capacidades reversibles no superiores a los 100 mAh/g, aunque con la

incorporacioén de grafeno, este valor puede alcanzar los 121 mAh/g.2%6

Otro miembro de este grupo es el NasV2(POa)2Fs3, cuya estructura se
compone de unidades de dos octaedros V20sF3 y tetraedros POa. Dicha
disposicion da lugar a la formacion de canales de difusion a lo largo de las
direcciones cristalograficas a y b (Fig. 1.26), en los que se encuentran los
atomos de Na.??” En cuanto a su electroquimica, Unicamente son
susceptibles de extraccidon 2 iones Na*, debido a la formacion de una fase
intermedia de gran estabilidad, estableciéndose por tanto su capacidad
tedrica en 128 mAh/g. En este proceso, el par redox V#/V3* se ve
involucrado en wuna reaccidon electroquimica consistente en dos
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Figura 1.26. Estructura caracteristica del fluorofosfato NazV2(POua)2Fs.
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El trabajo desarrollado en esta Tesis Doctoral, asi como la presente
memoria, se encuadra dentro de la escuela de doctorado CEINDO, en la
linea de investigacion “Tecnologias electronicas y electroquimicas en salud
y medio ambiente” desarrollada por el grupo de Quimica del Estado Sdlido
y de los Materiales de la Universidad CEU — San Pablo, cuyo objetivo es el
desarrollo de tecnologias transversales con impacto en dispositivos que
mejoren los aspectos tecnoldgicos de equipamiento y reduzcan el impacto
ambiental de la actividad humana con la mejora de la calidad del entorno y
la salud. Concretamente, dicho grupo aborda la sintesis, caracterizacion y
optimizacién de materiales inorganicos para su aplicacién en sistemas de
almacenamiento de energia, y particularmente, en baterias de litio, sodio y

pilas de combustible.

Dentro de este contexto, la principal motivacién de esta Tesis Doctoral es
contribuir al desarrollo de nuevos sistemas de almacenamiento de energia,
mediante la investigacion de nuevos materiales. A su vez, éstos deberian
contribuir a la implantaciébn a mayor escala de energias renovables, como
la solar o la edlica, que al no ser capaces de producir energia de manera
indefinida, consigan superar la actual limitacion de su caracter intermitente

mediante el almacenamiento de energia.

Como se ha desarrollado en el capitulo de Introduccion de esta memoria,
actualmente el consumo de litio a nivel mundial se encuentra a unos niveles
muy elevados debido al éxito comercial de las baterias de ion litio. Ademas,
dicho consumo sigue una tendencia en alza, lo cual se ve reflejado no sélo
en la venta de teléfonos méviles o portétiles, ya instaurados totalmente en
la sociedad actual, sino en el incipiente y creciente mercado de los
vehiculos hibridos o eléctricos, cuyas predicciones de venta también
vaticinan un gran éxito. Esta gran demanda de litio est4 provocando una
explotacion masiva de los recursos materiales de este metal, con el objetivo
de satisfacer una demanda de tales dimensiones, lo que puede conducir al
agotamiento de dichos recursos. A su vez, otro efecto negativo para el
consumidor causado por esta alta demanda es la subida del precio del litio

que se producira a lo largo de los proximos afos. Esta situacion ha venido
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impulsando el desarrollo y la investigacion de sistemas de almacenamiento
de energia mas alla de la tecnologia basada en litio: la generacion de
baterias post-litio. En este grupo se incluyen las baterias de ion sodio,
principal objeto de investigacion de esta Tesis Doctoral. Asi, en este
contexto, se podria definir el objetivo principal de la presente Tesis como
contribuir al conocimiento y desarrollo de nuevos materiales
avanzados con unas prestaciones electroquimicas mejoradas para su
aplicacion en baterias de ion sodio y de esta forma, aliviar el uso

exhaustivo y el agotamiento de los recursos de litio.

La consecucion de este objetivo puede abordarse desde dos puntos de
vista. Por un lado, el punto de vista practico o de resultados, por el cual la
meta a alcanzar es implantar materiales en baterias de sodio y a través de
su disefio y optimizacién, alcanzar su comercializacion. Por otro lado, dicho
objetivo puede enfocarse desde una perspectiva académica o de
aprendizaje, probablemente la mas importante, mediante la cual se
pretende conocer, comprender y estudiar los materiales desarrollados, asi
como justificar sus propiedades electroquimicas, para lo cual es necesario
conocer e investigar asimismo sus propiedades estructurales, atdbmicas o
fisico-quimicas, estableciendo de esta forma wuna relacion entre
composicién, estructura, propiedades y prestaciones electroquimicas, lo

que permitiria a su vez la exploracién de nuevos materiales.

En este sentido, este trabajo reune los resultados obtenidos referentes a la
investigacion de nuevos materiales basados en 6xidos y oxifluoruros de
vanadio para su aplicacion como electrodos positivos para baterias de ion
sodio. Para ello, se plantearon las siguientes hipdtesis y sus

correspondientes objetivos especificos:

Hipotesis 1: el polimorfo de alta presion HP-B-V20s ha sido investigado
previamente como electrodo positivo para baterias de ion litio.! Dicho
trabajo arroj6 unos resultados interesantes en cuanto a prestaciones
electroquimicas: este compuesto alcanza a insertar 2 iones Li* por férmula

unidad al descargar una celda electroquimica hasta 1 V, lo cual
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corresponde a una capacidad especifica de 250 mAh/g y ademas, mantiene
este valor de capacidad durante mas de 80 ciclos. Estos resultados inducen
a estudiar las prestaciones electroquimicas del polimorfo de alta presion
HP-B-V20s como electrodo positivo para baterias de ion sodio, siguiendo la
misma linea de investigacion que ha llevado a numerosos grupos a evaluar
el rendimiento electroquimico en baterias de sodio de materiales que
previamente obtuvieron buenos resultados electroquimicos en baterias de
ion litio. Dicha linea de investigacion ha resultado en numerosas ocasiones

en electrodos positivos aptos para ambos tipos de baterias.

Con respecto a dicha hipotesis, se planted el Objetivo 1: evaluar las
prestaciones electroquimicas, en términos de capacidad especifica y
ciclabilidad del polimorfo de alta presion HP-B-V20s como electrodo positivo
para baterias de ion sodio, asi como llevar a cabo la caracterizacion

estructural de las fases sodiadas del sistema HP-B-NaxV20s.

Hipotesis 2: la sintesis de alta presion es una técnica interesante para la
obtencién de nuevos polimorfos. Sin embargo, no es tan comun a la hora
de sintetizar electrodos positivos ya que, en una primera impresion, puede
parecer que la intercalacion de iones Li* o Na* no se vea favorecida en un
compuesto de alta presion, debido a su, normalmente, mayor densidad. Por
ello, resulta interesante la comparacion del compuesto comercial, el
polimorfo a-V205, antes de ser sometido a la sintesis de alta presion, y el

compuesto obtenido tras ella, el polimorfo de alta presién HP-B-V20s.

Para la determinacion de esta hipétesis, se planteé el Objetivo 2: comparar
y establecer semejanzas y diferencias entre los polimorfos a- y HP-3-V20s5

mediante su caracterizacion estructural, morfolégica y quimica.

Hipotesis 3: a la vista de los resultados obtenidos en cuanto a la
caracterizacion electroquimica del polimorfo de alta presién HP-B-V20s, se
consider6 apropiado el intento de abordar la optimizacion de dichas
prestaciones electroquimicas, mediante el uso de electrolitos diferentes,
gue minimicen posibles reacciones secundarias del electrolito empleado

con uno o ambos electrodos, o la reduccién del tamafio de particula, que
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llevaria a una mayor superficie especifica y a una disminucion de la longitud

del recorrido de difusion y con ello, a una mayor actividad electroquimica.

De esta forma, se planteé el Objetivo 3: mejorar los resultados
electroquimicos obtenidos inicialmente por el polimorfo de alta presion
HP-B-V20s como electrodo positivo para baterias de ion sodio. Para ello, se
plantearon diversos métodos como la molienda mecanica del HP-B-V20s 0

el empleo de electrolitos de distinta naturaleza.

Hipodtesis 4: teniendo en cuenta una vez mas los resultados obtenidos a
raiz de la caracterizacién electroquimica frente a sodio del polimorfo de alta
presion HP-B-V20s, se propuso comparar éstos con el sistema de
intercalacion de litio, centrandose asimismo en aspectos de su
caracterizacion no descritos hasta la fecha en este sistema, como es la
caracterizacion estructural de las fases formadas a lo largo del ciclado
electroquimico o una evaluacion de la cinética de los iones litio en este
compuesto de intercalacion. Ademas, esta comparacion permitiria explicar
algunas de las diferencias en las prestaciones electroquimicas derivadas

de la reaccion de intercalacion de sodio v litio.

Por lo tanto, el Objetivo 4 quedaria definido como sigue: evaluar el sistema
HP-B-V20s versus litio, caracterizando las fases del sistema HP-3-LixV20s,
y comparar los resultados obtenidos con los correspondientes al sistema

de inserciéon de sodio.

Hipotesis 5: la sustitucion parcial de oxigeno por flior en el bronce
B-NaxV20s, daria lugar al oxifluoruro B-NaxV20sxFx. Dicha sustituciéon
derivaria en un incremento del potencial redox al cual se produce la
reduccién/oxidacién de los atomos de vanadio en una celda electroquimica,
debido a la mayor electronegatividad del flior con respecto al oxigeno.
Dicho aumento de potencial conlleva un incremento en la energia producida

por la celda, segun el producto energia = capacidad especifica x potencial.

Por tanto, para esta hipétesis, se definiria el Objetivo 5: sintesis tanto del

bronce B-NaxV20s como del oxifluoruro B-NaxV20sxFx y su posterior
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caracterizacion electroquimica, asi como estructural, morfologica y
quimica, con la intencion de investigar el efecto de la incorporacion de flaor
en la estructura, mediante la comparacion de los resultados obtenidos a

partir de ambos compuestos.
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En el presente capitulo, se describen, por un lado, los métodos de sintesis
utilizados para obtener los materiales objeto de estudio, asi como las
condiciones experimentales empleadas. También se describe el
procedimiento de preparacion de los electrodos compuestos a partir de los
materiales electroactivos estudiados, ademas de las celdas
electroquimicas donde se someten a ensayo. Por otro lado, se introducen
las técnicas de caracterizacion tanto estructural como electroquimica
empleadas durante la investigacion de los compuestos estudiados. Esta
forma de abordar la caracterizacion permite establecer una correlacién
entre la estructura y ciertas propiedades fisico-quimicas de estos

materiales con su comportamiento electroquimico.

1. Métodos de sintesis

A continuacion, se describen, por un lado, los métodos empleados para la
sintesis de los compuestos estudiados; y por otro lado, los métodos
empleados para diferentes procedimientos de optimizacién que pretenden
mejorar o modificar las propiedades de dichos compuestos anteriormente

sintetizados.

1.1. Sintesis a alta presion

Este método de sintesis se empled para la obtencién del polimorfo de alta
presion del V20s, el HP-B-V20s. Esta sintesis se llevé a cabo en el
Laboratorio Complutense de Altas Presiones de la Universidad
Complutense de Madrid, con la ayuda y bajo la supervision de su
responsable técnico.

El polimorfo de presion ambiente a-V20s, que se trata de un producto
comercial (Sigma-Aldrich), se somete a un secado previo a 180 °C durante
18 horas para eliminar la posible humedad absorbida por el mismo. A

continuacion, la muestra seca se introduce en una capsula de oro, y ésta a
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su vez en un horno de grafito que se sella con tapones de nitruro de boro,
BN. El cilindro de grafito se introduce en la celda de presion, hecha de
calcita y de forma coénica. Esta celda se somete a 40 kbar de presién, y
posteriormente, se eleva la temperatura hasta 800 °C durante 30 minutos.
La sintesis se lleva a cabo por medio de una prensa tipo Conac 40, la cual
permite obtener aproximadamente 1 g de producto tras cada proceso de
sintesis. Tras la sintesis, el producto queda muy sinterizado debido a la alta
presion y temperatura, por lo que se realiza una molienda de éste al retirarlo

de la prensa.

Figura 3.1. a) Prensa de alta presion Conac (izquierda) y controlador
(derecha); b) Componentes de la celda de presion.
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1.2. Método cerdmico

Este método de sintesis consiste en realizar una mezcla intima de los
reactivos a reaccionar, normalmente O0xidos o precursores de Oxidos en
estado solido, en cantidades estequiométricas, y posteriormente,
someterlos a temperaturas lo suficientemente altas como para permitir la
interdifusion de los elementos de los reactivos y que éstos experimenten
reacciones en estado sélido.! Usualmente, se suele compactar la mezcla
de reactivos en formas de pastillas o pellets, lo que propicia el contacto
intimo, y por tanto el avance de reaccion, entre los distintos reactivos. Para
llevar a cabo este tipo de sintesis, se utiliza un horno, bien tipo mufla o bien
tipo tubular si es necesario que la sintesis ocurra en atmaosfera controlada.
Para ello, también es comun introducir los reactivos en el interior de un tubo

sellado en atmdsfera del gas adecuado.

En particular para la investigacion presentada en esta Memoria, el método
cerdmico ha permitido sintetizar el bronce B-NaxV20s y el oxifluoruro
B-NaxV20s.xFx. De forma general, los reactivos se mezclan y se muelen en
un mortero de agata, junto con una pequefia cantidad de acetona para
favorecer la mezcla, hasta su homogenizacién. A continuacién, se someten
al proceso de alta temperatura en horno tubular, bajo una corriente continua

de argon.

Para la sintesis del bronce 3-Nao.33V20s, se siguio el procedimiento descrito
en la patente de Mukainakano,? el cual consiste en mezclar NH4VOs
(Sigma-Aldrich) y NaOH (VWR) segun la relacién estequiométrica dada por

la Ecuacion 3.1:
34 1
6 NH4VO3 + NaOH — 3 Nao.33V20s5 + E NH3z + 4 H20 + 6 N2 Ec. 3.1

A continuacion, la mezcla se transfiere a una navecilla de alimina, que se
introduce en el horno tubular. Bajo corriente de Ar, la mezcla se somete a
una temperatura de 300 °C, con una rampa de calentamiento de 10 °C/min
durante 5 horas. Una vez finalizado el tratamiento térmico, la muestra se

deja enfriar hasta alcanzar temperatura ambiente.
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Por otro lado, el oxifluoruro 3-Nao.33V204.67F0.33, fue sintetizado por una ruta
descrita por Galy et al.® Tanto la mezcla de reactivos (Sigma-Aldrich)
mostrados en la Ecuacién 3.2, como su prensado en forma de pastillas y el
sellado del tubo de Au en el que fueron introducidas se realizaron,
igualmente, bajo atmésfera de Ar. A continuacion, se realizan dos
tratamientos térmicos de 500 °C durante 12 horas, entre los cuales la

mezcla vuelve a ser sometida a molienda y empastillado.

0.33 NaF + 0.67 V205 + 0.67 VO2 — Nao.33V204.67F0.33 Ec. 3.2

1.3. Preparacion de muestras oxidadas

Se procedi6 a la extraccion del cation Na* del bronce B-Nao.33V20s y del
oxifluoruro B-Nao.33V204.67F0.33 para obtener el 6xido p’-V20s y el oxifluoruro
B’-V20s.xFx. Para ello, se opt6 por utilizar dos procedimientos de oxidacion:

la via electroquimica y la via quimica.

En primer lugar, en la via electroquimica se ensambla una celda tipo
Swagelok, cuyo electrodo positivo consiste en una pastilla de
aproximadamente 20 mg con una relacion de componentes 85:10:5 en
material activo (bronce u oxifluoruro de sodio), carb6n conductor Timcal
Super P y PVDF (que actia como aglutinante), respectivamente. Como
electrodo negativo se usa Na metal y como electrolito se emplea una
disolucion 1M de NaClO4 en EC:PC (1:1). La celda electroquimica se lleva
hasta un potencial de 4.5 V (el maximo permitido por el rango de estabilidad
del electrolito) en condiciones potenciostaticas a razén de 10 mV/10 min y
se mantiene en ese voltaje hasta que se alcanza el equilibrio. Se consideré
que el equilibrio se alcanza cuando la variacién de la corriente fuera menor

que 1 nA/s.

Por otro lado, para la oxidacion o extraccion por via quimica se emplea
tetrafluoroborato de nitronio, NO2BF4,* un agente oxidante muy potente
(E° NO2*/NO2 = 5.1 V vs. Li*/Li), con objeto de extraer la totalidad del cation

Na*. Para ello, en un matraz de fondo redondo de dos bocas se introduce
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acetonitrilo, que constituye el medio de reaccion (Ecs. 3.3 y 3.4) junto con
NO2BF4 (Alfa Aesar), en exceso del 25%, bajo atmdésfera de Ar en una caja
de guantes. A continuacion, en una campana de gases, se acopla un
condensador de reflujo y se afiade el 6xido a extraer. La mezcla se calienta
a reflujo hasta alcanzar una temperatura de 82°C. El contenido se mantiene
en agitacion durante 24 horas y una vez transcurrido ese tiempo, se
realizan varios lavados con acetonitrilo para eliminar los restos de NaBF4y
por ultimo, se introduce en una estufa a 60 °C para obtener un producto
totalmente seco. Todo el proceso se lleva a cabo bajo Ar, ya que el NO2BF4

es inestable en aire.

Nao.33V20s5 + 0.33 NO2BF4 — V205 + 0.33 NO2 + 0.33 NaBF4 Ec. 3.3
Nao.33V204.67F0.33 + 0.33 NO2BF4 —
— V20467F0.33 + 0.33 NO2 + 0.33 NaBFs4 Ec. 3.4

1.4. Molienda mecénica

Este tipo de molienda, mucho mas energético que una molienda manual,
permite conseguir menores tamafios de particula, lo cual en algunos casos
mejora las propiedades electroquimicas de un material dado, ya que
aumenta la superficie especifica del mismo y por tanto, la superficie activa
para la reaccion e incorporacion de los iones hacia el interior (bulk) de las
particulas, mejorando asi el rendimiento electroquimico de los electrodos.
En esta Tesis, se han utilizado dos tipos de molino: molino de vibracion y

molino de bolas, o planetario, siendo este Gltimo mas energético.

Respecto al molino de vibracién, éste realiza un movimiento de vaivén
lineal, en una direccion. Los tarros estan hechos de carburo de wolframio,
y la minima cantidad de muestra que se debe depositar en cada uno de
ellos es de 300 mg. Por otro lado, las condiciones mas energéticas que se

pueden alcanzar corresponden a una frecuencia de 50 Hz.

En cambio, el molino de bolas o molino planetario, modelo Fritsch

Pulverisette 7 (Fig. 3.2a), describe un movimiento circular, con la posibilidad
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de invertir y alternar el sentido del mismo. Los tarros son de circonia, y
dentro de ellas, se introducen bolas del mismo material, que imprimen mas
energia a la molienda (Fig. 3.2b). La minima cantidad de muestra con la
gue deben llenarse los tarros empleados es de 1 g, y las condiciones mas
energéticas que alcanza este molino corresponden a una frecuencia de

1000 rpm. Existen dos tamafios de bolas disponibles segun necesidad: 5y

10 mm de diametro.

annam

Figura 3.2. a) Molino planetario Fritsch modelo Pulverisette 7; b) Tarro de
molienda con bolas de circonia en su interior.
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1.5. Recubrimiento con carbdn

La técnica del carbon coating es comunmente empleada cuando se
pretende minimizar las limitaciones electroquimicas debidas a la baja
conductividad electronica de un material activo dado, ya que la agregacion
de carbon confiere a los electrones una “via conductora” desde una
particula electroactiva a otra en el seno del electrodo, proceso denominado
wiring. En el transcurso de la investigacion realizada, se han seguido dos
estrategias de carbon coating: mediante molienda con molino de bolas del
material electroactivo en presencia de carbén y mediante la

descomposicion térmica de glucosa.

En el caso de la molienda con molino de bolas, el procedimiento consiste
en lograr una mezcla intima del material electroactivo con carbén conductor
mediante molienda de alta energia. Ademas, a ello se le aflade una
disminucién del tamafio de particula, lo que hace que se alcance mas
rapidamente la circulacién de la especie maovil por la totalidad del volumen
de las particulas del electrodo al reducir el camino de difusion, de forma

gue se produce una mejora en la cinética del proceso electroquimico.

Por otro lado, la segunda estrategia consiste en mezclar el material activo
con glucosa (cualquier glucido también seria valido) y depositar esta
mezcla en una navecilla de alimina. A continuacion, se introduce esta
navecilla en un horno tubular y se somete a un tratamiento térmico por
encima de los 300 °C, temperatura de descomposicion de la glucosa. Dicho
tratamiento debe de hacerse bajo corriente de gas inerte, como Ar, para
evitar que el oxigeno participe en la reaccion. De ser asi, el carbono no se
depositaria sobre el material activo, sino que se perderia en forma de gas,

ya que tendria lugar la formacion de CO y CO..
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2. Caracterizacion estructural y morfolégica

Con el objetivo de obtener informacion de las caracteristicas y propiedades
de los compuestos estudiados, se han empleado diferentes técnicas de
caracterizacion que aportan: a) informacion estructural: difraccion de rayos
X (XRD) vy difraccion de electrones (ED); y b) informacion morfolégica:
microscopia electronica de barrido (SEM) y de transmision (TEM), y
adsorcién-desorcion de nitrégeno (método BET).

2.1. Difraccion de rayos X (DRX)

La difraccion de rayos X se trata de una técnica analitica de solidos
cristalinos muy utilizada que permite identificar las fases presentes en una
muestra, determinar su estructura cristalina y cuantificar la composicion
relativa de dichas fases. Se trata de una técnica no destructiva, es decir, es

posible recuperar la muestra una vez realizada la medida.

En cuanto al fundamento de esta técnica, un haz de rayos X, cuya longitud
de onda es de unos pocos angstroms (similar a las distancias
interatomicas), incide sobre la muestra a analizar. Algunos de los fotones
que forman el haz atraviesan la muestra, pero sin embargo, otros fotones
son dispersados de forma elastica por la nube de electrones de los atomos
gue constituyen dicha muestra, dando lugar a unas ondas de fotones
secundarias (Fig. 3.3). Cuando se trata de un ordenamiento periodico de
atomos, como en el caso de un cristal, se produce una cierta cantidad de
estas ondas secundarias, las cuales interaccionan entre si. La mayoria de
estas interacciones se trata de interferencias destructivas, es decir, dos
ondas cuyas contribuciones son opuestas se cancelan entre si. Sin
embargo, también se dan interferencias constructivas en ciertas ocasiones,
lo cual depende de la disposicion de los electrones y por lo tanto, de las

posiciones de los atomos que forman la muestra.

La condicion para que estas interferencias constructivas tengan lugar esta

relacionada con el angulo de incidencia del haz sobre la muestra y con la
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distancia entre los planos cristalinos del compuesto estudiado. Dicha
condicion viene dada por la ley de Bragg:

nA =2d sen 6 Ec. 3.5

en la cual, A es la longitud de onda de la radiacion incidente, d es la distancia
entre los planos cristalinos de la muestra, 6 es el angulo que forma el haz
con el plano cristalino de la muestra y n es un nimero entero, denominado

orden de difraccion.

Fuente de rayos X
Detector

Haz

incidente
difractado

. . -~ .

@ @ @ *—@

.V

Figura 3.3. Esquema del fundamento de la técnica de difraccion de rayos X.

En una medida de DRX, el angulo de incidencia se va variando a modo de
barrido, con lo que el haz difractado de ondas secundarias comprende una
serie de interacciones, constructivas y destructivas, de una determinada
intensidad en funcién de dicho angulo de incidencia. Dicha intensidad sera
maxima cuando se trate de una interferencia constructiva, y minima cuando
se dé una interferencia destructiva. Asi, se obtiene una relacion de la
intensidad del haz difractado en funcion del angulo de incidencia, lo que se

conoce como difractograma o patréon de rayos X de una sustancia. Cada
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sustancia da lugar a un difractograma unico, dependiendo de la distancia
entre sus planos cristalinos, a modo de huella dactilar del compuesto;® si
bien es cierto que la intensidad de las sefales puede variar segun el método
de preparacion de la muestra, pudiéndose dar fendbmenos como la orientacion
preferente, que consiste en la tendencia de gran parte de los cristales que
conforman una muestra a orientarse en una determinada direccion. Para evitar
el fendbmeno de orientacion preferente, la medida de DRX se realiza sobre un

capilar rotatorio en el que esta introducida la muestra.

Las medidas de DRX convencional incluidas en este trabajo fueron llevadas

a cabo por medio de los siguientes difractometros:

a) Para medidas en superficie plana (geometria Bragg-Brentano), se
empled un difractometro de alta resolucion Bruker D8 (Fig. 3.4),
equipado con un detector sensible a la posicion (PSD) LynxEye,
usando radiacion Cu Ka (Aa1 = 1.5406 A, Ae2 = 1.54439 A), servicio
prestado por el CAl (Centro de Apoyo a la Investigacién) de
difraccion de rayos X de la Universidad CEU San Pablo.

b) Para medidas en capilar rotatorio (¢ = 0.5 mm), se empled un
difractdbmetro PANalytical modelo X'pert PRO ALPHA 1, en
geometria de transmision, con la intencién de evitar fenémenos de
orientacion preferente. Este servicio fue prestado por el CAIl de

difraccién de rayos X de la Universidad Complutense de Madrid.

Para el tratamiento de datos de DRX, mediante el cual es posible obtener
informacion sobre el grupo espacial, los pardmetros de celda, o las
posiciones atdmicas, se ha empleado el método Rietveld.® 7 Este método o
ajuste, calcula un perfil de DRX mediante un modelo estructural aproximado
y, mediante iteraciones, trata de ajustar o de minimizar las diferencias de
este con el perfil obtenido experimentalmente, en cuanto a posicion e

intensidad de las reflexiones.
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Figura. 3.4. Difractometro de alta resolucion Bruker D8.

La calidad de este ajuste se cuantifica en funcion de un conjunto de valores
denominados factores de acuerdo o factores residuales, los cuales se

describen a continuacion:

R _ Zi “obs,i - IcaIc,iI
B =
ragg Yillobs,i |

1/2

2
Z:iWilyobs,i ) ycalc,i| ]

R =
P [ Zi Wiyobs,i2

n-p 1/2
Rexp = |[a——
P IZ' Wiyobs,izl

2
(%)
Rexp
donde Raragg €s el factor de Bragg, Rwp el factor de perfil ponderado, Rexp €l
factor previsto de perfil ponderado, n el nimero de puntos experimentales,
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p el nimero de parametros ajustados, w el peso estadistico de cada punto
experimental, yobs; la intensidad experimental en el punto i, Ycac,i la
intensidad calculada en el punto i, lobs,i la intensidad experimental en la

reflexion i, e lcac,i la intensidad calculada en la reflexion i.

Dicho ajuste se ha llevado a cabo mediante el software Fullprof.8:°

2.1.1. Difraccién de rayos X in situ/operando

Mediante esta modificacion de la técnica de difraccién de rayos X ha sido
posible realizar un seguimiento de la evolucion del diagrama de DRX, esto
es, de la estructura del compuesto estudiado y la aparicion de otras fases
dentro de una celda electroquimica (in situ) en funcionamiento (operando),
es decir, durante los procesos de insercion y extraccion de sodio. Cabe
destacar que, ademas de la difraccion de rayos X,'° varias técnicas de
caracterizacion estructural han sido desarrolladas y adaptadas para realizar
experimentos en condiciones in situ/operando para el estudio de materiales
para baterias,!* como por ejemplo la difraccion de neutrones!? o las
espectroscopias de resonancia magnética nuclear (RMN),*® de absorcién

de rayos X (XAS por sus siglas en inglés),’* Raman'® y Mdssbauer.16: 17

Mediante DRX en condiciones in situ/operando es posible obtener
informacion sobre la estructura y el rango de existencia (en cuanto a
composicién en sodio) de las distintas fases intermedias que se forman a
lo largo del ciclado electroquimico, con la insercidn y extraccién de sodio.
Este estudio también es posible llevarlo a cabo con medidas de DRX ex
situ, es decir, sobre electrodos correspondientes a cada fase intermedia.
Sin embargo, presenta algunos inconvenientes que los experimentos in
situ/operando salvan: la exposicion del electrodo al aire, la posible
contaminacion o alteracion del electrodo a la hora de extraerlo de la celda
y el numero de experimentos necesarios (al menos uno por cada fase a

analizar) y el tiempo que ello conlleva.
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En cuanto a su funcionamiento, las medidas in situ/operando de DRX en
este caso, consisten en un registro periddico del diagrama de difraccion de
la muestra cada cierto periodo de tiempo. Para este tipo de experimentos
se necesita una celda electroquimica con unas caracteristicas especiales,
a saber: que sea hermética para no permitir la entrada de aire, que la
carcasa de la celda correspondiente al electrodo a estudiar lleve integrada
una ventana que permita el paso del haz, que el material que recubra la
ventana sea transparente a la radiacion incidente y que los componentes
de la celda (como el material de la ventana o el adhesivo para fijarlo) sean
adecuados para evitar reacciones con el electrolito.

Los experimentos de DRX en condiciones in situ/operando se llevaron a
cabo en un difractbmetro STOE Stadi P, empleando Ag como fuente de
radiacion (A = 0.55941 A) y equipado con un monocromador de Ge 111y
dos detectores Mythen. El equipo se encuentra situado en las instalaciones
del instituto IAM-ESS (Institute for Applied Materials — Energy Stroage
Systems) perteneciente al Karlsruhe Institute of Technology (KIT), en

Karlsruhe, Alemania.

2.2. Difraccion sincrotron (SD)

Este tipo de experimentos de difraccidbn se realizan por medio de un
sincrotrén, que se trata de un tipo de acelerador de particulas, en este caso
electrones. En una instalacion de sincrotron, los electrones adquieren una
velocidad cercana a la de la luz, dando lugar a energias del orden de los
GeV. La radiacion electromagnética que un sincrotron es capaz de producir
a partir del movimiento de los electrones se transmite a base de pulsos (del
orden de los nanosegundos) y es de alta intensidad, polarizada y con
longitudes de onda que oscilan entre las correspondientes a los rayos X y
la radiacion infrarroja. Para seleccionar la energia de la radiacion, se
emplean monocromadores, generalmente de silicio o germanio. La ventaja

de este tipo de experimentos de difraccion radica en las caracteristicas
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mencionadas del haz incidente, dando lugar a tiempos de medida muy
cortos, y a perfiles de difraccion de alta resolucion con una muy buena
relacion sefal/fondo, lo que convierte a la difraccidon sincrotrén en una

técnica ideal para medidas in situ/operando.

Respecto al funcionamiento de un sincrotron (Fig. 3.5), un cafion de
electrones emite una corriente de éstos, de forma similar a un tubo de rayos
catdédicos. A continuacion, estos electrones se dirigen al acelerador lineal,
donde se les imprime una gran velocidad y son divididos en pulsos. Este
acelerador lineal conecta con un acelerador circular, el cual fuerza a los
electrones a viajar en circulo mediante el uso de campos magnéticos.
Ademas, también se emplea radiacion microondas para transmitir alin mas
energia a los electrones. No obstante, es en el anillo de almacenamiento
donde se produce la radiacion que incidira sobre la muestra. Alrededor del
anillo de almacenamiento, se disponen una serie de dipolos y onduladores
gue hacen que el haz de electrones genere energia en forma de radiacion.
Esta radiacién llega a la linea de luz o beamline, donde se enfoca el haz a
lo largo de su trayectoria final mediante diversos dispositivos Opticos, hasta
llegar a la estacion de trabajo, que es donde se encuentra la muestra y

donde tiene lugar el trabajo experimental.

Cafion de electrones
Acelerador lineal
Acelerador circular

Anillo de almacenamiento

Lineas de luz

© O A W N =

Estacion de trabajo

Figura 3.5. Representacion esquematica de una instalacion sincrotron.
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Los experimentos de difraccion sincrotron realizados en este trabajo se
llevaron a cabo en las instalaciones del sincrotrén ALBA-CELLS,*8 ubicado
en Cerdanyola del Vallés, Barcelona. Se trata de un sincrotrén de 32
generacion, puesto en marcha en 2012, que incluye 8 lineas de luz y con
unas dimensiones de 268 metros de diametro. Concretamente, las medidas
se realizaron en la linea MSPD (Materials Science and Power Diffraction),®

gue opera con energias comprendidas entre 8 y 50 keV.

2.3. Difraccion de neutrones (ND)

A pesar de que la gran mayoria de las estructuras cristalinas pueden ser
resueltas mediante difraccion de rayos X, en ciertas circunstancias
conviene el empleo de la difraccion de neutrones. La naturaleza del proceso
de difraccion de los neutrones al contacto con la muestra a analizar es muy
similar a la difraccion de rayos X. Sin embargo, existen ciertas diferencias
entre ambas técnicas. Una de ellas es que, en el caso de los neutrones,
éstos son difractados por los nicleos de la muestra analizada, a diferencia
de los rayos X los cuales son difractados por los electrones de la misma.
Por esta razén, la difraccion de neutrones se hace muy util a la hora de
estudiar con precision la posicién de atomos ligeros en presencia de otros
atomos pesados, como es el caso de los atomos de Li o0 Na en materiales
de intercalacién para baterias. Otra consecuencia de que la difraccién de
los neutrones esté causada por los nucleos, es que se establece una
interaccién entre los spines de ambas partes, lo cual permite la
determinacion de estructuras magnéticas en compuestos magnéticamente
ordenadas como los son los ferromagnéticos, los antiferromagnéticos y los

ferrimagnéticos.

Los neutrones provienen de la desintegracion de un atomo relativamente
pesado, como tungsteno o uranio, la cual se produce en un reactor nuclear.
Estos neutrones presentan una alta energia cinética, la cual se corresponde

a un determinado valor de longitud de onda.
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Los experimentos de difracciobn de neutrones incluidos en este trabajo
fueron llevados a cabo en las instalaciones del reactor nuclear FRM II,

situado en Garching, Alemania.

2.4. Microscopia electronica

La resolucion méaxima que puede alcanzar un microscopio viene dada por
la longitud de onda de la radiacion que utiliza. En el caso de los
microscopios opticos de campo cercano, los fotones que irradian la muestra
poseen una longitud de onda del orden de 100 nm. En cambio, en la
microscopia electronica la muestra se irradia con un haz de electrones,
cuya longitud de onda es mucho menor que la de los fotones, y por ello
alcanza una mayor resolucion. Respecto al fundamento de esta técnica, un
cafion de electrones genera un haz de electrones de alta energia. Estos
electrones son impelidos al vacio desde el filamento conductor por el que
circulan por medio de un elevado campo de potencial de varios kV. A
continuacion, estos electrones son dirigidos hacia la muestra mediante
bobinas electromagnéticas, de forma similar a las lentes que dirigen el haz
de fotones en un microscopio optico (aunque paraddjicamente, es comun
referirse a las mencionadas bobinas como lentes). Al incidir en la muestra,
los electrones pueden interaccionar con ella de varias formas. Algunos de
ellos son retrodispersados por la muestra, otros son transmitidos a través
de la misma, mientras que otros también pueden colisionar con electrones
de la muestra y expulsarlos dando lugar a electrones secundarios o a una
emision de radiacién, como radiacion visible o rayos X. Cada una de estas
interacciones y los electrones o radiaciones que resultan de ella pueden
generar una sefial recogida por un detector adecuado, aportando distinta
informacion de la muestra. De esta forma, existen distintos tipos de
microscopia electronica, en funcion de los electrones o radiaciones que

sean detectados para generar la sefial.'®
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2.4.1. Microscopia electrénica de barrido (SEM)

Esta técnica se vale de los electrones secundarios, es decir, los electrones
que salen impelidos de la superficie de la muestra al incidir el haz sobre
ella, para producir imagenes de alta resolucion de la misma (Fig. 3.6). El
haz incidente realiza un barrido por la superficie de la muestra, abarcando
las distintas particulas que la componen, obteniéndose asi informacion
morfologica de la muestra. La energia del haz de electrones incidente esta
comprendida entre 5 y 50 keV, y dicho haz abarca un area en torno a 10

nm?2.

El microscopio electronico de barrido empleado en esta Tesis para obtener
informacion sobre la morfologia de los compuestos estudiados fue un
microscopio JEOL 6400 JSM, el cual emplea un voltaje de aceleracién del
haz de electrones de 25 kV, ubicado en el Centro Nacional de Microscopia
Electronica, Madrid. Para la preparacion de las muestras, éstas se
depositaron sobre una cinta adhesiva de grafito adherida a un
portamuestras de laton. En el caso de las muestras no conductoras fue
necesaria una metalizacion con oro previa a la medida para poder tomar

imagenes SEM.

Canén de electrones
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Haz incidente
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/ ¥
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Figura 3.6. Esquema del funcionamiento de la microscopia electrénica de
barrido.
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2.4.2. Microscopia electronica de transmision (TEM)

En este caso, los electrones que llegan al detector para generar sefiales y
obtener informacién de la muestra son aquellos transmitidos a través de
ésta (Fig. 3.7). Mediante la microscopia TEM se alcanza un mayor poder
de resolucién que en SEM, lo que permite visualizar particulas de menor
tamafio, debido a que la energia empleada para acelerar los electrones es
superior, comprendida entre 100 y 300 keV. La imagen obtenida por TEM
se forma en dos etapas: primero, el haz de electrones es transmitido a
través de la muestra divergiendo en varias direcciones hasta llegar al plano
focal superior de la lente objetivo; y en la segunda etapa, el resto de lentes

vuelve a converger dichos haces divergentes para formar la imagen.

Canodn de electrones
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:Haz incidente
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/ v / Detector

Figura 3.7. Esquema del funcionamiento de la microscopia electrénica de
transmision.
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En este trabajo, esta técnica se ha llevado a cabo mediante un microscopio
electronico de transmision JEOL 2100 JEM, que utiliza un voltaje de
aceleracion de 200 kV, también situado en el Centro Nacional de
Microscopia Electronica, Madrid. En cuanto a la preparacion de las
muestras, éstas fueron dispersadas en n-butanol y sometidas a
ultrasonidos para favorecer la dispersion de las particulas. Posteriormente,
se recoge esta dispersion y se deposita sobre una rejilla de cobre recubierta
de una pelicula de polivinilformal y una fina capa de carbdén, que sera

colocada en el portamuestras del microscopio e introducida en el mismo.

2.4.3. Difraccion de electrones (ED)

Por medio de un microscopio TEM es posible obtener un patrén de
difraccion de electrones mediante la deteccion de los electrones
difractados, es decir, aquellos que pasan a través de la muestra sufriendo
un cambio en su trayectoria.?° La distribucion de los electrones difractados
es caracteristica de la estructura cristalina del compuesto estudiado, por
tanto, a partir del analisis del patron ED es posible obtener informacion
estructural sobre la misma.! En este sentido, se trata de una técnica similar
a la difraccion de rayos X, con la diferencia de que en este caso, el analisis
se realiza sobre un Unico cristal, lo cual hace posible obtener informacién
sobre el ordenamiento en un cristal dado. Sin embargo, en ambas técnicas
se debe cumplir la ley de Bragg para que los haces difractados puedan ser
detectados. La ley de Bragg para ED se aplica de forma algo distinta debido

a la naturaleza de esta técnica:
AL =rd Ec. 3.6

siendo A la longitud de onda del haz de electrones, L la distancia entre la
muestra y el detector, d la distancia entre los planos cristalinos y r la
distancia entre la sefal del haz central y la sefial del haz difractado. El
producto AL se conoce como constante de cadmara, y viene dado por el

propio microscopio y las condiciones del experimento. Por tanto, midiendo
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la distancia entre sefiales es posible determinar la distancia interplanar
correspondiente y de esta forma indexar el diagrama de difraccion, es decir,

asignar un plano cristalografico hkl a cada sefial.

Las medidas de difraccion de electrones realizadas en este trabajo fueron
llevadas a cabo por medio del microscopio JEOL 2100 JEM, empleado para
las medidas TEM, ubicado en el Centro Nacional de Microscopia

Electronica, Madrid.

2.5. Método BET: adsorcion —desorcion de nitrogeno

Esta técnica, basada en procesos de adsorcion de gases, es ampliamente
empleada para la determinacién del area especifica y de la distribucion del
tamafio de poro de la muestra estudiada. El método BET, cuyo nombre se
debe a sus autores Brunauer, Emmett y Teller,?! consiste en la estimacion
del area especifica de la muestra mediante la cantidad de gas adsorbido
gue se necesita para formar una monocapa de moléculas de este gas, y el

area que ocupa cada una de estas moléculas adsorbidas.

A pesar de que en esta investigacion no se ha trabajado con sélidos
porosos, que son principalmente el grupo de compuestos que se analizan
mediante el método BET, se ha empleado esta técnica para determinar el
area especifica de los compuestos estudiados, ya que este dato es
necesario para el calculo del coeficiente de difusion, expuesto

posteriormente en esta Memoria.

La determinacion del area especifica mediante método BET de los
compuestos de estudio de este trabajo se ha llevado a cabo en un equipo
de adsorcién-desorcidén de gases Micromeritics ASAP 2020, ubicado en el
Departamento de Quimica Inorganica de la Universidad Complutense de
Madrid. El gas empleado como adsorbato ha sido nitrogeno.
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3. Caracterizacion quimica

En este apartado se describen las técnicas utlizadas para obtener
informacion acerca de la composicion o la naturaleza quimica de los
compuestos estudiados. La mayoria de estas técnicas son
espectroscopias, que son técnicas que recogen o detectan la emision de
radiacion por parte de un compuesto tras haber sido alterado por una
radiacion incidente, proceso en el que se produce un intercambio de
energia. Dichas emisiones son caracteristicas de cada elemento, lo que
hace de este tipo de técnicas un método ideal para obtener informacion
sobre la composicién, la estructura electronica o el entorno local de iones 'y

atomos de una muestra determinada

3.1. Espectroscopia de rayos X por dispersion de energia (XEDS) y de
longitud de onda (XWDS)

Estas técnicas, utilizadas para el microandlisis cuantitativo o
semicuantitativo de los elementos existentes en la muestra analizada, estan
ligadas a la microscopia electrénica, tanto SEM como TEM,?? en tanto que
el detector utilizado para ambas estd acoplado al propio microscopio.
Concretamente, lo que llega a dicho detector es la emision de rayos X
generada por la muestra al incidir sobre ella el haz de electrones. Algunos
de los electrones incidentes pueden colisionar con electrones de las capas
internas de los atomos de la muestra, saliendo éstos despedidos. Los
electrones de las capas superiores pasan a ocupar las vacantes creadas,
es decir, experimentan una transicién desde un nivel mas energético a uno
menos energético. Esta diferencia de energia es compensada mediante la
mencionada emisién de rayos X. Esta radiacion es caracteristica de cada
elemento, ya que viene dada por la energia implicada en las transiciones
producidas, por lo que, al llegar al detector, se obtiene un espectro
concreto, el cual permite realizar un microanalisis e identificar qué
elementos hay en la muestra (por medio de la posicion de las sefales) y en

gué proporcién cuantitativa (mediante el analisis del area de las sefales).
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En el caso de XEDS, la radiacién de rayos X emitida por la muestra se
divide y llega al detector en funcion de la energia que posean. En cambio,
en la técnica de microanalisis analoga XWDS, la radiacion se divide en
funcién de la longitud de onda de los rayos X, como indica el nombre de la
técnica: espectroscopia de rayos X por dispersién de longitud de onda.
Normalmente, se recurre a XEDS cuando se pretende realizar un
microanalisis general de la muestra estudiada, ya que es una técnica mas
rapida que XWDS. En cambio, se utiliza XWDS cuando es necesaria una
mayor resolucion, por ejemplo, si se da un solapamiento de sefiales en el
espectro XEDS, o si se requiere realizar una medida de un elemento ligero
(2° periodo de la tabla periédica), para los cuales el andlisis XEDS es

considerado como semicuantitativo.

Para las medidas XEDS, se ha recurrido al mismo microscopio que en el
caso de TEM, el JEOL 2100 JEM, dotado de un sistema OXFORD INCA
para el microanalisis XEDS. En cambio, en el caso de XWDS, hubo que
emplear otro microscopio con un detector adecuado: un microscopio
electrénico de barrido JEOL Superprobe JXA 8900M, también del Centro
Nacional de Microscopia Electronica, Madrid, con una microsonda EPNA

para el analisis XWDS.
3.2. Espectroscopia fotoelectrénica de rayos X (XPS)

Esta técnica permite la caracterizacion de la superficie de la muestra, en
tanto que aporta informacion cualitativa y cuantitativa de los elementos
presentes en la misma. En un experimento XPS, se hace incidir un haz de
rayos X sobre la muestra. Cuando los fotones colisionan con el compuesto
a analizar, transfieren su energia a los electrones de los atomos que lo
componen, de forma que si estos fotones son lo suficientemente
energéticos, son capaces de provocar la emision de dichos electrones. El
detector del espectrometro recoge la energia cinética de los electrones
fotoemitidos, ya que por medio de la ecuacion de Einstein es posible
determinar la energia de enlace del electréon en el atomo mediante

diferencia con la energia del haz incidente:
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Es = hv— Ec Ec. 3.7

en la que Eg es la energia de enlace del electron, hv la energia de los
fotones del haz incidente y Ec la energia cinética del electron fotoemitido.
Cada elemento pose una energia de enlace caracteristica de sus niveles
energeéticos, por lo cual es posible detectar y cuantificar los elementos que
componen la muestra analizada. El procedimiento de la medida consiste
pues, en realizar un barrido de la energia de los fotones del haz incidente,
obteniendo un espectro del nimero de electrones detectados en funcion de
la energia de enlace correspondiente a cada electron.

Como se ha mencionado, XPS se trata de una técnica de analisis de
superficie, alcanzando una profundidad de 10 nm aproximadamente,
dependiendo de la energia de los rayos X incidentes. Esto se debe a que,
los electrones que sean “arrancados” de sus atomos a profundidades
superiores a 10 nm, no son capaces de llegar al detector, debido a
colisiones inelasticas que sufren en su trayectoria a la superficie del
compuesto. Parte de estos electrones con pérdida de energia si que
consiguen llegar al detector, los cuales contribuyen al ruido de fondo del
espectro en cuestion.?® Por ultimo, cabe indicar que XPS se trata de una

técnica no destructiva, lo que permite recuperar la muestra tras su medida.

Para realizar los experimentos XPS incluidos en esta Tesis, se recurrio a
un equipo Thermo Fischer Scientific K-alpha, que emplea Al como fuente
de radiacion (linea Ka, 1486.7 eV), de tipo monocromatico. Las medidas
XPS fueron realizadas en las instalaciones KMNF (Karlsruhe Nano Micro
Facility), en el Karlsruhe Institute of Technology, KIT, en Karlsruhe,
Alemania. La energia de enlace fue calibrada tomando como referencia la
seflal O-metal situada a 530 eV. Algunas de las muestras analizadas

requirieron un proceso de neutralizacion de carga.
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3.3. Espectroscopia de absorcion de rayos X (XAS)

La espectroscopia XAS se trata de una técnica que aporta informacion
sobre la estructura electrénica local de un atomo dado, dando lugar a la
determinacion de ciertas propiedades como el estado de oxidacién de dicho
atomo o las interacciones del mismo con los &omos que lo rodean. Esta
técnica presenta algunas similitudes con XPS, aunque también existen
ciertas diferencias entre ellas. En la espectroscopia XAS, como en el caso
de XPS, se hace incidir un haz de rayos X sobre la muestra. Sin embargo,
en el caso de XAS, la técnica se basa en la promocion hacia niveles
energéticos desocupados por encima del nivel de Fermi E: que
experimentan los electrones de la muestra cuando la radiacion interacciona
con ellos (y no en la expulsibn de los mismos como implica la
espectroscopia XPS). Esta promocién de los electrones se realiza mediante
la absorcion de energia de los fotones incidentes, y es esta diferencia de
energia entre el haz incidente y el haz transmitido lo que recoge el detector
en un espectrometro XAS. Debido a que es necesario que el haz incidente
sea de alta intensidad, de manera que el haz transmitido sea lo
suficientemente intenso para ser recogido por el detector, la espectroscopia
XAS requiere de radiacion sincrotron. Cabe destacar que en funcion de la
energia del haz incidente, se distingue entre soft-XAS (0.1 — 3 keV) y hard-
XAS (mas de 3 keV). De forma analoga a XPS, se realiza un barrido de la
energia del haz incidente, de manera que se obtiene un espectro en el que
se muestran sefiales o picos de absorcién caracteristicos de cada elemento

presente en la muestra en funciéon de la energia.

Las sefales en espectroscopia XAS estan divididas en varias regiones,
cada una de las cuales constituye una sefial en si misma, siendo el
componente principal el denominado borde o edge. Si el electron
promocionado proviene de un nivel atbmico n = 1, se habla de borde K; si
proviene de un nivel atbmico n = 2, se trata de borde L; nivel atdbmico n = 3,
borde M, etc. En un mismo elemento, el borde K se situara a mayor energia

que el borde L, debido a que cuanto mas cercano al nucleo esta un electrén,



CAPITULO 3. METODOS Y TECNICAS EXPERIMENTALES 123

mayor sera la energia necesaria para que promocione a niveles superiores.
Una de las regiones que componen un espectro XAS es la llamada region
XANES, por sus siglas en inglés X-ray Absortion Near-Edge Structure. Esta
region, como su nombre indica, recoge datos correspondientes a la zona
del espectro cercana al borde, incluyendo al propio borde y la regién pre-
borde o pre-edge. Estos datos aportan informacion relativa a la estructura
electronica del a&tomo estudiado, reflejando los estados u orbitales
desocupados. La otra regidn que compone un espectro XAS se trata de la
region EXAFS (Extended X-ray Absortion Fine Structure), correspondiente
a energias por encima del borde. A partir de la region EXAFS, se obtiene
informacion relativa al entorno o geometria local del atomo estudiado en

cuanto a distancias interatbmicas y numero de coordinacion (Fig. 3.8).

- NG

_ Regién EXAFS

Absorcion normalizada
Regién XANES
Borde

N

\ I Pre-borde

Energla incidente / eV

Figura 3.8. Espectro caracteristico de espectroscopia de absorcion de rayos X.

Ademas del haz de rayos X transmitido, pueden llegar al detector otros
elementos que se suman a la sefial observada en un espectro XAS. Es el
caso de la emisién o fluorescencia de rayos X, la cual se produce cuando

el hueco que ha dejado el electron promocionado en su posicion original es
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ocupado por un electrén de un nivel superior. Este proceso supone una
minimizacion de energia, la cual se emite en forma de rayos X. Otro
fendbmeno es la aparicion de electrones Auger, en la cual la mencionada
minimizacion de energia, se realiza mediante la transferencia de la misma
a un tercer electron, el cual por su parte experimenta una promocion de
nivel que origina una seial en el espectro XAS (Fig. 3.9). Estas
contribuciones a la sefial XAS pueden ser separadas mediante el empleo
de varios métodos de deteccion: TFY (Total Fluorescence Yield), que
detecta la sefal correspondiente a los fotones de rayos X emitidos en el
fenémeno de fluorescencia; TEY (Total Electron Yield), que recoge la sefial
correspondiente a las transiciones de los electrones originales y los
electrones Auger; y AEY (Auger Electron Yield), que Unicamente detecta
las transiciones de los electrones Auger. Ademas, debido a la naturaleza
de cada fendmeno, cada uno de estos modos recoge sefiales provenientes
de diferente profundidad de la muestra: el modo TFY recoge datos
correspondientes al bulk de la muestra a profundidades de méas de 100 nm,
el modo TEY da informacion sobre la superficie del material a
profundidades de entre 3y 10 nm, y el modo AEY, de la capa mas externa
de la superficie, a menos de 1 nm de profundidad.

@
E f £ Ef
p —@ | 2p
2s JL O 2s

1s —O— 15

Promocién de electrones  Fluorescencia de rayos X Electrones Auger

@ CElectron QO Hueco

Figura 3.9. Representacion esquematica de los fendbmenos que tienen lugar
durante un experimento de espectroscopia de absorcion de rayos X.
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Los estudios de espectroscopia hard-XAS fueron realizados en las
instalaciones del sincrotron DESY, por medio del acelerador de particulas
PETRA lll, ubicadas en Hamburgo, Alemania. Concretamente, los
experimentos XAS fueron llevados a cabo en la linea P65. Los resultados
fueron obtenidos en configuracion de fluorescencia, usando un diodo PIPS
(Passivated Implated Planar Silicon), a temperatura ambiente y con un

doble monocromador de Si 111.

3.4. Espectroscopia ultravioleta-visible (UV-VIS)

Esta técnica presenta diversas utilidades, como la determinacion
cuantitativa de componentes de disoluciones que contienen metales de
transicion o compuestos organicos conjugados. En el caso de este trabajo,
se ha recurrido a la espectroscopia UV-VIS para determinar la banda
prohibida o el band-gap de los compuestos estudiados, es decir, la
diferencia de energia entre la banda de valencia (estados ocupados de
mayor energia) y la banda de conduccion (estados desocupados de menor
energia). Esa diferencia de energia corresponde a la que debe transmitirse
a un electron para que el material en cuestiéon conduzca la corriente
eléctrica, ya que en la banda de conduccion los electrones se mueven
libremente, no siendo asi en la banda de valencia. Asi, esta propiedad
distingue a los materiales conductores (cuyo band-gap es 0 ya que sus
bandas de valencia y de conduccion estan solapadas), los materiales
aislantes (cuyo band-gap es demasiado grande como para ser salvado por
los electrones) y los materiales semiconductores (cuyo band-gap es
moderado, siendo los electrones capaces de saltar desde la banda de
valencia a la banda de conduccion si se les suministra una cantidad de
energia suficiente). El band-gap también define el color de un compuesto
dado, denominandose en este caso band-gap oOptico: si la energia del band-
gap de un compuesto corresponde al espectro visible, dicho compuesto
absorbera todo color cuya energia correspondiente sea superior a la del

band-gap. Es decir, si un compuesto tiene un band-gap cuya energia
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corresponda al color rojo en el espectro visible (2 eV, A = 630 nm),
absorbera todos los colores correspondientes a una mayor energia que la
del color rojo, por lo que sera de color rojo; si el band-gap de un compuesto
tiene una energia menor que la correspondiente a la del espectro visible,
absorbera la totalidad de éste, por lo que sera de color negro. Esta relacion
color — band-gap es en la que se basa la determinacion de éste mediante

espectroscopia UV-VIS.

En cuanto al fundamento de esta técnica, es similar al de la espectroscopia
XAS, con la diferencia de que en este caso se trabaja con radiacién
correspondiente al rango UV-VIS del espectro electromagnético. Asi, se
hace irradiar un haz de radiacion UV-VIS sobre la muestra, de modo que la
energia de éste es absorbida por los electrones de la muestra para
promocionar a niveles superiores desocupados. EI detector del
espectrometro recibira el haz transmitido y calculara la energia, en términos
de longitudes de onda, que ha sido absorbida. Asi, se obtiene un espectro
que muestra bien la transmitancia (cantidad de radiacién transmitida), bien
la reflectancia (cantidad de radiacion reflejada) o bien la absorbancia

(cantidad de radiacion absorbida) en funcion de la longitud de onda.

Para la determinacion del band-gap de los compuestos estudiados, se
empled la ecuacion de Kubelka-Munk que, para transiciones directas

permitidas, tiene la forma:

<(7- R)?

2
B hv) = K(E4-hv) Ec. 3.8

donde R es la reflectancia, hv es la energia de la radiacion incidente, K es
una constante de proporcionalidad y Eg la energia del band-gap. Al
representar el primer término de la igualdad frente a la energia se obtiene
un perfil bien sigmoidal o bien con dos regiones lineales. Al trazar la
tangente a la curva en el tramo lineal y extrapolarla al eje x, se obtiene el

valor del band-gap del compuesto estudiado.?*
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Para calcular el band-gap de los compuestos de estudio de esta Tesis, se
llevé a cabo una espectrometria de reflectancia difusa, por medio de un
espectrometro UV-VIS-NIR Cary 7000 de Agilent, dotado de un doble
monocromador y cuatro detectores consistentes en un tubo
fotomultiplicador, un detector PbS y un detector multicapa de Si/InGaAs,
ubicado en las instalaciones del SCAI (Servicios Centrales de Apoyo a la

Investigacion) de la Universidad de Malaga.

3.5. Espectrometria de masas con plasma de acoplamiento inductivo
(ICP-MS)

El uso de esta técnica permite la determinacion cuantitativa con una alta
sensibilidad de casi todos los elementos de la tabla periddica a
concentraciones muy bajas. Su fundamento consiste en la combinacion de
un método para generar iones (ICP) y un método para separar y detectar
esos iones (MS). Para ello, la muestra, en estado liquido, es transformada
en aerosol por medio de un sistema nebulizador. Este aerosol se ioniza
mediante la accion de un plasma, obtenido por medio de un campo
magnético sobre argdn, el cual alcanza temperaturas de hasta 8000 K. Una
vez producidos los iones, son conducidos al espectrometro de masas y en
consecuencia, separados segun su relacion carga/masa. Finalmente,

llegan al detector donde se cuantifica su contenido en la muestra.

En esta Tesis, las medidas ICP-MS se llevaron a cabo en un espectrémetro
Bruker Aurora Elite con fuente de ionizacion ICP, situado en el CAl (Centro
de Apoyo a la Investigacion) de Técnicas Geologicas de la Universidad
Complutense de Madrid. En cuanto a la preparaciéon de las muestras, al
estar en estado de agregacion solido, hubieron de ser digeridas con &cido
clorhidrico concentrado caliente para obtener una disolucion, apta para su
medida ICP-MS.
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3.6. Espectroscopia de impedancia electroquimica (EIS)

En un experimento EIS se aplica una perturbaciéon de potencial AC
(corriente alterna) de caracter sinusoidal al compuesto estudiado,
obteniéndose una respuesta de intensidad AC como consecuencia de una
multitud de procesos microscopicos fundamentales que tienen lugar a
través de la celda cuando se estimula eléctricamente. Estos procesos
pueden incluir el transporte de electrones a través de conductores
electronicos, el transporte de electrones en la interfase electrodo-electrolito,
reacciones de oxidacion o reduccion, flujo de atomos cargados o
aglomeracion de atomos en el electrolito.?® En un sistema ideal, es decir,
un sistema que se comporte de igual forma independientemente del valor
de corriente, voltaje y frecuencia aplicados, la relacion entre ambas
magnitudes resulta en la resistencia eléctrica de dicho sistema, segun la

conocida ley de Ohm:

R = Ec. 3.9

E
/
Esta resistencia esta determinada por la naturaleza de los procesos que se
producen en el material de estudio tras ser sometido a la perturbacion de
potencial. En un caso no ideal, que es lo habitual, la relacién entre la

perturbacion AE y la sefal recibida | consiste en la impedancia eléctrica:

AE
Z= - Ec. 3.10

Cada uno de los procesos que tienen lugar en el material a raiz de la
perturbacion tiene una contribucion, pues, en términos de impedancia.
Ademas, normalmente presentan un comportamiento equivalente a una
combinacion de varios componentes eléctricos comunes. La

espectroscopia de impedancia electroquimica permite separar estas
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contribuciones de cada proceso a partir de la respuesta de un material a
una perturbacion de corriente AC.

La naturaleza de esta respuesta viene definida por la frecuencia de la
perturbacién w y por el proceso responsable de la impedancia medida:
cada uno de estos mecanismos tiene un tiempo caracteristico de respuesta,
en el sentido en que unos ocurren en menos tiempo que otros. Cuanto mas
tiempo dure la perturbacién, mayor cantidad de fendbmenos tienen lugar,
tanto los “rapidos” como los “lentos”. Sin embargo, cuando la perturbacion
dura un espacio de tiempo muy corto, lo que significa una mayor frecuencia,
Unicamente los procesos mas rapidos tendran oportunidad de producirse.
De esta forma, la espectroscopia EIS consigue separar cada una de estas

contribuciones a la impedancia total.

La impedancia se suele representar en nimeros complejos, con una parte
real Re(Z) y otra parte imaginaria, Im(Z) (Ec. 3.11). Representando -Im(2Z)
frente a Re(Z), se obtiene una de las formas mas comunes de expresar

resultados de impedancia, el diagrama de Nyquist.
Z(w) = Re(2) +j Im(2) Ec. 3.11

donde j = vV-1. En el gréafico Nyquist se representa el opuesto de la parte
imaginaria dado que generalmente, presenta valores negativos. Cabe
destacar que en un grafico Nyquist, la frecuencia no esta representada,
aungue generalmente se distingue entre regiones de alta, intermedia y baja
frecuencia, sabiendo que la frecuencia disminuye a lo largo del eje de
abscisas.

3.7. Método de la suma del enlace de valencia

El método de la suma del enlace de valencia (bond-valence sum method,
BVS) se trata de una herramienta para la estimacion de los estados de

oxidacion de los atomos que componen una molécula. Este método viene
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derivado de la teoria del enlace de valencia, que se trata de un modelo
simple pero fiable para la resolucion de estructuras quimicas con enlaces
localizados, y que también se usa para predecir ciertas propiedades del

compuesto estudiado.?®: 27

El método basico estriba en que la valencia V de un &tomo es la suma de

las valencias de enlace individuales vi que rodean al atomo.
V = Z(vi) Ec. 3.12

Por su parte, las valencias de enlace individuales se calculan a partir de

las distancias de enlace observadas:

Ec. 3.13

Ro - Ri)

v = exp( b

donde Ri es la distancia de enlace observada, Ro es un parametro tabulado
que expresa la distancia de enlace “ideal” si el elemento en cuestidn tuviera
exactamente una valencia igual a 1, y por ultimo, b es una constante

empirica, normalmente 0.37 A.

4. Preparacion de los electrodos

En el presente trabajo, se han empleado dos tipos de electrodos con el fin
de realizar el estudio electroquimico de los mismos. Dependiendo de la
técnica electroquimica a realizar, se ha empleado uno u otro tipo de

electrodo.

Por un lado, se han preparado electrodos tipo pastilla o pellet. Para su
preparacion, se mezcla el material activo con dos componentes: uno
conductor electrénico y otro aglomerante. Para el componente conductor
se ha empleado carbon conductor Super P (Timcal), el cual aporta
conductividad electronica a la mezcla; mientras que el componente
aglomerante es PVDF, fluoruro de polivinilideno (Kynarflex), que mejora las
propiedades mecanicas del electrodo y mantiene las particulas unidas, de

manera que evita la pulverizacion del electrodo. La proporcion en masa de
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los tres componentes de la mezcla fue de 85% en material activo, 10% en
carbon conductor y 5% en PVDF. Esta mezcla fue molida y homogeneizada
en un mortero de agata, afiadiendo pequefas cantidades de acetona para
favorecer la mezcla. Una vez que la mezcla esté seca y homogeneizada,
porciones de 15 — 20 mg se depositan en un troquel de 8 mm y se le aplica
presidon mediante una prensa hidraulica, obteniendo pellets de 8 mm de

diametro.

Por otro lado, el otro tipo de electrodos preparados es tipo slurry. Para
preparar estos electrodos, se procede a mezclar en mortero de agata el
material activo, el carbén conductor y el PVDF, esta vez en proporcion
80:10:10. Una vez homogeneizada la mezcla, se afiade 1 mL de NMP (N-
metil-2-pirrolidona, Sigma-Aldrich) por cada 300 mg de mezcla,
obteniéndose una suspension espesa o slurry, que se deja en agitacion
durante 24 horas. Tras haber transcurrido este periodo de tiempo, el slurry
se deposita sobre una lamina de aluminio. Una cuchilla micrométrica
arrastra el slurry por la lamina de Al, de manera que se obtiene un
recubrimiento de grosor uniforme, en este caso de 35 ym. Una vez
depositado el material, con el objetivo de evaporar el NMP y que el
recubrimiento quede seco, se introduce en una estufa de vacio a 80 °C
durante 24 horas. Una vez seco, la lamina se troquela, obteniendo discos
de 12 mm de diametro.

En cuanto a cuando se empleaba un tipo u otro de electrodo, para
experimentos en los que hay que recuperar el electrodo para someterlo a
andlisis posteriores y es necesario una cantidad de muestra
moderadamente abundante, se recurre a los electrodos tipo pellet, debido
a su mayor masa. En cambio, en experimentos electroquimicos de larga
duracion, son preferibles los electrodos tipo slurry, ya que la difusion de los
iones, tanto Li* como Na*, a través del interior del electrodo estd mas
favorecida en este caso debido al menor espesor y a la menor masa de

este tipo de electrodos.
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5. Celdas electroquimicas

Las celdas electroquimicas se han ensamblado bajo atmdsfera de Ar, en
una caja de guantes MBraun 150 en condiciones de oxigeno y humedad
inferiores a < 0.1 ppm. Mediante estas celdas es posible analizar el
comportamiento  electroquimico de los compuestos estudiados.
Dependiendo del estudio electroquimico a llevar a cabo, se emplearon
diferentes tipos de celda electroquimica. A continuacion, se describen cada

uno de estos tipos.

El electrodo positivo de las celdas conformadas se trata de un pellet o un
disco de slurry del material a estudiar. En cuanto al electrodo negativo,
consiste en un disco de sodio metalico o bien un disco de litio metal (Sigma-
Aldrich), segun el experimento a llevar a cabo. Ambos electrodos se
encuentran separados y aislados mediante un separador de fibra de vidrio
(Whatmann, tipo D) empapado en el electrolito. Se han empleado varios

tipos de electrolito, segun lo requiriera el experimento a realizar:

a) Solucion 1 M de NaClO4 en una mezcla de ECy PC, 1:1.

b) Solucion 1 M de NaPFs en una mezcla de ECy PC, 1:1.

c) Solucién 1 M de NaPFs en diglyme (dietilenglicol dimetil eter).

d) Solucién 1 M de NaClO4 en una mezcla de ECy PC, 1:1, con un
5% en FEC (carbonato de fluoroetileno) como aditivo.

e) Solucién comercial 1 M de LiPFs en EC y DMC, 1:1. (BASF
Chemicals)

5.1. Celdas tipo boton

Este tipo de celdas ha sido el mas empleado a lo largo de este trabajo. Las

celdas utilizadas son tipo CR2032, con 20 mm de diametro y 3.2 mm de
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grosor (Fig. 3.10). Entre los componentes de estas celdas se incluyen dos
carcasas de acero, superior e inferior, aisladas mediante un aro de teflén o

polipropileno que permite su unién y cierre hermético.

b)

a)
C) Carcasa negativa
Muelle
=" — Disc.o de act-?ro
S— Sodio adherido
Separador impregnado en electrolito
Cétodo

Aro de teflon
Carcasa positiva

Figura 3.10. a) Celda tipo boton CR2032 ensamblada junto a un portapilas;
b) Componentes de una celda tipo boton CR2032; ¢) Representacion de la
disposicién de los componentes de la celda.

También se componen de un disco de acero, que actia como colector de
corriente y un muelle que fija la posicion de los demas componentes. Una
vez dispuestos todos los componentes, el conjunto se sella herméticamente
mediante una prensa especifica (Hohsen) para este tipo de celdas. Para
conectar la celda al equipo de medida, se utilizan unos portapilas disefiados
para este tipo de celdas.

5.2. Celdas Swagelok de 2 electrodos

La configuracion de las celdas Swagelok consiste en un cuerpo hueco de

teflon y dos cilindros macizos de acero Carpenter 20 con alto contenido en
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niquel, situados en ambos extremos del cuerpo central de la celda que a
modo de piston, favorecen el contacto entre los componentes de la misma
(Fig 3.11). En cada cilindro van incorporadas dos férulas, que aseguran un
cierre hermético de la celda gracias a la presion aplicada por unas tuercas
gue se enroscan en ambos extremos. Como componentes de las celdas
Swagelok situados en su interior, se encuentran un muelle, que aplica
presion y fija los demas componentes, y un disco de acero, que asegura
una presion homogénea en toda el area de la celda ademas de actuar como
colector de corriente. Este tipo de celdas se ha empleado cuando se
pretendia recuperar el electrodo para posteriores experimentos. Sin
embargo, durante el transcurso de este Doctorado, el grupo de
investigacién adquirié una prensa hidraulica disefiada para abrir celdas de
tipo botén, por lo que el uso de celdas Swagelok de 2 electrodos se
abandond.

5.3. Celdas Swagelok de 3 electrodos

En una celda de 2 electrodos, la corriente circula entre el electrodo de
trabajo (WE, working electrode) de material activo y el contraelectrodo de
sodio o litio metalico (CE, counter electrode), y como voltaje de la celda, se
toma la diferencia entre el potencial de ambos electrodos a lo largo de la
actividad de la celda. En teoria, la lectura del voltaje dada por el equipo se
corresponde con el potencial del WE, ya que se toma con respecto al
potencial del CE, el cual es constante. Sin embargo, la corriente que circula
a través de la celda en un experimento electroquimico puede generar un
sobrepotencial no despreciable en el CE, lo que induciria a una lectura
erronea del potencial del WE. Este sobrepotencial aumenta con la
intensidad de la corriente, lo que supone que, en experimentos con estas
condiciones, exista una contribucién a tener en cuenta del CE a la

respuesta total de la celda.
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Figura 3.11. a) Componentes de una celda Swagelok; b) Celda Swagelok

ensamblada; c) Representacion de la disposicion de los componentes en el

interior de la celda.
En estos casos, se aflade un tercer electrodo, conocido como electrodo de
referencia (RE, reference electrode), que sirva como referencia para tomar
los potenciales del WE y CE de forma separada, estableciendo asi unas
condiciones de medida mas precisas. Dado que el RE solamente se emplea
para medir el potencial, la corriente no circula a través de él, por lo que su
potencial no se ve afectado por ella ni depende de la actividad de la celda.
Para las medidas de 3 electrodos, se emplea una celda Swagelok con un
tercer brazo, donde se coloca el electrodo de referencia. Este electrodo
consta, al igual que el CE, de un disco de Na o Li metélico, segun el caso,
y se encuentra en contacto con el resto de la celda mediante un separador
embebido en el electrolito. Finalmente, este tercer brazo también lleva
incorporado un disco de acero colector de corriente, y un pistén de acero
para conectar la celda al equipo, fijado por 2 férulas y una tuerca enroscada
(Fig. 3.12).
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Figura 3.12. a) Celda Swagelok de 3 electrodos ensamblada; b)
Representaciéon de la disposicion de los componentes en el interior de la
celda.

5.4. Celdas para medidas in situ

Para realizar estudios in situ, es decir, analizar y recoger datos de la
muestra mientras que ésta estd experimentando reacciones
electroquimicas en el interior de una celda, se requieren unas celdas
especiales, que en el presente caso consisten en celdas tipo botén
modificadas. Por tanto, todos los componentes son los mismos que los
empleados en celdas tipo boton CR2032, pero con algunas diferencias. La
principal diferencia estriba en que en ambas carcasas se ha practicado un
orificio de 5 mm de diametro, asi como en el disco de acero (en cuyo caso
es de 8 mm de diametro), a modo de ventana que permita el paso de la
radiacion al compuesto estudiado (Fig. 3.13). Para sellar la celda y que no
esté expuesta al aire por esta ventana, se adhirié una pequefa lamina de
Kapton, un polimero transparente a la radiacion utilizada, en este caso
rayos X, condicion indispensable del material empleado. Para fijar la lamina
de Kapton a la carcasa, se ha empleado un adhesivo que no reacciona con

el electrolito, habiéndolo comprobado previamente.
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O

Figura 3.13. Representacion de las caras interior y exterior de una carcasa
para celdas in situ. Se aprecia la ventana en la carcasa cubierta por una
lamina de polimero Kapton, de color naranja.

6. Caracterizacion electroquimica

Mediante las técnicas descritas en este apartado, se realizd la
caracterizacion electroquimica de los compuestos estudiados como
electrodos positivos para baterias de ion sodio, asi como ion litio en ciertos
casos. Los experimentos, generalmente, se llevaron a cabo en half-cells,
es decir, celdas cuyo electrodo positivo se compone del material activo a
estudiar y cuyo electrodo negativo consiste en Na o Li metal. En esta Tesis,
se han empleado tanto técnicas electroquimicas galvanostaticas como
potenciostéticas y a su vez, técnicas asociadas a la espectroscopia de
impedancia. A continuacién, se describe cada uno de estos grupos. La
caracterizacion electroquimica de los compuestos estudiados se llevd a
cabo en un equipo MacPile, con 8 canales galvanostaticos y 8 canales
potenciostéticos y en un equipo VMP3, con 16 canales, ambos de la

compafiia BioLogic.

6.1. Técnicas galvanostéticas

En este tipo de técnicas el galvanostato aplica una corriente determinada
de forma constante y se registra la variacion del potencial de la celda en
funcién del tiempo. Cuando la corriente aplicada es de signo positivo, se
produce el proceso de carga de la celda, incrementandose el potencial. En
cambio, si la corriente es de signo negativo, se da el proceso de descarga

y el valor del potencial disminuye.
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Mediante este tipo de técnicas es posible realizar un estudio de las
prestaciones electroquimicas de un material como electrodo: la forma mas
comun es someter a la celda a ciclos de carga/descarga sucesivos, de
forma que se determina: a) la capacidad del compuesto, es decir, la
cantidad de carga eléctrica que éste proporciona en carga o descarga, 0 en
otras palabras, la cantidad de electricidad que genera el mismo para
desempeniar un trabajo; y b) la ciclabilidad o vida media del compuesto
estudiado. La capacidad se suele expresar en términos de capacidad
especifica, con unidades mAh/g, que indica la carga eléctrica liberada por
unidad de masa.

Las condiciones gque definen un ciclado son la velocidad con la que la celda
se carga y se descarga, que viene dada por la intensidad de la corriente
aplicada, y la ventana de voltaje en la cual se cicla, es decir, hasta qué
voltaje se carga y hasta qué voltaje se descarga la celda. En cuanto a la
intensidad de corriente aplicada, una manera comun de referirse a ella es
en C/n, lo cual indica que se aplica una intensidad de corriente
correspondiente a la intercalacién de 1 ion Na* (o Li*, segun el caso) en n
horas. Cabe sefalar que también es frecuente en la literatura referirse a
C/n como el numero de horas, n, en el que se produce una carga o
descarga completa. Sin embargo, en esta memoria no se ha usado esta
definicién. Por otro lado, la ventana de voltaje del ciclado viene definida por
el intervalo de estabilidad del electrolito en cuanto a potencial, o bien por
posibles cambios irreversibles que ocurran en el compuesto estudiado que

alteren su comportamiento electroquimico.

Finalmente, cabe mencionar otra practica comun en cuanto a técnicas
galvanostéticas, como son los experimentos en los que la intensidad de
corriente se incrementa cada cierto numero de ciclos, evaluando cémo
responde el compuesto en términos de capacidad en cada una de estas

intensidades de corriente, lo que se conoce como experimento C rates.

Hasta ahora, se ha referido a esta técnica en base a la aplicacion de

corriente de forma continua o constante. Sin embargo, existen ciertas
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técnicas galvanostéticas en las que la corriente se aplica de forma
discontinua o pulsada, es decir, se aplica corriente durante un tiempo
determinado y luego se detiene, repitiéndose este proceso de forma
periodica y sucesiva. Esta técnica es conocida como GITT, siglas
provenientes de Galvanostatic Intermitent Titration Technique. Durante un
tiempo t1 en el que se aplica la corriente, se producen los procesos
electroquimicos correspondientes a la carga o la descarga, segun aquella
sea positiva 0 negativa. Posteriormente en el tiempo t2, conocido como
tiempo de relajacion, el sistema evoluciona hasta el equilibrio. Este proceso
se va repitiendo hasta alcanzar el limite de voltaje definido. De esta forma,
se obtiene la variacion del potencial de la celda en condiciones de equilibrio,
lo que permite evaluar el comportamiento intrinseco del compuesto
estudiado sin contribucion de la inherente polarizacion debida a la

resistencia del material, equivalente a *IR.

6.2. Técnicas potenciostéticas

En las técnicas potenciostaticas, se modula el voltaje de la celda y se
registra como varia la intensidad de corriente, bien en funcion del tiempo
para comprobar como la celda evoluciona hacia el equilibrio a un voltaje
constante, o bien con el propio voltaje, para evaluar la respuesta de la

intensidad a ese cambio de potencial.

Uno de los experimentos potenciostaticos mas comunmente practicados es
el de la voltametria ciclica. En esta técnica, se realiza un barrido del voltaje
entre un voltaje inicial y otro voltaje final definidos. El barrido de voltaje se
expresa definiendo el tamafio de la variacion de potencial del electrodo de
trabajo, y el tiempo durante el que se fija ese voltaje: por ejemplo, un barrido
de 10 mV/10 s indica que se realizan variaciones de potencial de 10 mV
cada 10 segundos. Los resultados de esta técnica vienen reflejados en un
voltamperograma, que es la representacion de la variacion de la intensidad
en funcion del voltaje. En un voltamperograma, los picos representan

procesos electroquimicos que tienen lugar a un determinado potencial. Si
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tienen lugar durante la descarga, son picos catédicos y son de un valor de
intensidad negativo. En cambio, las sefiales registrados durante la carga,
son picos anodicos y presentan un valor de intensidad positivo. Ademas, al
tomar voltamperogramas a varias velocidades de barrido de voltaje, es
posible obtener informacion sobre el caracter capacitivo o faradaico de los
procesos que tienen lugar en el compuesto estudiado. Un comportamiento
capacitivo corresponde a acumulaciones de carga en la interfase electrodo-
electrolito, dandose cierta similitud con un condensador (en inglés,
capacitor), mientras que el comportamiento faradaico se asocia a
fenomenos de difusion, por los cuales, los iones moviles difunden a traves

del bulk del electrodo, produciendo la reduccion del material.

6.2.1. Determinaciébn del comportamiento capacitivo/faradaico del
mecanismo de intercalacién

Cuando una corriente circula a través de una celda electroguimica, existen
dos formas distintas de transportar la misma a través de la interfase
electrolito-electrodo: mediante procesos faradaicos o mediante procesos
capacitivos. En un proceso faradaico, la corriente transcurre a través de la
interfase por medio de una reaccion electroquimica que se produce entre
el material activo del electrodo y el ion moévil en cuestion, para lo cual, el ion
debe penetrar y difundir en el bulk del electrodo, atravesando la interfase
electrolito-electrodo. En cambio, en un proceso capacitivo (adaptado del
inglés capacitor, condensador), los iones no traspasan la mencionada
interfase y en consecuencia, no se produce una transformacién quimica del
material activo del electrodo, sino que se genera una acumulacién de
cargas en la superficie del electrodo, dando lugar a la formacién de una
doble capa eléctrica, fendmeno equivalente a un condensador eléctrico.
Debido a su naturaleza, los procesos faradaicos son mas lentos que los

procesos capacitivos.
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Esta dltima propiedad mencionada es la que se utiliza para discernir las
contribuciones de los procesos faradaicos y capacitivos en el mecanismo
de intercalacion de sodio en este caso, mediante el estudio de la sefial de
la corriente | en varios voltamperogramas, obtenidos mediante voltametria
ciclica, realizados a distintas velocidades de barrido (Fig. 3.14a). Esta
determinacidon se basa en la relacion entre la corriente | observada y la

velocidad de barrido, segun la siguiente expresion:
I(v) = aw Ec.3.14

en la cual, v es la velocidad de barrido, y a y b son parAmetros ajustables:?®
de forma general, b equivale a 1 en aquellas reacciones redox basadas en
procesos capacitivos, siendo que | varia linealmente con la velocidad de
barrido segun una pendiente a; en cambio, para procesos faradaicos,

b = 1/2. En este caso, | aumenta segun v!2, o teniendo en cuenta que v =

AE I t, | decrece con el tiempo segin una tendencia dada por 1/+/¢, por lo

cual el sistema obedeceria a la ley de Cottrell.?°

Se tiene, por tanto, que la respuesta total de | a un determinado potencial
en un experimento de CV estara compuesta por una contribucién capacitiva
y por una contribucion faradaica. Esto queda reflejado mateméaticamente

segun la expresion:
(V) = lcap + lfar = @1V + @2 V112 Ec. 3.15
gue puede expresarse de una forma ligeramente distinta:
(V) [ vi2 =a; v12 + a Ec. 3.16

Asi, mediante la representacion de I(v) / v12 frente a V12 para una serie de
valores de potencial (Fig. 3.14b), seria posible la determinacién de a1y az,
gue serian la pendiente y la ordenada en el origen de la representacion
lineal obtenida, distinguiendo la respuesta de | debida a procesos
faradaicos y procesos capacitivos (Fig. 3.14c). Al realizar este
procedimiento con todos los valores de potencial comprendidos en la

ventana de voltaje a la que se ha realizado el experimento, es posible
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distinguir las contribuciones de procesos faradaicos y capacitivos en forma
de area en el voltamperograma (Fig. 3.14d). Ademas, el area encerrada
bajo la curva de un voltamperograma equivale a la cantidad de carga
eléctrica generada por la celda, con la que es posible obtener la capacidad
especifica correspondiente a los procesos faradaicos y a los procesos

capacitivos.

6.2. Técnicas potenciostéticas (continuacion)

También en este tipo de técnicas es posible llevar a cabo experimentos
potenciostéticos a base de pulsos. Es el caso de la técnica PITT, de sus
siglas en inglés Potentiostatic Intermitent Titration Technique. Su
fundamento también radica en realizar un barrido de potencial, pero en este
caso, tras las variaciones de voltaje, se fija el potencial en cuestién y se
permite que el sistema alcance el equilibrio durante un prolongado espacio
de tiempo, hasta que la intensidad de corriente caiga hasta un valor cercano
a 0, obteniéndose datos de esta evolucidn hacia el equilibrio en cada valor
de potencial. De esta forma, se obtienen curvas de potencial frente a
composicion en condiciones de equilibrio, o curvas de intensidad frente a
tiempo, cuyo estudio de la relajacion de la intensidad permite detectar
regiones bifasicas y monofasicas en funciéon de la composicién: en una
region monofasica, la relajacién de la intensidad decrece en funcién de la
inversa de la raiz cuadrada del tiempo, lo que indica que el sistema sigue
la ley de Cottrell.2°
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1/ v1/2

pendiente: a,
ordenada en el origen: a,

y172 E

Figura 3.14. a) Serie de voltametrias ciclicas obtenidas a distintas
velocidades de barrido; b) Vista en detalle de la zona recuadrada en la Fig.
3.14a: las cruces sefalan los valores | a un determinado voltaje E para cada
velocidad de barrido vi; ¢) Representacion y ajuste de los puntos tomados
en la Fig. 3.14b en una gréfica I/v*? frente a v*?; d) Voltamperograma en el
que se sefiala en gris el area correspondiente a la contribucién capacitiva al
mecanismo de intercalacion.

6.2.2. Determinacioén del tipo de mecanismo de intercalacion

El mecanismo que rige la difusion de los iones Na* en el compuesto de

intercalacion puede ser de dos tipos:3!

a) Mecanismo monofasico o solucion soélida: este tipo de mecanismo
tiene lugar cuando se da una interaccion nula o débil entre las

especies intercaladas (es decir, los iones Na*), como es el caso de
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compuestos no estequiométricos donde el niumero de posiciones
vacantes es elevado. En tal caso, la difusion se produce mediante
una ocupacion estadistica de dichas vacantes obedeciendo a la
primera ley de Fick (Ec. 3.17). Esta ley dicta que una especie
experimenta difusion proporcionalmente y en el sentido contrario del
gradiente de concentracion dado, es decir, desde la regién de mayor
concentracion de dicha especie a la region de menor concentracion
de la misma (Fig. 3.15). Este mecanismo de intercalacion
corresponde a una transformaciéon de segundo orden. En un
experimento potenciostatico, este mecanismo da lugar a picos o
sefales de intensidad de corriente simétricos, mientras que en un
experimento galvanostatico, el mecanismo de solucion sdlida da

lugar a variaciones de potencial a un valor de x constante.

oc
J= Ec. 3.17

donde J corresponde al flujo de materia, D corresponde al
coeficiente de difusion, que se trata de una constante de
proporcionalidad, y dc/ox al gradiente de concentracion en una

direccion determinada.

difusion

v

ar *—
o—

. ./ -
superficie 4 gradiente -

N

Figura 3.15. Representacion esquematica del mecanismo de
intercalacién monofasico o de solucién sélida.
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b) Mecanismo bifasico: en cambio, este tipo de mecanismo se da si
existen interacciones considerables entre las especies intercaladas
o con la estructura del compuesto anfitrion. Esto provoca la
formacion de zonas localizadas de alta concentracion en la especie
dada, pudiendo derivar en la aparicion de una nueva fase. De esta
forma, el proceso de intercalacion de Na* se produce por la difusién
de los iones en la nueva fase B creada rica en sodio, la cual se forma
en la superficie del material, y que crece en detrimento de la fase A
no intercalada pobre en sodio, mediante el desplazamiento de la
interfase A/B (Fig. 3.16). En este caso, la movilidad de las especies
intercaladas esta relacionada con los coeficientes de difusion de
ambas fases coexistentes y con la velocidad de avance de la
interfase A/B. Este mecanismo de intercalacién corresponde a una
transformacién de primer orden. En un experimento galvanostético,
las regiones bifasicas producen una sefial de potencial constante,
quedando reflejadas como plateaus; mientras que en un
experimento potenciostatico, el mecanismo bifasico da lugar a picos
asimétricos cuyo perfil ascendente (en valor absoluto) sigue una

tendencia lineal.

difusion

vy

Q—
+
QO—
/ |

superficie interfase A/B

Na A

r.

Figura 3.16. Representacion esquematica del mecanismo de
intercalacioén bifasico.
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Mediante la técnica PITT es posible discernir qué tipo de mecanismo tiene
lugar en una region dada del perfil E vs. x mediante el andlisis de la
variacion de | respecto al tiempo a un determinado E. Ademas, en el caso
de las regiones bifasicas, permite determinar cual es el factor limitante de
la difusion de la especie: el coeficiente de difusion, y por extension, la
difusividad de los iones Na* en las fases coexistentes o la velocidad de

avance de la interfase.

Si la variacion de | respecto al tiempo a un determinado E cumple la ley de

Cottrell (Ec. 3.18), es decir, si decrece siguiendo una tendencia dada por

1//t, el mecanismo de intercalacién es de segundo orden, lo que
corresponde al tipo monofasico o solucion sélida (Fig. 3.17a). Si en cambio,
la evolucion de | no se ajusta a la ley de Cottrell (Ec. 3.18), se trata de un
mecanismo de intercalacién de primer orden, es decir, de tipo bifasico. En
este caso, la cinética global estara determinada bien por la difusividad de
los iones Na* en las fases coexistentes o bien por la velocidad de avance
de la interfase. Si el fendmeno limitante es la velocidad de avance de la
interfase, la intensidad de corriente es relativamente constante durante el
tiempo de aplicacion del potencial (Fig. 3.17b). Sin embargo, si | disminuye
frente al tiempo con una tendencia cuasi-lineal, no atribuible a ninguna
funcién matematica, la limitacidén en la cinética de difusién viene dada por
la difusividad de la especie en la nueva fase creada (Fig. 3.17c). Por ultimo,
existen casos en los que | aumenta respecto al tiempo (Fig. 3.17d), lo cual
se atribuye a un mecanismo bifasico en el que se produce un incremento
del area superficial de la interfase, inducido por fendmenos de nucleacién

y crecimiento de la nueva fase.
I(t) = F A Ax (D/m)V2t-1/2 Ec. 3.18

Donde F es la constante de Faraday, A es el area especifica del compuesto,
Ax es la variacion de la concentracién de sodio asociada a la variacion de

potencial AE y D es el coeficiente de difusion.
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a) b)
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Figura 3.17. Representaciones de voltaje y corriente frente al tiempo en
sistemas que a) se comportan seguin un mecanismo de segundo orden; b)
se comportan segin un mecanismo de primer orden con la velocidad de
avance de la interfase como factor limitante; c) se comportan segin un
mecanismo de primer orden con la difusividad de la especie en la nueva fase
como factor limitante; y d) se comportan seglin un mecanismo de primer
orden en el que se produce un incremento del area superficial de la interfase.
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6.3. Espectroscopia de impedancia electroquimica potenciostética
(PEIS)

En un experimento PEIS, se aplica una perturbacién sinusoidal de potencial
AC (Ec. 3.19) a la celda en estado de equilibrio. En respuesta, se obtiene

una sefal sinusoidal de intensidad, segun sea el caso.
E(t) = Eeq + Eeq sen ((Ut) Ec. 3.19

De esta forma, se producen una serie de fendmenos fisicoquimicos en la
celda, cada uno aportando una contribucion a la sefial de impedancia total.
Mediante PEIS, es posible separar estas contribuciones, obteniendo
informacion sobre cada uno de estos fendmenos producidos a un valor de
potencial determinado, ya que se trata de una técnica de caracter
potenciostético. A continuacion, se describen los principales mecanismos
fisicoquimicos que tienen lugar en el seno de la actividad electroquimica de
la celda, junto con sus contribuciones a la impedancia total. Ademas, se
establece una correspondencia entre un proceso dado y su elemento en el
circuito eléctrico equivalente. Las medidas de PEIS realizadas en el
presente trabajo se realizaron mediante celdas Swagelok de 3 electrodos,
con el objetivo de diferenciar correctamente la contribucion del electrodo de
trabajo donde se halla el material estudiado, de la del contraelectrodo, y
obtener por tanto, unos resultados lo mas rigurosos posible.

6.3.1. Transporte idnico a través del electrolito

Normalmente, los fendmenos de transporte mas rapidos en una bateria son
los correspondientes al transporte de los electrones a través del circuito
eléctrico externo y el transporte de iones a través del electrolito desde un
electrodo a otro.3? En términos de impedancia, el transporte electrénico se
ve limitado por la resistencia eléctrica dada por los componentes de la celda
y el circuito eléctrico entre los electrodo. En cuanto al transporte ionico, la

respuesta en la impedancia es debida al proceso de migracion de los iones
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solvatados desde un electrodo al otro. Puede establecerse una
equivalencia de esta respuesta con una resistencia eléctrica, denominada
Rel. El valor de esta resistencia viene dado por la naturaleza del electrolito,
su concentracion y la longitud del recorrido de difusion (DPL, por sus siglas
en inglés, diffusion path length), determinado a su vez por la geometria de
la bateria. Dado que la impedancia correspondiente a estos procesos
posee Unicamente componente real y no depende de la frecuencia de la
perturbacion, se caracteriza por un punto en el eje Re(Z) en un diagrama
Nyquist (Fig. 3.18).

Ref
—_—AAAS—
N
"% Re!
% Re(2)

Figura 3.18. Grafica Nyquist de la impedancia opuesta al transporte i6nico
a través del electrolito. En el inset se muestra el circuito eléctrico
equivalente.

6.3.2. Transferencia de carga

La reaccion redox que se produce durante la actividad electroquimica de
una celda tiene lugar en la interfase entre el electrodo y el electrolito. El
grado en que se dé esta reaccion (la cinética de reaccion) esta limitado por
la energia necesaria para la transferencia de carga, es decir, para la
solvatacion/desolvatacion de los iones moviles en el lado de la interfase
correspondiente al electrolito y la transferencia de electrones desde/hacia

el ion movil durante la reaccion redox que experimenta éste si se trata de
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una half-cell. La respuesta en la impedancia de la posible limitacion que se
dé en la cinética de la reaccion redox es equivalente a una resistencia
eléctrica, denominada R (del inglés charge transfer). El valor de R¢ sera
menor cuanto mas favorecida esté la cinética de la reaccion redox, lo cual
se consigue mediante una mayor superficie de la interfaz electrodo-

electrolito.33

6.3.3. Doble capa eléctrica

Cuando una celda experimenta polarizacion, es decir, cuando su voltaje es
distinto al voltaje de equilibrio del estado en que se encuentra debido a que
la cinética de la reaccion redox esta limitada, da lugar a una acumulacion
de portadores de carga (iones y electrones) a ambos lados de la interfase
electrodo-electrolito, en forma de capa de unos pocos angstroms de grosor.
En otras palabras, al estar la cinética limitada, los iones no acaban de
traspasar la interfase electrodo-electrolito para difundir en el bulk del
electrodo, acumulandose a lo largo de la misma. De esta forma, se genera
una doble capa de cargas a ambos lados de la interfase, siendo la carga
acumulada proporcional a la diferencia E — Eeq. Este fenémeno es
equivalente a un condensador eléctrico, con una capacitancia denominada
Ca (del inglés double layer). En algunos casos en los que el sistema no
responda a un comportamiento de un condensador ideal, es mas apropiado
asignar el proceso de doble capa a un elemento de fase constante, CPE,
gue responde a un comportamiento de condensador no ideal, debido a la
distribuciéon de las frecuencias de relajacion,®* que a su vez se debe, en
baterias, a la presencia de irregularidades en la morfologia del electrodo y
en la interfase electrolito-electrodo. El valor de Cq depende de la superficie
total de la interfase electrodo-electrolito y de la naturaleza de los iones
moviles y de los componentes de la celda. En una grafica Nyquist, un
condensador se ve representado por una linea vertical, ya que Unicamente
la parte imaginaria (eje Y en un grafico Nyquist) de su impedancia depende

de la frecuencia.



CAPITULO 3. METODOS Y TECNICAS EXPERIMENTALES 151

La mencionada acumulacion de carga se da de forma paralela a la
transferencia de carga anteriormente descrita en la interfase electrodo-
electrolito, por lo que el circuito eléctrico equivalente resulta en una
resistencia y un condensador dispuestos en paralelo. En un gréafico Nyquist,
este fendmeno en la superficie se representa como un semicirculo (Fig.
3.19), cuya longitud o diametro corresponde a la resistencia de
transferencia de carga Rc:. El valor de Cq se puede extraer de la siguiente

expresion, que se cumple para el valor maximo de —Im(2):

1
w = EC. 320
RctCa
Rct
—AAA—
S |
= Ca
Rct A
Re(Z)

Figura 3.19. Gréfica Nyquist de la impedancia opuesta a la transferencia de
carga. En el inset se muestra el circuito eléctrico equivalente.

6.3.4. Capa de pasivacion SEI

Como consecuencia de reacciones con el electrolito, se puede dar la
formacion de una capa de pasivacion que recubre el electrodo negativo, en
este caso, de Na metal. Esta capa se conoce como SEl, por las siglas en
inglés de Solid Electrolyte Interface, y se trata de un fendbmeno no deseable
ya que actia en perjuicio del rendimiento electroquimico de la celda,

consumiendo parte del electrodo negativo de sodio y del propio electrolito.
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No obstante, la capa SEI resulta beneficiosa si es estable y evita la continua
reaccion del electrolito con el electrodo, a modo de proteccion. Mediante
espectroscopia EIS es posible determinar su presencia, ya que se
manifiesta como un semicirculo en un grafico Nyquist, similar al del
fenémeno de transferencia de carga. También, el circuito equivalente es el
mismo que en el anterior proceso descrito: una resistencia y un
condensador en paralelo. Sin embargo, el tamafio de este semicirculo es
normalmente mas pequefio comparado con el de la transferencia de carga,

como resultado del delgado grosor de la capa SEI.

6.3.5. Difusion

Cuando se aplica una perturbacion al sistema, ya sea de potencial o
intensidad, el estado de equilibrio se ve alterado. Se produce una situacion
en la que la concentracion de iones es diferente a ambos lados de la
interfase electrodo-electrolito. A partir de entonces, se produce un gradiente
de concentracién, en el que los iones difunden desde la regién de mas
concentracion de los mismos (electrolito) a la regidbn de menos
concentracion (electrodo). Este proceso busca reestablecer el equilibrio, lo
que se conoce por relajacion, concepto descrito en las técnicas
galvanostéticas y potenciostaticas basadas en pulsos. Se produce por tanto
el proceso de difusion hasta que se alcanza una concentracion de
equilibrio, o que supone que la sefal registrada de potencial o intensidad

alcanza también un valor constante.

Si el proceso de difusién se produce en una region cercana a la superficie,
de forma que el DPL (longitud del recorrido de difusion) es pequefio con
respecto al tamafio de la particula por la que difunden los iones, el proceso
ocurre en condicion de difusion semi-infinita. El proceso de difusién semi-
infinita se asigna a un elemento Warburg en el circuito equivalente y se
refleja en un grafico Nyquist como una linea que forma un angulo de 45°
con ambos ejes denominada spike (Fig. 3.20), ya que en su expresion de

impedancia,® la parte real y la parte imaginaria son iguales:
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A A
Zy= 2w _ Aw

Vo Vo

donde Aw es el coeficiente Warburg, que permite el calculo del coeficiente

Ec.3.21

de difusion de los iones en un material dado, el cual se desarrolla mas

adelante.

Im(Z)

45°

Re(Z)

Figura 3.20. Grafica Nyquist de la impedancia opuesta a la difusion. En el
inset se muestra el circuito eléctrico equivalente.

6.3.6. Circuito Randles

El transporte idnico a través del electrolito, la transferencia de carga y la
difusion de los iones en el bulk del material ocurren de forma practicamente
simultdnea durante los procesos de carga y descarga de la celda. Sin
embargo, a nivel atébmico, los iones experimentan estos fenébmenos de
forma consecutiva en su migracién desde un electrodo al otro. Por tanto, el
circuito eléctrico equivalente de esta celda consistiria en una disposicion en
serie de los elementos previamente descritos. Este circuito en particular, se
conoce como circuito Randles debido al autor que lo propuso®® y es uno de
los circuitos mas comunes a los que se ajustan los procesos de una celda

electroquimica de litio o sodio. En la Figura 3.21, se muestra el gréafico



154 CAPITULO 3. METODOS Y TECNICAS EXPERIMENTALES

Nyquist de un circuito Randles, en el que los citados fenbmenos se suceden
de izquierda a derecha, en orden de frecuencia decreciente.

En la practica, lo mas probable es que la respuesta experimental de un
experimento EIS se desvie del comportamiento de un circuito Randles
ideal. Las razones son varias: la presencia de irregularidades en la
morfologia del electrodo (como una superficie no uniforme, o una amplia
distribucion del tamafio de particula) provoca una dispersion de los valores
de los elementos del circuito (resistencias, capacitancias y coeficiente
Warburg), lo cual afecta a la forma de la representacion Nyquist. Por
ejemplo, puede provocar un achatamiento del semicirculo (en estos casos
se emplea un CPE, en lugar de un condensador en el circuito equivalente),
un incremento en la pendiente del elemento Warburg (que apunta a un
comportamiento capacitivo de acumulacién de cargas en la interfase

electrodo-electrolito) o un solapamiento de los distintos procesos.?’

Ref RCE
—AM—QT__— WH
Cu —— Perfil ideal

-Im(2)

, ——— Perfil experimental

Re(2)

Figura 3.21. Gréfica Nyquist de la impedancia de un circuito Randles. En el
inset se muestra el circuito eléctrico equivalente.
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7. Determinacion del coeficiente de difusién por métodos
electroquimicos

El coeficiente de difusion es un parametro que permite cuantificar la
difusividad de una especie movil en un compuesto dado. En el caso de este
trabajo, informa sobre la facilidad con la que difunden los iones en el bulk
del electrodo positivo, siendo sus unidades cm?s. En cuanto a la
determinacion del coeficiente de difusion, se calcula a partir de la respuesta
del sistema a una perturbacién eléctrica. La expresion del coeficiente de
difusion en un compuesto (o en una fase derivada del mismo) cuando se

cumple la condicién de difusion semi-infinita es:38 39

D —( Y )Z(AE)ZD Ec. 3.22
“\ZFa) \ax) “r c. 3.

La expresion se divide en 3 factores:

VY ]
a) Factor morfolégico % : este factor corresponde a la morfologia

del material, ya que incluye pardmetros como el volumen molar Vw,
y el area especifica A del compuesto estudiado. También incluye el
numero de electrones implicados en la reaccion Z, y la constante de

Faraday F.

., . AE ) .
b) Factor termodinamico -, - este factor esta relacionado con la

variacion del potencial con la composicion en sodio del compuesto.
Su valor numérico corresponde a la derivada de la curva E vs. x
obtenida en condiciones de equilibrio en el valor de x al que se
realiza la medida. Cabe destacar que este factor es el que apunta a
gue la expresion del coeficiente de difusidn sea exclusivamente
valida en regiones monofasicas. En las regiones bifasicas, es decir
en los plateaus del perfil E vs. x, este factor es teGricamente igual a
0, lo cual conduce a coeficientes de difusion practicamente nulos,

tratandose ello de un resultado no valido.
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c¢) Factor dinamico Dy: este factor representa la respuesta cinética de
la especie movil a la perturbacion. El factor dinAmico presenta
expresiones distintas para su determinacion en funcién de la técnica
electroquimica que se emplee para producir la perturbacion, las
cuales se describen a continuacion. Sin embargo, dado que se ha
de cumplir la condicion de difusion semi-infinita en cualquiera de los
casos, el valor del factor dinamico es el mismo independientemente

de la técnica empleada.

7.1. Factor dinamico determinado mediante PEIS

El factor dindmico cuando se emplea la técnica PEIS para determinar el

coeficiente de difusion se calcula mediante la siguiente expresion:38

1 2
D, =(——— Ec. 3.23

donde m es la masa de material activo en el electrodo, y Aw el coeficiente
Warburg. Precisamente, en la investigacion que se recoge en esta
Memoria, la técnica PEIS se emplea para obtener el Aw, mediante la
interpretacion de los datos tomados en la regién de frecuencia donde se

cumple la condicion de difusién semi-infinita.

Para hallar Aw, se emplea la expresion Ec. 3.21, que describe la
impedancia de un elemento Warburg. Al tomar de manera independiente

los términos real e imaginario, se tiene que:

Aw
Re(zw) = 7 Ec.3.24

Aw
-Im(Zw) = \/_6 Ec. 3.25
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Por tanto, al tomar cualquiera de las dos componentes y representarla
frente a iw es decir, Re(Zw) frente a iw 0 -Im(Zw) frente a iw se obtendra

una recta cuya pendiente es Aw. Si el sistema se comporta segun un
elemento Warburg ideal, la pendiente del perfil de impedancia seré de 45°,

por lo que Aw sera el mismo independientemente de la componente, real o

=

imaginaria, escogida para su determinacion (Fig. 3.22).

Re(Z) 6 -Im(Z) / ©

Figura 3.22. a) Gréfico Nyquist de un sistema ideal que se comporta segun
un circuito Randles con dos pares R-C en serie; b) Método grafico para la
determinacion de Aw, cuyo valor equivale a la pendiente de la recta obtenida.

m(2)/ Q

Re(Z)/ O

b)

Re(Z) = A, o
pendiente = A,

-im(2) = Ay o™*
pendiente = A,

A2 102
o /s
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Sin embargo, en la mayoria de los casos no se obtiene un comportamiento
Warburg ideal, sino que el perfil de impedancia Warburg presenta ciertos
tramos en los que la pendiente es superior a 45° (Fig. 3.23). Esto ocurre
cuando no se dan condiciones de difusion semi-infinita, es decir, en
situaciones en las que los iones sodio no son capaces de difundir a través
de la interfase electrodo-electrolito, acumulandose en la superficie de la
misma, siendo asignado este fendmeno a un condensador. El perfil de
impedancia de un condensador es una linea vertical, es decir, con
pendiente de 90°. Por tanto, al observar la region de bajas frecuencias de
un grafico Nyquist, correspondiente a procesos de difusion, es posible
determinar si la respuesta del sistema presenta una mayor similitud con un
comportamiento Warburg de difusion o faradaico (si su pendiente se
aproxima a 45°, o bien con un comportamiento tipo condensador o
capacitivo (si su pendiente es muy pronunciada, mas cercana a 90°). En
estos casos, no se puede recurrir a las Ecuaciones 3.24 y 3.25, puesto que
al estar ante un comportamiento no ideal las representaciones citadas no
resultaran en un perfil lineal, y se obtendran distintos valores de Aw para
cada una de dichas ecuaciones. Por lo tanto, se ha de utilizar un método
que permita distinguir la regién del perfil de impedancia en la que se
cumplan las condiciones de difusion semi-infinita. Este método consiste en
representar el producto -Im(Z)*vw frente a w.*® También seria correcto
utilizar la componente real, aunque es mas apropiado utilizar la
componente imaginaria puesto que la componente real es cumulativa, es
decir, arrastra todos los perfiles de impedancia de otros procesos que ya
se han producido a mayores frecuencias, induciendo a posibles
inexactitudes en la determinacion de Aw. Segun la Ecuacion 3.25, la lectura
del valor de -Im(Z)*Yw del tramo horizontal y constante de esta
representacion equivale a Aw, ya que en esa region se cumplen las
condiciones de difusién semi-infinita, que en los casos no ideales se trata
del minimo que presenta la curva (donde el valor de -Im(Z)*vw permanece
relativamente constante). Esta region se ha resaltado en rojo en la (Fig.

3.23b), y se ha establecido su correspondencia en la (Fig. 3.23a), de forma
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que es posible observar en qué zona del grafico Nyquist se cumplen las

condiciones de difusién semi-infinita.

-im(Z) 1 Q

Re(Z)/ Q

_Im(z)*m“I/Z

Figura 3.23. a) Grafico Nyquist de un sistema no ideal, el tramo en rojo
corresponde a la region donde se cumplen las condiciones de difusion semi-
infinita; b) Método grafico para la determinacion de Aw, cuyo valor equivale
al minimo de la curva obtenida.
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7.2. Factor dindmico determinado mediante PITT

Para determinar el factor dinamico del coeficiente de difusion mediante la

técnica PITT, se emplea la siguiente expresion:3°

2
/ t
Dr = ( \/7T_> Ec. 3.26

mAE

El producto IVt se refiere al valor constante que presenta el mismo en una
situacion en la que se cumple la condicion de difusion semi-infinita. Para
ello, la sefial de | debe tener un comportamiento Cottrell, en el que la
intensidad decrece con el tiempo segun la relacién | = K/+/t, siendo K una
constante. Por ultimo, AE representa la variacion de potencial empleada

como perturbacion, y m es la masa de material activo en el electrodo.

Normalmente, el sistema estudiado no seguira la ley Cottrell durante la
totalidad de la evolucion de | con el tiempo. Para hallar la region en la que
si se cumple, es decir, la region en la que se dan condiciones de difusién
semi-infinita, se representa el producto Wt frente a t. Segun la ley de
Cottrell, el valor de IVt correspondiente al tramo horizontal y constante de
esta representacion equivale al valor de Wt empleado en la Ecuacion 3.26
ya que en esa region se cumplen las condiciones de difusién semi-infinita,
que en los casos no ideales se trata del maximo (en carga) o minimo (en
descarga) que presenta la curva (donde el valor de Wt permanece
relativamente constante). Es usual representar la expresion elevada al
cuadrado, (W#)?, para obtener una curva con un MAximo,
independientemente de si se trata del proceso de carga o del proceso de
descarga (donde la corriente tiene signo negativo y el producto ¢
representaria un minimo). Esta region se ha sefialado en rojo en la (Fig.
3.24b), y se ha establecido su correspondencia en la (Fig. 3.24a), de forma
gue es posible observar en qué zona de la relajacion de | frente al tiempo

se cumplen las condiciones de difusién semi-infinita.
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—— Datos experimentales
—— Ley de Cottrell

t
b)
t

Figura 3.24. a) Evolucion de | respecto a t a un voltaje dado, el tramo en
rojo corresponde a la regién donde se cumplen las condiciones de difusion
semi-infinita; b) Método gréafico para la determinacién de (I\/?‘)2 donde se
cumplen condiciones de difusién semi-infinita, cuyo valor equivale al maximo
de la curva obtenida.
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Results from one of the systems of positive electrodes investigated,
HP-B-V20s, are reported in this chapter. Research on HP-B-V20s addresses
the search for positive electrode materials suitable for sodium ion batteries,
as alternatives to lithium ion batteries. This compound, which is the high-
pressure polymorph of V205, delivers a good electrochemical performance
when tested as the positive electrode for lithium ion batteries.: Dompablo et
al. demonstrated that HP-B-V20s is able to intercalate up to 2 Li*/f.u.,
corresponding to a capacity of 250 mAh/g, very close to the theoretical
capacity for the reduction of V°* to V4. Furthermore, capacity remains
constant upon cycling (more than 80 cycles). Therefore, the present work
followed one of the usual approaches concerning the research of sodium
intercalation electrodes: to study the electrochemical performance of a
compound as positive electrode for sodium batteries, which previously
showed promising electrochemical results as the positive electrode for

lithium batteries.

The outline of the chapter consists in a comparison of commercially
available ambient pressure a-V20s, and high-pressure HP-B-V20s,
regarding their crystal structure, morphology, chemical properties as well as

their electrochemical performance.

1. Structural and morphological characterization

Figure 4.1 shows the XRD patterns of a- and HP-B-V20s. As expected,
different diffraction profiles are obtained, which points out the fact that
important structural changes have taken place during the high-pressure
treatment. Ambient pressure a-V20s crystalizes with an orthorhombic
structure (space group Pmmn) and the fitting of its XRD data by the Rietveld
method has been carried out based on structural data obtained by Enjalbert
et al.2 On the other hand, XRD profile fitting of high-pressure HP-B-V20s,
with monoclinic structure (space group P21/m), is based on structural data
proposed by Filonenko et al.® Results from these refinements (Table 4.1)

reveal changes in the lattice parameters of V20s, showing a decrease of
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unit cell volume, characteristic of compounds obtained by high-pressure

methods.
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Figure 4.1. XRD patterns of a-V,0s and HP-3-V.0s polymorphs. Selected
indexed reflections are indicated.

Table 4.1. Refined crystallographic parameters of a-V.Os and HP-3-V,0s
polymorphs.

a-V20s HP-B-V20s5
alA 11.52068(59) 7.12106(7)
b/A 3.56688(20) 3.57449(4)
c/A 4.37653(24) 6.29023(6)
al® 90 90
Blo° 90 90.08852(44)
ylo 90 90
Z 2 2
Unit cell volume / A3 179.844(17) 160.112(3)
Space group Pmmn P21/m

a-V20s: Ry = 6.19%; Rup = 8.60%; Rexp = 2.54%; Reragg = 11.9% x2 = 11.4
B-V20s: Ry = 4.11%: Rup = 6.05%; Rexp = 1.78%; Reragg = 1.20%; ¥ = 15.5
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Neutron diffraction (ND) and synchrotron diffraction (SD) techniques
performed on HP--V20s allow to accurately determine atomic positions and
bond distances, as well as to reinforce the previous structural results (Fig.
4.2). Table 4.2 shows structural parameters obtained through Rietveld
refinement of these profiles. It can be observed, indeed, that they are in
good agreement with conventional XRD results. On the other hand, atomic
positions and bond distances are listed in Tables 4.3 and 4.4, respectively.
It is important to note that synchrotron diffraction is a more reliable
technique than neutron diffraction when it comes to determine vanadium
atomic positions since neutron scattering length of vanadium is very low.*
However, determination of oxygen atomic positions is more accurate in the
case of neutron diffraction, since light elements are not accurately detected

by X-ray diffraction.

Table 4.2. Refined lattice parameters of HP-3-V20s obtained by XRD, ND
and SD.

XRD ND SD
alh 7.12106(7) 7.06894(42) 7.11971(21)
b/A 3.57449(4) 3.57503(18) 3.58082(10)
cl/A 6.29023(6) 6.27669(34) 6.29476(18)
Blo° 90.088(44) 90.205(94) 90.116(26)
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Figure 4.2. HP-B-V.0Os patterns fitted by the Rietveld method and obtained
by means of a) X-ray diffraction, b) neutron diffraction and c) synchrotron
diffraction. Red points: experimental pattern; black solid line: calculated
pattern; bottom blue line: difference between experimental and calculated
patterns; green vertical bars: position of Bragg reflections.



CHAPTER 4. STUDY AND CHARACTERIZATION OF HIGH-PRESSURE

POLYMORPH [3-V20s AS POSITIVE ELECTRODE FOR SODIUM ION BATTERIES

173

Table 4.3. Refined atomic positions, isotropic thermal displacement factors
and occupancies of HP-B-V.Os obtained by neutron diffraction and

synchrotron diffraction techniques.

Atom | Site X y z Occupancy Biso
vi | o 0.09997(21) 0.25 0.80991(36) 1 0.224(17)
e
0.10010(17) 0.25 0.80841(20) 1 0.272(11)
v | o 0.27887(38) 0.25 0.25945(44) 1 0.224(17)
e
0.27912(15) 0.25 0.25986(26) 1 0.272(11)
- ) 0.82053(64) 0.75 0.43896(72) 1 1
e
0.82044(63) 0.75 0.43761(84) 1 1
o | > 0.96525(30) 0.25 0.14728(49) 1 1
e
0.49730(56) 0.25 0.14382(68) 1 1
0.49917(21) 0.25 0.33922(19) 1 1
03 2e
0.49730(56) 0.25 0.33947(72) 1 1
0.31787(71) 0.25 0.96226(64) 1 1
o4 2e
0.31637(64) 0.25 0.96141(79) 1 1
0.21540(53) 0.75 0.27336(40) 1 1
05 2e
0.21381(51) 0.75 0.27160(77) 1 1
Technigues legend: and SD
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Table 4.4. Bond distances of HP-B-V.0s obtained by neutron diffraction and
synchrotron diffraction techniques.

Bond Bond distance / A

1.665(5)
V1i-01

1.651(6)

2.330(3)
V1-02

2.311(6)

1.866(2)
V1-02

1.876(2)

1.866(2)
V1-02

1.876(2)

1.822(5)
V1-04

1.708(7)

2.305(3)
V1-05

2.180(6)

2.025(9)
V2 -01

2.064(8)

2.341(1)
V2 -02

2.298(6)

1.646(3)
V2 - 03

1.588(6)

1.890(3)
V2 -04

1.887(8)

1.845(6)
V2 - 05

1.876(2)

1.845(6)
V2 - 05

1.876(2)

Technigues legend: and SD
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Regarding the morphology, SEM images reveal several differences
between both polymorphs. These differences can be observed in Figure 4.3:
a-V20s is composed of loose grain-like particles with an average size of 1
pMm, leading to clusters with a size of more than 10 um (Fig. 4.3a); on the
other hand, HP-B-V20s patrticles are rather sharp, with well-defined edges,
and more dispersed (Fig. 4.3a). These primary particles exhibit a size of 1

— 5 ym approximately.

Figure 4.3. SEM images of a) a-V,0s and b) HP--V.0s
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Figure 4.4 displays nitrogen adsorption-desorption isotherms of HP-3-V20s,
obtained by the BET method. This isotherm corresponds to type I,
according to the classification made by Brunauer et al.,> which is
characteristic of non-porous solids. In addition, BET method allows the
determination of specific area of the studied compound, which is a
parameter required for the calculation of diffusion coefficient (see Chapter
3, Section 7). For HP-B-V20s, the specific area is 2.91 + 0.08 m?/g. Both
high particle size and low specific are allow to anticipate a limited kinetics of

sodium diffusion.
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Figure 4.4. Nitrogen adsorption-desorption isotherms of HP-f3-V2Os.

2. Chemical characterization

Determination of the optical band gap, which corresponds to the energy
difference between the top of the valence band and the bottom of the
conduction band, provides information about the conductivity of a given
compound: the larger the band gap, the lower the conductivity is. To carry
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out this determination, diffuse reflectance spectroscopy was employed (Fig.
4.5a), whose data were processed in order to obtain the Kubelka-Munk
expression. According to this expression, the value of x-intercept resulting
from the projection of the linear section in Figure 4.5b is equal to the band-
gap energy. Therefore, the value of band gap energy obtained for HP-§3-
V20s is 1.995 eV.
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Figure 4.5. a) Diffuse reflectance spectrum of HP-B-V.Os powder;
b) Kubelka-Munk plot of diffuse reflectance spectrum of HP-3-V20s; the blue
line represents the projection of the linear section.
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When comparing this value with that reported for a-V20s, 2.6 eV,° it can be
concluded that the high-pressure polymorph, with a lower band gap energy,
has a better electrical conductivity. Moreover, these energy values are in
good agreement with the color displayed by both compounds: HP-B-V20s
shows a dark reddish color, since it absorbs almost the entire visible
spectrum, only reflecting the colors corresponding to energy values below
2 eV, that is, the red tones from the less energetic end of the visible
spectrum; on the other hand, due to the larger band-gap energy of a-V20s,
this compound also reflects tones from the orange-yellow zone of the visible

spectrum, explaining its shiny orange color.

X-ray Photoelectron Spectroscopy (XPS) measurements were carried out
on a- and HP-B-V20s. This study allows the detection of any possible
changes in the oxidation state of vanadium after applying high pressure to
the commercial compound a-V20s. Figure 4.6 depicts spectra
corresponding to vanadium and oxygen signals for both polymorphs.
Concerning O 1s signal in Figure 4.6, it can be observed that it is composed
of three different peaks, located at 533, 532 and 530 eV, which correspond
to O-V, O=C and O-C oxygen groups, respectively.”® O-V signal is
attributed to the analyzed compounds, while O=C and O-C peaks come
from surface contamination. The V 2p signal is divided into two components:
V 2pizand V 2ps2. Both can be deconvoluted in two peaks, corresponding
to two different oxidation states of vanadium: V>* and V#*. Since V 2pan
signal exhibits more intensity, the V>*/V4* ratio is determined from this peak,
ie. from V5 and V% components located at 517.2 and 516 eV,
respectively.’® It can be observed that spectra (Fig. 4.6) and signal
contributions (Table 4.5) from both polymorphs are quite similar, which
allows to conclude that no change in oxidation state of vanadium has taken
place during the synthesis of high-pressure HP-B-V20s, that is, chemical
composition of the studied compound remains unchanged after the high-
pressure treatment. Nevertheless, there is a residual amount of V4* in both

polymorphs, likely due to the presence of impurities. In any case, it is not
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caused by the high-pressure synthesis, since that residual amount is

already present in the commercial compound.

Intensity / a. u.

550 540 530 520 510
Binding energy / eV

Intensity / a. u.

550 540 530 520 510
Binding energy / eV

Figure 4.6. XPS spectra of a) a-V.0s and b) HP-B-V.Os in the selected
region 506 — 545 eV. Signal contributions and deconvoluted peaks are

depicted and labelled.
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Table 4.5. Position and contribution of the different signals from XPS spectra
of a-V20s and HP-B-V.0s. V°>*/V#* ratio for both compounds is reported as
well.

Peak contribution/ %  Binding energy / eV a-V20s HP-3-V20s5
O-V 530 24.2 21.8
O 1s Oo=C 532 13.3 12.7
O-C 533 2.0 3.8
\Vah 517.2 8.7 8.9
V 2p32
A+ 516 1.3 0.9
C-C/C-H 284.8 40.4 38.3
C 1s Cc-O0 286.1 8.3 10.6
C=0 289 2.0 2.9
% V°* 87.3 90.8
Vo4 ratio
% V4 12.7 9.2

In order to shed light on the similarities and differences between a- and
HP-B-V20s polymorphs concerning their chemical properties, ex situ X-ray
Absorption Spectroscopy (XAS) experiments were performed on both
phases. Figure 4.7a depicts vanadium K-edge spectra of a- and HP-3-V20s.
A pre-edge signal is observed, which is ascribed to transitions of electrons
occupying 1s orbitals to bound p-hybridized d-states.'! 12 In addition, this
signal is closely related to the loss of centro-symmetry of vanadium sites.
As can be deduced from the same position of the pre-edge signal of both
compounds, oxidation state of vanadium remains unchanged, which
confirms results obtained from XPS technique. However, pre-edge peak
intensity increases for HP-B-V20s, pointing to a decrease of symmetry of
vanadium sites. This is consistent with the fact that the a-V20s structure is
based on centrosymmetric VOs square pyramids, thus exhibiting a higher
symmetry than the HP-B-V20s structure, which is built up of distorted VOs

octahedra.
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Figure 4.7. a) X-ray absorption spectra of a-V,0Os and HP-B-V:0s
polymorphs; b) Derivative plot of X-ray absorption spectra of a-V.0s and

HP-B-V20s.
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The edge position can also supply information about oxidation state of
vanadium, although it is affected by the structure: because of this, a- and
HP-B-V20s edge position is not exactly the same. Thus, a structural change
takes place during the high-pressure synthesis as expected, since it has
been previously confirmed that the oxidation state of vanadium remains
unchanged. On the other hand, the derivative plot of the previous spectra
(Fig. 4.7b) allows to assert that oxidation state of vanadium in HP-3-V20s is
the same as that in a-V20s, V°*, as inferred from the similar slope of the
drop of the main signal, at 5470 — 5471 eV.

3. Electrochemical characterization

Figure 4.8 shows the three first cyclic voltammograms (CV) of a cell bearing
HP-B-V20s as the positive electrode vs. Na*/Na, with 1M NaClOa4 solution in
EC:PC as the electrolyte. Regarding the experimental conditions, sweep
rate was 10 mV/10 min, and cycling was performed in the 3.6 — 2.0 V vs.
Na*/Na potential window. Concerning the cathodic curve of the first cycle,
corresponding to the reduction step and located at the bottom half of the
voltammogram, two peaks are observed, centered at 3.1 (peak A) and
2.5 V (peak B), respectively. They are ascribed to two electrochemical
processes, which points to the fact that reduction of V°* to V4* occurs,
apparently, in two steps. However, the pronounced asymmetry and the
shoulder on the lower potential side of peak A indicate that, at least, two
different processes are involved in this signal. On the other hand, in the
corresponding anodic oxidation curve at the top half of the voltammogram,
two intense peaks, labelled as C and D, appear at 3.15 and 3.4 V. Their
different profiles and potential separation when compared with peaks A and
B do not allow to establish a full correspondence between observed
reduction and oxidation processes. In addition, reduction wave of cycle 2
shows significant differences with the reduction wave of the first cycle.
These observations suggest that an irreversible transformation has taken

place during the first reduction. The subsequent reduction and oxidation
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processes are reversible though, as can be inferred from second and third
cycles. The decrease of signal intensity upon cycling is related to a loss of
capacity, i.e. amount of (de)intercalated sodium, as shown by the

galvanostatic experiments mentioned below.
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Figure 4.8. Cyclic voltammograms corresponding to the first three cycles of
a HP-B-V20s vs. Na cell.

Figure 4.9 shows discharge-charge curves, also referred to as E vs. X
profiles, corresponding to the three first cycles of a cell with the same
configuration as the one described in the previous paragraph. The current
applied corresponds to a C/20 rate. It can be observed that, during the first
cycle, the compound intercalates 0.96 Na*, which is equivalent to a specific
capacity of 141.4 mAh/g though it decreases in the following cycles. In the
discharge curve, the profile displays three clearly defined plateaus, which
are ascribed to three processes involved in the reduction of vanadium: the

first one at 3.2 V; the second one, which, in turn, seems to imply other
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processes, centered at 3 V; and the third one at 2.6 V. These three
processes observed in discharge correspond to the three peaks observed
in the CV (reductive wave) (Fig. 4.8), although at slightly different potentials
due to polarization, i.e. non-equilibrium state caused by the slow kinetics of
redox processes and internal resistance of the cell. Furthermore, the charge
curve shows two plateaus, attributed to two processes, previously observed
in Figure 4.8.

Specific capacity / mAh/g
0 50 100 150
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0 02 04 06 08 1
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Figure 4.9. First three discharge-charge cycles at C/20 of a HP-3-V,0s vs. Na cell.

To study the cyclability of HP-B-V20s, evolution of specific capacity with
number of cycles at different current rates is shown in Figure 4.10. At each
current rate, a capacity loss is observed along the first cycles before
reaching stable values. In the case of C/20 and C/10 current rates, once the
abrupt capacity loss has stopped after the first 8 and 12 cycles (at 96 and

72 mAh/g, respectively), another effect becomes evident: capacity
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increases upon cycling, which could be ascribed to electrochemical milling
phenomenon. This phenomenon consists in the formation of structural
defects such as dislocations, stacking faults or even macroscopic cracks in
the intercalation compound, which are caused by structural strains that the
material withstands under consecutive sodium intercalation and extraction
processes. This gives rise to a higher electrode active surface, enhancing
kinetics of the reaction, thus decreasing polarization, which leads to a larger
amount of intercalated sodium in a given potential range, and so, to a higher
specific capacity. At higher current rates, like C/5, alleviation of polarization
caused by electrochemical milling phenomena is not enough to compensate
polarization caused by such a relatively higher current: use of a higher
current value entails a higher sodium insertion/extraction rate. This prevents
the system from achieving the equilibrium state, thus causing polarization.
As a result, at C/5 current rate, there is no increase of specific capacity. In
addition, Figure 4.10 also shows the electrochemical cycling behavior of
a-V20s, performed under identical experimental conditions. It can be
observed that a-V20s displays a very different behavior: even if the first
discharge delivers a specific capacity of 110 mAh/g, an important loss of
capacity is observed after the first cycle, thus showing that the commercial
compound is not suitable for its use as the positive electrode in sodium
batteries. It is important to note that many authors studied the
electrochemical behavior of a-V20s, and acceptable electrochemical activity
is only observed through synthesis procedures that provide special

morphologies like nanoparticles, nanocomposites or xerogels.*3
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Figure 4.10. Specific capacity vs. Na‘/Na as a function of number of cycles
for HP-B-V.0s at different current rates and commercial a-V.0s at C/20 rate.

Figure 4.11 shows the cyclability behavior of HP-3-V20s vs. Na*/Na under
different current conditions. In this case, the cell was cycled applying
different, increasing current rates in intervals of five cycles, concluding with
five cycles at the initial current rate. At low current rates, a good
electrochemical response is delivered, keeping more than 50% of initial
capacity at C/5 current rate. In addition, after an initial loss in the first cycles,
capacity remains fairly stable at the same current rate. Nonetheless, an
almost total loss of capacity happens at 1C current rate, although specific

capacity is greatly recovered when returning to C/20 current rate.
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Figure 4.11. Variation of specific capacity of a sodium half-cell of HP-3-V20s
at different, successive C/n current rates.

All these observations point out that, even if the intrinsic electrochemical
behavior of HP-B-V20s is acceptable, the electrochemical processes show
a kinetic limitation, which inhibits mass diffusion at high current rates. The
explanation lies in the large particle size, which is closely related with the
specific surface of the compound, that is, the surface exposed to redox
reaction with sodium ions, as demonstrated by the electrochemical milling
phenomenon. Due to the nature of the high-pressure synthesis of
HP-B-V20s, it is difficult to obtain particles with a very small size and hence
a high specific surface. However, in this work, some modifications of the
material have been carried out, which lead to an optimization of the results.

These are described in Chapter 6.
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4. Comparison of pristine and post-mortem HP-B-V20s

In this section, a comparison between pristine and post-mortem electrodes
of HP-B-V20s is presented, aiming to shed light on the phenomena that

occur in the studied compound upon electrochemical cycling.

In the previous section, the increase of specific capacity with cycling was
attributed to electrochemical milling phenomenon (Fig. 4.10), which implies
an increment of electrode surface area. Thus, an improved electrochemical
activity is achieved and so, a higher specific capacity. This assumption is
reinforced by the two SEM micrographs shown in Figure 4.12, which
correspond to a HP-B-V20s pristine electrode before electrochemical cycling
(Fig. 4.12a), and a HP-B-V20s5 post-mortem electrode after 150
discharge/charge cycles at C/5 current rate (Fig. 4.12b). PVDF binder
polymer can be observed (yellow crosses), which is part of the electrodes,
as well as remaining particles of glass fiber separator (blue crosses).
However, the most remarkable characteristic is that, during cycling,
exfoliation due to electrochemical milling took place, which may effectively
result in a higher specific surface compared with pristine compound.
Therefore, a higher specific capacity is achieved, as shown in Figure 4.10.

A comparison of XRD patterns of pristine and post-mortem HP-B-V20s after
150 cycles reveals changes that have taken place in the active material.
The XRD profile of post-mortem HP-B-V20s shows that the cycled
compound is still crystalline (Fig. 4.13). Nonetheless, differences in XRD
profiles point to a change of the crystal structure of HP-B-V20s, as deduced
from the different unit cell parameters for both compounds (Table 4.6),
obtained by Lebail fitting (assuming that space group P2i/m remains
unchanged after cycling). Particularly remarkable is the increase of the a
parameter, which fairly corresponds to the interlayer spacing (since g angle
is very close to 90°), as well as an increase of the unit cell volume. The
expansion of this spacing is explained by the sodium ion intercalation into
the interlayer space during the electrochemical discharge, in order to

accommodate the intercalated ions.
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Figure 4.12. SEM images of a) a pristine HP-B-V20s electrode, and b) a
HP-B-V.0s electrode after 150 discharge-charge cycles at C/5 rate. Yellow
crosses indicate PVDF binder, blue crosses indicate glass fiber separator
remains and red arrows indicate the cleavage observed in HP-B-V.Os
particles.
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Figure 4.13. XRD patterns of a) pristine and b) post-mortem HP-3-V20s after
150 cycles. + represents aluminum reflections (used as electrode current
collector), * represents reflections of unknown impurities.

Table 4.6. Refined lattice parameters for pristine and post-mortem
HP-B-V20s.

Pristine Post-mortem

alA 7.12106(7) 10.30737(6)
b/A 3.57449(4) 3.72813(8)
c/A 6.29023(6) 6.36857(9)
B/° 90.088(52) 94.285(16)
Volflj‘rirt]ec‘f'kg 160.112(3) 244.042(3)




CHAPTER 4. STUDY AND CHARACTERIZATION OF HIGH-PRESSURE
POLYMORPH [3-V20s AS POSITIVE ELECTRODE FOR SODIUM ION BATTERIES 191

Finally, results from EIS impedance spectroscopy also reveal the effect of
the transformations produced by the electrochemical cycling of HP-3-V20s.
Figure 4.14 shows Nyquist plots of a pristine electrode, after 4 cycles and
150 cycles at C/5 current rate. These measurements were carried out in a
two-electrode cell; thus, impedance between working electrode (cathode)
and counter electrode (anode) was measured. The spectra of both pristine
electrode and electrode corresponding to cycle 150 are satisfactorily fitted
employing the equivalent circuit shown in the inset of Figure 4.14a. Both
spectra display a depressed semicircle at high-intermediate frequencies.
However, this single depressed semicircle likely involves two semicircles
ascribed to two different processes, which overlap due to the fact that the
two physical phenomena have very close relaxation frequencies.'* After the
semicircle, a linear variation with a 45° slope is observed in both spectra in
the low frequency range. The equivalent electrical circuit employed for data
fitting has been previously used for related compounds by several
authors.'® 16 Concerning the spectrum of the HP-B-V20s electrode after 4
cycles, the linear section was not properly observed due to data dispersion;
therefore, the Warburg element was removed from the equivalent circuit
corresponding to the fitting of this spectrum (inset of Figure 4.14b). Each
element of the mentioned equivalent circuits is ascribed to a different
physical-chemical process. Re corresponds to the low resistance of the
electrolyte and the electrochemical cell components, shown in the Nyquist
plot as the x-intercept at high frequencies values. Rsg resistance, in parallel
with the CPE Qsg;, accounts for the impedance of the sodium anode
covered with a SEI passivating layer, caused by side reactions with the
electrolyte at the operation potential. This R-CPE element is expressed as
a depressed semicircle in the Nyquist plot. Afterwards, there is another
parallel R-CPE element, which describes the resistance of the charge
transfer process (Rct) and the double electrical layer capacitance (Qa) at the
electrode-electrolyte interface. CPEs have been employed instead of pure
capacitors, since the system does not follow an ideal behavior (as deduced

from the depressed semicircles), because of the presence of irregularities
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on the electrode morphology and on its interface with the electrolyte
(roughness, non-uniformity, etc). A CPE element is defined by its
pseudocapacitance Q and its exponent n which accounts for the ideality of
the system (n = 1 for an ideal, pure capacitor). Besides, the Warburg
element is ascribed to the diffusion process of sodium ions into the particles
of HP-B-V20s that are part of the electrode. Finally, the used equivalent
circuit shows a CPE after the Warburg element. The pseudocapacitance of
this element Qacc Mmodels the deviation from the 45° slope of the spike
observed in the low frequency range. This impedance behavior accounts for
charge accumulation phenomena on the electrode surface once the
maximum diffusion capacity (in terms of number of sodium ions) of the

electrode material is reached.1’ 18

The red solid line depicts the fitting of experimental data to the equivalent
circuits shown in the insets of Figure 4.14. The fitting results for resistances
and pseudocapacitances are listed in Table 4.7 for the three different cycling
states of HP-B-V20s. Due to the overlap of the two depressed semicircles
elements from each spectrum, it would not be proper to extract conclusions
regarding the changes in the individual processes associated with them.
However, total sum of resistances Rsei + Rct can be analyzed, which
account for the resistance of sodium ion migration through both electrode-
electrolyte interfaces (i.e. from positive and negative electrodes) and the
charge transfer process in both electrodes. Therefore, it can be observed
that total resistance of the cell with pristine electrode is the largest, which
decreases considerably upon cycling, revealing some kind of activation
process of the compound between pristine and sodiated states. This
variation may be related with a change in the electrode-electrolyte
interphase due to the formation of a different phase after an irreversible
phase transition, which takes place in the very first discharge, as seen in
CV profiles (Fig. 4.8). After 150 cycles, the sum of resistance has increased
compared with that corresponding to cycle 4, as expected due to cell aging
(concerning both positive and negative electrodes, as well as the electrolyte,

due to consumption of sodium ions in the electrode-electrolyte interfaces).
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Still, this resistance is much lower than that for the cell with pristine
electrode. This points to the high kinetic limitation for sodium diffusion in

pristine HP-B-V20s, which seems to be alleviated upon cycling.
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Figure 4.14. a) Nyquist plots of HP-B-V.0s and their fitting (red line): pristine
and after cycles 4 and 150; b) Detailed view of the selected region of Fig
4.14a. At the top of the figure, the equivalent electrical circuit on the left was
employed for data fitting of pristine HP-3-V.Os and after 150 cycles, while the
circuit on the right was employed for data fitting of HP-3-V.Os after 4 cycles.
Frequency values for selected data points are provided as references.
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Table 4.7. Fitted parameters, including resistance, capacitance and
exponent n indicative of the deviation from ideality of the CPE elements for
HP-B3-V20s at pristine state, after 4 cycles and after 150 cycles.

Pristine Cycle 4 Cycle 150
Rel / Q 17.08 17.77 19.34
Rsel / Q 650.4 33.74 38.36
Qsel / Fs™t 4.56 x 10® 2.11 x 10° 4.75 x 10
CPEsg
n 0.82 0.70 0.76
Ret/ Q 402.5 68.93 115.3
Qui / F st 5.33 x 104 2.14 x 10°° 7.08 x 10°°
CPEua
n 0.68 0.89 0.80
Qacc / F st 2.31 x 1072 5.89 x 1072
CPEaCC
n 0.61 0.54

The Warburg element causing the spike that appears in the low frequency
range can be used for the determination of the sodium diffusion coefficient.
From the experimental data shown in Figure 4.14, diffusion coefficient could
only be calculated for the electrodes corresponding to pristine compound
and cycle 150, since they display a Warburg element on their Nyquist plots.
To determine Dna+, Equations 3.22 and 3.23 are employed. Figure 4.15
shows the determination of Aw, while Table 4.8 lists the required parameters
for the calculation of the diffusion coefficient. It has been assumed that
specific area value A does not change upon cycling, even if it likely does,
since it is not possible to carry out BET adsorption measurements to

determine this value from the electrode after 150 cycles, as the amount of
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sample is not enough for this kind of experiments. In addition, pores and
micropores could be completely covered by products derived from cycling,
carbon, binder, electrolyte decomposition, etc. Molar volume Vu has been
determined from crystallographic density of both compounds, and from unit
cell volume and the number of molecules per unit cell. Regarding the
sodium diffusion coefficient values obtained, it can be observed that Dna+ Of
the pristine compound is one order of magnitude lower than that obtained
after 150 cycles. These results support, as previously suggested, the
kinetics limitation of the pristine compound inasmuch as sodium diffusion is
impeded. However, sodium diffusion process improves upon cycling, as
observed by the increase of Dnax.
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Figure 4.15. Graphic determination of the Warburg coefficient Aw of pristine
HP-B-V.0s and after 150 cycles. Red crosses indicate the curve minima,
whose values are also reported.
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Table 4.8. Parameters required for the determination of sodium diffusion
coefficient in pristine HP-3-V0s and after 150 cycles.

Pristine Cycle 150
Vm / cm3/mol 48.08 73.49
A [ m2/g 2.9098 2.9098*
dE/dx / V mol -59.835 -62.112
m / mg 5.198 5.198
Aw / Q/s?? 328.1 203.2
Dna+ / cm?/s 1.81 x 1013 1.18 x 10°*?

* Assumed to be the same as in the pristine compound
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Conclusions

Application of high-pressure and high-temperature on ambient pressure
phase a-V20s leads to the high-pressure polymorph HP-B-V20s. Results
from XPS and XAS spectroscopies confirm that chemical composition and
oxidation state of vanadium remains unchanged in both polymorphs. Upon
the application of high pressure, a structural change of the vanadium-
oxygen framework takes place, leading to a structure that is suitable for
intercalation of sodium, even if high-pressure synthesis usually give rise to
the formation of denser compounds with fewer vacancies available for
intercalation. In addition, electrochemical chemistry of HP--V20s towards
sodium makes this polymorph an interesting compound to be investigated
as positive electrode material. Thus, for the first time, high-pressure
polymorph HP-B-V20s is reported as a new sodium insertion material. It
intercalates up to ca. 1 Na* per formula unit in the 3.6 — 2 V potential range,
which corresponds to a specific discharge capacity of 147 mAh/g. With
regard to its potential application as positive electrode in sodium ion
batteries, HP-B-V20s delivers an appealing specific energy of 410 Wh/kg.
Nevertheless, the electrochemistry of HP-B-V20s5 vs Na*/Na shows some
issues that need to be addressed, such as its moderate cyclability and poor
electrochemical behavior at high current rates. The study of a post-mortem,
cycled HP-B-V20s electrode allowed to detect an irreversible change on the
structure and morphology upon sodium intercalation. However, this
irreversibility enhances the electrochemical properties of the compound:
after the transformation, a decrease of the charge transfer resistance and
the increase of the sodium diffusion coefficient have been observed.
Although high-pressure materials may show some limitations regarding
large-scale production, the appealing electrochemical performance of
HP-B-V20s reported in this chapter could trigger the exploration of new and
simpler ways to synthesize this compound. Our attempts to synthesize
HP-B-V20s through high-energy ball milling resulted unsuccessful so far,

though.
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In view of the several processes occurring during the electrochemical
cycling of HP-B-V20s versus sodium and the voltage-composition profile
exhibited by this compound, described in Chapter 4 of this work, the
existence of several HP-3-V20s intercalated phases with different amount
of sodium became evident. Therefore, in order to obtain a deeper
comprehension of the behavior of HP-B-V20s upon cycling, sodium

intercalated phases were characterized.

Thus, in this chapter, HP-B-V20s has been further investigated following the
results presented in Chapter 4: on one hand, a deeper insight into the
electrochemical behavior of this compound has been accomplished, as well
as a study of the structural changes upon sodium intercalation and the
crystalline structure of HP-B-NaxV20s phases, employing in situ/operando
SD. On the other hand, chemical characterization of the HP-B-NaxV20s
phases formed upon cycling was carried out, by means of XPS and in
situ/operando XAS spectroscopies. Finally, HP-B-NaxV20s phases were

studied concerning their kinetics and mass diffusion processes.

1. The phase diagram of the Na — HP-B-V20s system

Figure 5.1 shows the open circuit voltage (OCV) of a cell bearing HP-B-V20s
as the positive electrode and Na as the negative electrode, during the first
discharge-charge cycle in galvanostatic intermittent mode (GITT). This
technique allows to reduce polarization of the cell when compared with
galvanostatic experiments at constant current (Fig. 4.9), since the system
is allowed to get close to equilibrium conditions (regarding the voltage)
before a new current pulse is applied (see Chapter 3, Section 6.1). In
particular, the experiment consisted in applying a C/20 current during 30
min (corresponding to an increment of 0.025 Na*) followed by a relaxation
lapse of 4 h. Voltage for this experiment ranged from 3.6 to 2.0 V. The upper
voltage region is characterized by a long plateau centered at 3.3 V, which
is ascribed to a first order phase transition (biphasic region). Around 3.1V,

potential steadily decreases in a narrow compositional range (region I),
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indicating the existence of a narrow monophasic, or solid solution, region.
Between 3.1 V and 2.9 V a pseudo-plateau is observed, likely
corresponding to another two-phase region. The existence of a narrow solid
solution separating two biphasic regions at a very close potential to each
other is in good agreement with the fact that reduction peak A in the CV
shown in Figure 4.8 seemed to involve at least two different processes. At
ca. 2.6 V, a third plateau can be observed, which is ascribed to the reduction
peak B from Figure 4.8. It separates two other narrow monophasic ranges
(regions Il and lll). Taking into consideration these features from the
discharge curve in Figure 5.1, the following compositional ranges can be
assigned to individual sodiated HP-B-NaxV20s phases formed during the

first reduction:

a) Phase I: x = 0.40 — 0.45 Na*; Nao.40V20s5 — Nao.45V20s
b) Phase Il: x = 0.65 — 0.7 Na*; Nao.s5V205 — Nao.70V20s5
c) Phase lll: 0.9 — 1.0 Na*; Nao.9oV20s5 — NaV20s5

Selected compositions for each solid solution region were Nao.4V20s for
Phase I, Nao.7V20s for Phase Il and NaV20s for Phase Ill, and from now on,
these compositions will be used to represent the compositional ranges to
which they belong. Formation of a NaV20s phase corresponds to the
maximum amount of sodium that can be reversibly intercalated in
HP-B-V20s in this voltage window (1 Na* per formula unit). The charge curve
depicted in the GITT experiment shown in Figure 5.1 also displays voltage
features similar to those observed in the discharge curve, though the region
corresponding to the Nao.7V20s phase is not clearly observed. It is important
to note that, in the case of sodium intercalation, it is not unusual for the
reaction path to proceed differently during discharge and charge, which
caused controversy in deeply studied positive electrode materials, like
NaFePOa.1 2
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Figure 5.1. Open circuit voltage discharge-charge cycle of a sodium half-cell
bearing HP-3-V20s as the positive electrode (red line). The black line depicts
the potential steps, showing the relaxation of voltage. Sodiated phases I, II
and lll regions are highlighted.

Since the E vs. x profile (Fig. 5.1) seems to be quite complex, pointing to
several structural phase transitions, a PITT experiment was run to shed light
on the nature of these transformations and to determine the exact
compositional ranges of the phases formed by sodium insertion. Figure 5.2
shows the evolution of current with time, i.e. current relaxation, and the
voltage of the corresponding step. This profile corresponds to the reduction
process, from OCV to 2 V, using 10 mV voltage steps every 8 hours. The
blue line of Figure 5.2 links the last point of each current relaxation. Each
peak traced by the blue line corresponds to a different redox process (much
like in CV technique). Comparing these results with Figure 5.1, it can be
concluded that the high voltage process, labelled as A1 and Az in Figure 5.2
and assigned to the plateau centered at 3.3 V in Figure 5.1, consists in two
different redox processes (as two peaks appeared). The pseudo-plateau
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between 3.1 and 2.9 V (Fig. 5.1) is also originated by two different
processes, represented by peaks B and C in Figure 5.2, which are
separated by a valley. The same happens in the lower voltage intercalation
process: two separated peaks, D and E, ascribed to two processes within
the plateau observed at 2.6 V in Figure 5.1. Note that valleys correspond to
voltage drops in the E vs. x curve (Fig. 5.1), which are ascribed to

monophasic regions in that potential range.
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Figure 5.2. Potential/current evolution with time of a HP-B-V20s vs. Na cell
run under potentiostatic intermittent conditions. The most relevant peaks are
marked.

Figure 5.3 shows a more detailed view of selected regions of the current vs.
time profile seen in Figure 5.2. Figure 5.3a displays peaks A1 and Az. In both
peaks, | relaxation from ascending and descending sides display different
shape, i.e. these peaks are asymmetric: on the descending side current
relaxes faster than on the ascending side. Thus, it can be concluded that

both A1 and Az peaks account for biphasic phase transitions.
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Figure 5.3. Detailed view of selected sections of the potential/current vs. time

plots displayed in Figure 5.2.
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In the case of peaks B, C, D and E (Figs. 5.3b and 5.3c), the behavior of the
current relaxations at both sides of the maxima is different as well, pointing
also to biphasic transformations. On the other hand, in Figure 5.3 several
valleys can be observed, which are ascribed to solid solution regions. In a
monophasic region, current follows Cottrell’s law.3 In every valley observed
in Figure 5.3, only a section from Cottrell behavior can be observed (without
displaying the asymptotic section where current remains constant due to
limitations concerning the duration of the experiment). Nonetheless,
identical behavior of current relaxation at each potential step within these

valleys likely implies that they are monophasic regions.

Figure 5.4 shows voltage and current evolution versus the amount of
intercalated sodium, allowing to determine the compositional range of the
previously described biphasic (plateaus) and monophasic regions.
Nao.4V20s, Nao.7V20s and NaV20s phases observed in GITT experiment
(Fig. 5.1) are also detected by PITT technique, corresponding to the valleys
between peaks A2 and B, C and D, and from peak E to the lower potential
limit, respectively. Nevertheless, PITT results suggest the existence of
another monophasic region (phase I') between Nao.4sV20s and Nao.7V20s
phases, which is ascribed to the valley between peaks B and C of Figure
5.2. A similar case is detected in another single phase (phase II') between
Nao.7V20s and NaV:20s phases, assigned to the narrow valley between
peaks D and E. Thus, the combination of both techniques, GITT and PITT,

allows to determine the following phases and their compositional ranges:

a) Phase I: 0.45 Na* (nearly defined composition); Nao.45sV20s5
b) Phase I': 0.55 — 0.60 Na*; Nao.s5V205 — Nao.6oV205

c) Phase Il: 0.70 Na* (nearly defined composition); Nao.70V20s5
d) Phase II': 0.83 Na* (nearly defined composition); Nao.s3V20s
e) Phase lll: 0.9 — 1.0 Na*; Nao.ooV205 — NaV20s
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Figure 5.4. Potential/current as a function of intercalated sodium of a
HP-B-V20s vs. Na cell run under potentiostatic intermittent conditions. Single
phase and biphasic regions (labelled at the top) are shaded in yellow and
grey, respectively.

2. Structural characterization of HP-B-NaxV20s phases

Structural changes of HP-B-V20s during the electrochemical cycling have
been analyzed by in situ/operando synchrotron diffraction (SD). Figure 5.5
depicts the evolution of operando SD patterns along a full discharge-charge
cycle of a HP-B-V20s vs. Na cell. In addition, E vs. x profile is included, which
allows to establish a correspondence between amount of intercalated
sodium and SD patterns. Selected 26 regions of the SD patterns are shown
for the sake of clarity. Before analyzing operando SD results, it is important
to note that x values are not expected to match up with the previously
described compositional ranges of sodiated HP-B-NaxV20s phases, since
electrochemical cycling was not performed under equilibrium conditions due
to the limited beamtime available for operando SD measurements. In
addition, in this particular experiment, the OCV voltage of the in situ cell is
somewhat low, indicating that before starting the experiment, the cell has
suffered a short process of discharge, i.e. HP-B-V20s had already
intercalated a certain amount of sodium (around x = 0.2) before applying the

current.
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Figure 5.5. a) E vs. x profile of an in situ sodium half-cell bearing HP-B-V20s
as positive electrode, employed to establish a correspondence between the
state of charge of the cell and the contiguous SD patterns; b) Contour plot of
SD patterns for selected regions collected during the electrochemical cycling.
Selected reflections are labelled; new reflections coming from the change of
space group are marked with asterisks.

Starting from the bottom of the plot, Figure 5.5 shows that the 100 and 110
reflections of pristine phase, located at 26 = 6.6 and 14.8° respectively, are
present along the entire discharge process likely due to a slow kinetics of
the subsequent transformations. Around x = 0.1, new peaks develop
indicating the transformation into the first sodiated phase, thus confirming
the biphasic nature of the transformation from pristine compound to
Nao.40V20s phase. This sodiated phase exhibits a different structure to that
of HP-B-V20s.

A first attempt to solve the structure of the new formed phase with space
group P21/m (space group of pristine HP-B-V20s) was unsuccesful. The SD

pattern of Nao.4V20s could be successfully indexed with a monoclinic cell of
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a=17.1623(8) A, b = 3.59483(9) A, ¢ = 6.30241(3) A and £ = 86.293(39)°.
The lattice parameters of the bc plane are essentially unchanged by the
sodium intercalation, while the a parameter is approximately twice as large
as the basal spacing along a (Fig. 5.6) when referred to the hypothetical unit
cell of Nao.4aV20s phase if indexed with space group P21/m. The systematic
extinction observed in the SD pattern (h + k = 2n) suggests that the primitive
cell of the pristine HP-B-V20s (space group P2i/m) has changed into a
centered cell with the space group C2/m. This change indicated that the
HP-B-V20s crystalline layers are mutually shifted parallel to the plane along

the b-axis by b/2 to have a different polytype.

Figure 5.6. Representation of the structural change of HP-B-V20s caused by

the sodium intercalation: note how the octahedra configuration change from

a zigzag type to a stacking type. Black line indicates the unit cell projected

along the c direction.
In the same way as the 100 reflection of HP-B-V20s (space group P21/m),
the 200* reflection in Nao.4V20s (space group C2/m) is related to the basal
interlayer spacing (d), that is, between octahedra layers. Since the
monoclinic angle B is very close to 90°, distances ascribed to these
reflections correspond roughly to the interlayer spacing (d). Nao.sV20s
presents a larger interlayer spacing than HP-B-V20s, since the 200*
reflection in Nao.4V20s (at circa 28 = 5.5°) show up at much lower 26 values
than the 100 reflection in HP-B-V20s Taking this into account, the basal
spacing (d) increased from 7.12 A in HP-B-V20s to 8.60 A in Nao.4V20s. This
fact points to the intercalation of sodium between HP-B-V20s layers, which
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causes the expansion of the interlayer spacing to accommodate the large

sodium ions.

As previously mentioned, due to the lack of equilibrium conditions and likely
to the slow kinetics of the phase transition, Nao.4V20s single phase region is
always accompanied by residual pristine HP-3-V20s. Moreover, the pristine
phase has not totally faded out when Nao.4V20s itself starts to undergo
another phase transition into Nao.7V20s phase. It is important to note that
Phase I’ NaossV20s, expected to be observed between Nao.4V20s and
Nao.7V20s (together with its two adjacent biphasic regions towards
Nao.4V20s and Nao.7V20s), have not been detected in the SD patterns. This
fact indicates that these phases with near compositional ranges are very
closely structurally related, thus appearing as a continuous solid solution
region in SD measurements, as deduced from the shift of 200* and 110*
peaks in the compositional range x = 0.4 — 0.55. If one assumes that the
Nao.7V20s phase (as well as the NaV20s phase described below) exhibits a
similar structure to that of Nao.4V20s, with space group C2/m, the shift of the
200* reflection towards higher angle values indicates that the interlayer
spacing slightly decreases. This may be due to a rearrangement of
octahedra layers in order to better accommodate a larger amount of
intercalated sodium ions. However, the shift of the 200* reflection could also
be caused by a change in the monoclinic angle 8. Besides, whether the
existence of the intermediate Phase I, detected by PITT is due to a different
ordering of sodium ions in the interlayer space could not be determined at
this point. This would require a deeper analysis of sodiated compounds by
electron diffraction. However, these are difficult to prepare chemically due

to their narrow compositional range.

The last phase transition, at the end of the discharge process, from
Nao.7V20s into NaV20s goes through an elusive, almost stoichiometric
phase, Phase II' Naos3V20s, as detected by PITT. Thus, the last
compositional range involves two biphasic transformations as well: from

Nao.7V20s into Phase II' and from Phase II’ into NaV20s phase. In this last
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region, there is an apparent decrease in intensity of the 200* and 110*
reflections of Nao.7V20s, accompanied by an increase in intensity of two new
reflections at 20 = 5° and 13.7° respectively, as expected for a biphasic
transformation. These new reflections have been indexed as the 200* and
110* reflections of NaV20s, according to the same monoclinic system C2/m.
This phase transformation is also deduced from the increasing intensity of
400 and 202 reflections. However, much like in the formation of Nao.4V20s,
the NaV20s phase is always accompanied by a certain amount of the
previous solid solution phase, Nao.7V20s, since this phase transformation
has not been totally accomplished when the charge sweep starts. This
finding shows again the slow kinetics of these transitions, which are not
completely achieved under the non-equilibrium conditions of the in

situ/operando experiment.

From these observations, it seems quite clear that limited kinetic of sodium
intercalation dominated the non-equilibrium data recorded under constant
current (Fig. 4.9), highlighting the importance of equilibrium PITT and GITT
experiments (Figs 5.1 and 5.2) to fully characterize this system. Note that
NaV20s formation takes place even after the discharge sweep has ended,
since the recorded potential shown in Figure 5.5 is not the equilibrium
potential. In addition, NaV2Os peaks fade out before transformation of
Nao.7V20s into NaV20s is totally achieved (that is, before Nao.7V20s peaks
have totally disappeared). Specifically, NaV20s is totally transformed back
into Nao.7V20s once x = 0.5 has been reached, already during the charge
sweep. Thus, it can be deduced that this operando SD study must not be
employed for determining compositional ranges (nonetheless, they were
determined from experiments performed under equilibrium conditions, like
GITT and PITT techniques). However, these measurements have been very

useful for solving the structure of sodiated HP-3-NaxV20s phases.

Regarding the charge process, Fig. 5.5 depicts the mentioned biphasic
transformation from NaV20s to Nao.7V20s, as well as the (apparent, as
mentioned above) solid solution transformation of Nao.7V20s back into
Nao.4V20s. However, Nao.sV20s does not revert to the pristine compound in
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the high voltage range, and the structure retains the structural
characteristics of the sodiated phases instead, even after full sodium
extraction. Therefore, it can be concluded that, during the first discharge, an
irreversible structural change occurs, leading to the formation of Nao.4V20s.
Nevertheless, the new compound formed, denoted as new polymorph
K-V20s5 upon full sodium extraction on charge, is able to further

(de)intercalate sodium reversibly.

Sequential fitting of operando SD patterns was carried out, aiming to
observe the evolution of structural parameters with progress of sodium
intercalation. Figure 5.7 depicts the evolution of a, b, ¢ and B cell
parameters, as well as unit cell volume, versus the amount of intercalated
sodium. It is important to note that the a parameter and the unit cell volume
are plotted considering the same hypothetical primitive unit cell of V20s for
the sake of comparison, albeit Z = 2 for HP-B-V20s and Z = 4 for the sodiated
phases. At the top of the plot, phases present at a given x value are listed.
In the region corresponding to the biphasic transformation from pristine
HP-B-V20s into Nao.4V20s (Phase I), increase of a, b and ¢ parameters is
observed, which accounts for the expansion of the unit cell caused by the
intercalation of the sodium ions into the HP-3-V20s structure. Regarding the
solid solutions corresponding to Phase I, only b and B parameters
significantly increase. As noted from the SD patterns, transformation of
Phase | Nao.4V20s into Phase Il Nao.7V20s causes the a parameter to slightly
decrease, probably due to a rearrangement of HP-3-V20s octahedra layers,
which is supported by the fact that b and ¢ parameters do increase along
the phase transformation. Finally, transformation of Phase Il Nao.7V20s
into Phase Il NaV20s involves another remarkable increment of the a and
B parameters whereas b and c slightly decrease, which leads to a quite
significant overall increase of the unit cell volume for such amount of sodium

ions in the interlayer space.
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Figure 5.8 shows SD patterns corresponding to each sodiated phase, as
well as 26 position of HP-B-V20s reflections and SD data from k-V20s. SD
pattern of each phase fitted by Rietveld refinement, as well as the
corresponding refined atomic positions can be found in Appendix A. In the
case of Nao.4V20s5 and NaV20s phases, which do not exhibit the expected
single phase patterns due to kinetics impediment as above explained, SD
patterns with the highest phase contribution of these particular single
phases were selected. In the SD pattern of Nao.4V20s, some reflections from
HP-B-V20s5 can be observed. SD patterns of Nao.4V20s and Nao.7V20s5 show
minor differences, like the slight shift of the most intense 200 reflection
observed in the low angular range. Thus, in the SD pattern corresponding
to composition NaV20s, reflections of the Nao.7V20s phase are clearly more
evident than those of NaV20s, though this is the pattern with the most
intense signals from NaV20s. Finally, the SD pattern of k-V20s is very similar
to that of Nao.4V20s5, which evidences the irreversible changes between
pristine compound and Nao.4V20s at the beginning of the first discharge.
Refined crystal parameters obtained by means of the Rietveld method are
reported in Table 5.1, which also includes previously determined cell
parameters of pristine HP-B-V20s for comparison. Considering that
interlayer spacing roughly corresponds to a lattice parameter in HP--V20s,
and a/2 in the sodiated phases, this spacing increases from 7.12 A in the
pristine compound to 8.58 A in Nao.sV20s, 8.35 A in Nao.7V20s, and 9.54 A
in NaV20s. This is in good agreement with the observed shift of the 100
reflection in pristine HP-B-V20s and 200 reflection in HP-B-NaxV20s and

K-V20s5 phases, respectively.
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Figure 5.8. Selected angular range of SD patterns of the sodiated phases
formed during an electrochemical cycle. HP-B-V.0s reflections have been
included for the sake of comparison. Reflections coming from sodium (+ sign)
and aluminum (asterisks) are shown.
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Table 5.1. Refined crystallographic parameters for pristine HP-B-V-Os and

its sodiated phases formed during the first discharge-charge cycle.

HP-B-V205 Naos4V20s5 Nao7V20s NaVz20s K-V205

alA |7.12106(7) 17.1623(8) 16.6951(6) 19.0874(8) 17.1378(4)

b/A |357449(4) 3.59483(9) 3.62352(7) 3.60531(6) 3.60011(7)

c/A |6.29023(6) 6.30241(3) 6.35912(5) 6.38056(7) 6.29631(8)

Bl° | 90.088(44) 86.293(39) 87.558(47) 88.938(58) 86.329(34)

Unitcell | 160 1123) 388.407(7) 384.349(8) 426.411(7) 387.674(8)
volume / A3

3. Chemical characterization of HP-B-NaxV20s phases

In order to probe the chemical and electronic environment of vanadium
atoms during the electrochemical cycling, operando XAS measurements
were performed in the vanadium K-edge energy range on an in situ cell
bearing HP-B-V20s as positive electrode. HP-B-V20s pristine powder and
VO:2 were used as references for V°* and V4* oxidation states, respectively.
In Figure 5.9a, vanadium K-edge spectra collected along a full
electrochemical cycle are compared with reference data. As expected,
pristine state shows a very similar profile to that of HP--V20s, concerning
pre-edge signal as well as edge position. This confirms that oxidation state
of vanadium at the very beginning of electrochemical cycling is V°*.
Observed pre-edge signal corresponds to electronic transitions between 1s
and bound p-hybridized d-states* > which take place when centrosymmetry

of vanadium site is lost.
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During the discharge process, both pre-edge signal and edge positions
progressively shift towards lower energy values, pointing to the reduction of
vanadium, which is caused by sodium intercalation into HP-B-V20s. In
addition, pre-edge signal undergoes a decrease of intensity, suggesting
modifications of the vanadium environment with sodium intercalation
towards higher symmetry configurations. Besides, two isosbestic points can
be observed at the pre-edge signal and the near-edge regions. These two
points indicate the presence of phase transformations that take place during
the discharge process, which were also detected in operando SD data. On
the other hand, during the charge process, both pre-edge peak and edge
positions shift back towards higher energy values with sodium extraction,
depicting a similar behavior (in the opposite way) as seen in the discharge
process. In addition, spectra sequence of the discharge greatly resembles
that of the charge. This agrees with the reversible character of sodium
intercalation/de-intercalation after formation of Nao.4V20s5, even if an
irreversible structural change takes place during the first discharge
(observed in operando SD results of sodiated HP-B-NaxV20s phases),
which cannot be detected by XAS. This is also in good agreement with the
E vs. x electrochemical diagrams, in which it was observed that extraction
of all the previously intercalated sodium from the structure of NaV20s is
possible, leading to the formation of the new sodium-free phase k-V20s.
Derivative plots of absorbed radiation are depicted in Figure 5.9b and they
allow to confirm previous statements: during the discharge process,
HP-B-V20s spectra shifts from V°*-like behavior towards V4* profile; and
when charge process takes place, spectra shift back towards the initial state
up to fully charged k-V20s, showing the full re-oxidation of vanadium upon
formation of this new V20s polymorph.
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Figure 5.9. a) Waterfall plot of X-ray absorption spectra measured in an in
situ sodium half-cell of HP-B-V.Os during a discharge-charge cycle; and
b) derivative plot of absorption spectra displayed in Fig. 5.9a. Color scale
indicates the amount of intercalated sodium. Black arrows: shift of the
spectra; red arrows point to isosbestic points.
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Figure 5.10 shows absorption spectra and the graphical plot of its derivative,
respectively, of the previously detected HP-B-NaxV20s sodiated phases. In
both plots, the previously described shift trend can be observed. Variation
of vanadium oxidation state is clearly observed in the pre-edge signal, while
it is more difficult to discern at the edge, since in this case, shifting in
absorption spectra is not only affected by the oxidation state but also by the
structure of the compound, and it has been shown above that structure

indeed changes along the different sodiated HP-3-NaxV20s phases.

5 a)

© 14

=

iel

8

(o]

w

s

S 05- Vo,

N V05

© —— Pristine

£ — Phase | (x = 0.4)
ZO ——Phase Il (x =0.7)

0- —— Phase lll (x =1)
5460 5470 5480 5490 5500
Energy / eV
- VO, b)
S 021
[}
=
©
=
5]
©
& 0
I
8 —— Peristine
el —— Phase | (x = 0.4)
< — Phase Il (x = 0.7)
—— Phase lll (x =1)
'0.2 T T T T
5464 5468 5472 5476
Energy / eV

Figure 5.10. a) X-ray absorption spectra of HP-B-V.Os and its sodiated
phases, b) derivative plot of absorption spectra displayed in Fig. 5.10a.
HP-B-V.0s and VO, spectra have been included as reference for V** and V4
oxidation states, respectively.
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The resemblance of Nao.7V20s5 and NaV20s spectra when compared with
pristine HP-B-V20s5 and Nao.4V20s is remarkable. A possible explanation is
that the transformation of Nao.7V20sinto NaV20s has been barely achieved
at the time that discharge process finishes, since the system was not
allowed to reach equilibrium conditions, as evidenced from operando
SD measurements. Since the amount of the newly formed phase NaV20s is
relatively small, a spectrum similar to that of the Nao.7V20s phase is

observed.

XPS experiments, performed on ex situ electrodes having different amounts
of intercalated sodium (Fig. 5.11), confirm the conclusions extracted from
XAS results. Through this procedure, it was possible not only to “mimic” the
in situ conditions from XAS experiments but also to analyze the samples
under equilibrium conditions. XPS spectra were calibrated according to
metal-O signal at 530 eV,® employing HP-B-V20s powder data as a
reference as well. Concerning XPS results, it can be seen in Figure 5.11
that the V°* signal’ decreases when intercalating sodium in HP-B-V20s, i.e.
when discharging the cell, while signal coming from V#* gets more intense.
In addition, both signals show a similar intensity when x = 1 Na*. On the
other hand, after fully charging, both peaks come back to an intensity ratio
similar to that of pristine compound. From these results, it can be said that
vanadium indeed undergoes a reduction from V°* to V4* along the sodium
intercalation process, reaching a formal oxidation state of 4.5+ when
discharging the cell down to 2 V, corresponding to the intercalation of 1 Na*.
In addition, when the cell is fully charged, vanadium oxidation state
increases back up to V°*, much like pristine HP-B-V20s, which brings light
on the reversible character of sodium insertion/extraction process after
Nao.4V20s formation. Finally, note that the observed variation of oxygen
signals, specifically of oxygen-carbon peaks located at 532 — 534 eV, is due
to the surface contamination, which is difficult to avoid, since this technique

IS very sensitive to the sample surface.
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Figure 5.11. XPS spectra of ex situ HP-B-NaxV.Os electrodes with different
sodium contents. The spectrum of HP-B-V.0Os powder is included as a
reference. V** and V#* peaks are labelled.

4. Evaluation of kinetics and mass diffusion of sodium in HP-
B-NaxV20s phases

4.1. Determination of sodium diffusion coefficient from EIS

As described in Chapter 3, Section 7.1, sodium diffusion coefficient can be
determined by the combination of EIS, GITT and BET experiments.
Regarding EIS, data required for Dna+ calculation is extracted from the fitting
of the low frequency response to a Warburg element. Figure 5.12 shows
Nyquist plots collected at the potentials for which selected single phases
were detected in GITT experiments, i.e. pristine compound, Nao.4V20s,
Nao.7V20s, NaV20s, as well as fully charged k-V20s. Before getting into Dna+
calculation, a brief discussion of impedance results is made. First of all, it is
important to mention that these measurements were carried out by means
of a 3-electrode cell, which separates impedance contributions from both
positive and negative electrode. Thus, in Figure 5.12, impedance measured
between the cathode, or working electrode (WE), and the reference
electrode (RE), made of Na metal, is depicted. Also, Figure 5.12 shows the

equivalent circuits employed for data fitting in each case.
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As for the total sum of resistance Riwt (which accounts for the resistance
opposed by the charge transfer process Rct and the resistance experienced
by the sodium ions going through the insulating cathode electrolyte interface
Rcel), it can be observed (Table 5.2 and Fig. 5.13) that after a high initial
value corresponding to the pristine compound, it decreases in Nao.4V20s,
and then, undergoes an increment with sodium intercalation. Such increase
could be ascribed to a progressive accumulation of sodium ions at the
positive electrode-electrolyte interface that prevents oncoming sodium ions
(de)solvation, or to a phase transformation that may change the nature of
the CEI. Afterwards, when fully charging the cell, i.e. coming back to x = 0,
a lower total impedance compared with the pristine compound is obtained.
The decrease of total resistance Rt (Rct + Rcel) between pristine compound
and Nao.4V20s, and the lower impedance observed at x = 0 after a full cycle
are in agreement with the irreversible transformation that takes place at the
beginning of the sodium insertion process, inasmuch as pristine HP-B-V20s

is not recovered upon oxidation.
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Figure 5.12. Nyquist plots of HP-B-V>Os and its sodiated phases formed
during the electrochemical cycling. Data fitting is depicted as a red line.
Equivalent electrical circuits employed for data fitting are shown above.
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Table 5.2. Fitted parameters,

including resistance, capacitance and

exponent n indicative of the deviation from ideality of the CPE elements for
HP-B-V20s and its sodiated phases.

Pristine  Nao.4V20s5 Nao7V20s NaV20s K-V20s
Rei / Q 21.24 22.88 23.38 23.77 25.11
Reot / Q 886.2 271.7 467.4 1521 331.7
Sg’;_l 2.04 x 10* 4.75x 10° 8.36 x 10° 6.55 x 10* 5.53 x 10°
CPEot
n 0.82 0.72 0.71 0.59 0.69
82’,‘]’{ 2.85 x 1072 7.22 x 1072 7.48 x 107
CPEacc
n 0.80 0.88 0.77
1500 -
G
8 1100-
c
g
RZ
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Figure 5.13. Evolution of total resistance with the progressive formation of
sodiated HP-B-NayV-Os phases.
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The Warburg element is only observed in the pristine compound, in
Nao.7V20s and the fully charged compound k-V20s. Therefore, Dna+ has
been calculated only for these three phases. For the rest of measured
compositions, there is a considerable data dispersion in the low frequency
region of the Nyquist plots, which unfortunately, prevents Warburg element
from being even estimated. Dna+ for pristine compound has been already
calculated (see Chapter 4, Section 5, Table 4.8), employing a 2-electrode
cell. Here, a 3-electrode cell was used instead. At this point, it is important
to demonstrate that those EIS experiments held in a 2-electrode cell,
instead of a 3-electrode cell, are also valid. Figure 5.14a displays EIS results
corresponding to the pristine compound, obtained by means of a
3-electrode cell. Three spectra are shown, corresponding to impedance
between WE and RE (cathode contribution), CE and RE (anode
contribution), and WE and CE (total contribution). Plots of imaginary part of
impedance as function of frequency are shown in Figure 5.14b. Linear
evolution observed at low frequency values corresponds to the Warburg
element, employed for Dna+ determination. Impedance of working electrode
IS very close to the total impedance, while counter electrode contribution,
several orders of magnitude lower, can be neglected. This fact
demonstrates that, concerning the Warburg element, no contribution
coming from the counter electrode, i.e. sodium negative electrode, is
observed, meaning that Dna+ calculation is entirely based on the working
electrode impedance data. Therefore, in this particular case, using either
two or three electrodes cell will provide valid results. However, there are
cases where the impedance of the anode cannot be neglected. Such is the
case of Nao.7V20s5 where the contribution of the counter electrode must be
taken into account. In fact, it is even higher than WE impedance at almost
every frequency value (Figs. 5.14c and 5.14d). In this case, the use of a
3-electrode cell is indeed compulsory to perform EIS experiments able to
provide reliable Dna+ Values. For this reason, a 3-electrode cell has been

employed in the rest of EIS experiments performed in this work.
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Figure 5.14. a) and c) Nyquist plot of impedance measured between
electrodes of a 3-electrode cell, with a) pristine HP-B-V,0s and c) Nao.7V20s
as working electrode; b) and d) Impedance imaginary part versus frequency
profile of a 3-electrode cell, with b) pristine HP-B-V,0s and d) Nao.7V20s as

working electrode.

Parameters for calculation of Dna+ from Equations 3.22 and 3.23 are listed

in Table 5.3, while determination of Warburg coefficient® through the

previously described graphic method is shown in Figure 5.15. Dna+ for the

pristine compound has been recalculated with the data from 3-electrode

EIS, yielding a value close to the previously one calculated for the

2-electrode cell. Again, Vm has been obtained from lattice parameters of

each compound, as deduced from ex situ XRD. Specific area A has been

assumed to be the same for each phase.
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Figure 5.15. Graphic determination of Warburg coefficient Aw of pristine
HP-B-V20s, Nao7V20s and k-V,0s compounds. Red crosses indicate curve
minima, whose corresponding —Im(Z)*w'? values are shown.

Table 5.3. Parameters required for the determination of sodium diffusion
coefficient of pristine HP-B-V20s, Nao7V20s and fully charged k-V20s phases
through EIS.

Pristine Nao.7V20s K-V20s

Vwm / cm3/mol 48.08 70.88 69.30

A/ m?g 2.9098 2.9098 2.9098

dE/dx / V mol -59.835 -5.53 13.86

m / mg 7.832 7.832 7.832

Aw / Q/sY? 219.3 7.64 25.08
Dna+/Cm?/s | 1.78 x 1013 2,72 x 10712 152 x 10712
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4.2. Determination of sodium diffusion coefficient from PITT

The dynamic factor from Equation 3.22, required for the calculation of
sodium diffusion coefficient, can also be determined by PITT experiments
(Eq. 3.26).° Specifically, it is obtained from the current relaxation versus time
at the potential step corresponding to the composition, at which the studied
phase exists. This different approach to calculate Dna+ is useful when the
dynamic factor cannot be determined through EIS, that is, when no Warburg
element is observed in the impedance spectrum, as in the case of Nao.4V20s
and NaV20s. In this approach, the product Wt is the parameter from

Equation 3.26 obtained through these PITT measurements. In the same
way as for EIS method, the value of Wt corresponding to semi-infinite
diffusion conditions is needed, which is also determined graphically.
According to Cottrell equation,® ° conditions of semi-infinite diffusion are
fulfilled when the value of IVt is constant versus time. Therefore, the value

of Wt corresponding to the horizontal, constant section of the W/t vs. t plot is

the one that must be used in Equation 3.26. In non-ideal systems, the
section where IVt is constant consists in a maximum (charge) or a minimum

(discharge) of the Wt vs. t plot. Usually, (IV#)? is plotted instead, so as to
obtain a curve displaying a maximum in either discharge or charge
processes. Figure 5.16a shows the current relaxation versus time at OCV,
3.1V, 275V and 2 V, corresponding to pristine compound, Nao.4V20s,
Nao7V20s and NaV20s, respectively. Figure 5.16b displays the

determination of IVt values corresponding to the maximum of the curve
(marked with a cross in each plot), where semi-infinite diffusion conditions
are fulfilled. In Table 5.4, calculated Dna+ values and parameters required
for their determination are reported.

Evolution of Dna+ with intercalated sodium is shown in Figure 5.17, including
values obtained by both techniques employed for its determination. It can
be observed that Dna+ Values obtained from both EIS and PITT techniques
for the same composition are in good agreement. A beneficial effect

regarding mass diffusion has been detected in view of the Dna+ value as it
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increases by one order of magnitude from the pristine compound to
Nao.4V20s. The irreversible structural changes detected during this phase
transformation provide a plausible explanation for the increase of Dna+. AS
described above, these structural changes involve the separation of the
octahedra layers of HP-B-V20s and thus, increase of unit cell volume, which
could enhance the sodium ion diffusion. In any case, potential wells and
diffusion barriers that sodium ions have to overcome can only be accurately

analyzed by DFT calculations, which is out of the topic of this Thesis.
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Figure 5.16. a) Current relaxation versus time obtained through PITT
technique from pristine HP-B-V:0s and its sodiated phases; b) Graphic
determination of I/t values for pristine HP-B-V20s and its sodiated phases.
Red crosses indicate curve maxima.
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Table 5.4. Parameters required for the determination of sodium diffusion
coefficient of pristine HP-B-V.0s and its sodiated phases through PITT.

Pristine Nao.4sV20s  Nao.7V20s NaV20s
Vm / cm3/mol 48.08 69.93 70.88 65.20
A/ m?/g 2.9098 2.9098 2.9098 2.9098
dE/dx / V mol -59.835 -1.628 -5.53 -10.5
m / mg 1.512 1.512 1.512 1.512
IWt/mAs¥2 | 3.52x 1073 0.319 0.100 0.0524
AE |/ mV 10 10 10 10
Dna+ / cm?/s | 1.77 x 1013 2.30 x 10*? 2.68 x 1012 2.24 x 1012
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Figure 5.17. Evolution of sodium diffusion coefficient, determined through
PITT and EIS techniques, with the progressive formation of sodiated

HP-B-NaxV20s phases.
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Conclusions

Three sodiated phases are formed along the discharge process down to 2
V, as deduced from GITT experiments. In addition, two more sodiated
phases were detected by means of slow PITT experiments. In-depth study
of the structure of the sodiated HP-B-NaxV20s phases allowed to fully
describe the previously mentioned changes: the formation of the first
sodiated phase Nao.4V20s causes an irreversible structural phase transition.
Upon sodium intercalation, the V205 crystalline layers are mutually shifted
in such a way that the primitive cell (space group P21/m) changed into a

centered cell (space group C2/m).

Besides, the formation of the two other sodiated phases (Nao.7V20s and
NaV20s) does not entail such a relevant structural change, evidencing the
reversibility of these phase transitions. After fully charging, the structure of
the pristine HP-B-V20s is not recovered. Instead, the fully de-intercalated
structure is related to that of the sodiated phases formed after the
irreversible transformation during the first discharge. This structure can be
considered as a new V20s polymorph, which has been named k-V20s. Thus,
the irreversible nature of sodium intercalation during the formation of
Nao.4V20s phase is confirmed, as well as the subsequent reversibility during
the formation of the Nao.7V20s and NaV20s phases. The oxidation state of
vanadium in HP-B-V20s decreases upon sodium intercalation (and
increases upon de-intercalation), as confirmed by in situ/operando XAS and
ex situ XPS. Results from XAS also demonstrate the reversibility of the
system upon sodium (de)intercalation, after the initial irreversible structural
transformation during the first discharge. This structural irreversibility is also
evidenced from differences in sodium diffusion coefficient of the pristine
HP-B-V20s, sodiated HP-B-NaxV20s phases and the fully de-intercalated
compound. Dna+ of the phase Nao.4V20s is one order of magnitude higher
than that of pristine HP-B-V20s and remains fairly stable for all the other
sodiated phases as well as for k-V20s, evidencing an enhanced sodium ion

mobility after the irreversible transformation.
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Results of the electrochemical characterization of HP-B-V20s5 presented in
Chapter 4 showed that this compound delivers an acceptable initial specific
capacity, corresponding to the intercalation of 1 Na* per V205 unit, at C/20
current rate. However, this capacity value drops near zero at higher current
rates, like 1C. This poor power rate may be due to a limited reaction kinetics
and mass diffusion, to non-favorable interfacial phenomena such as charge
transfer, or even to a non-adequate composition of the composite electrode.
In addition, a severe lack of durability was observed in sodium half-cells,
hardly reaching 20 cycles at C/20 current rate. In this case, the poor
electrochemical performance is most likely due to electrolyte reaction with
the electrodes at their interfaces and/or the formation of a non-stable SEI
(Solid Electrolyte Interface) that depletes both sodium electrode and

electrolyte.

In order to improve electrochemical performance of HP-B-V20s, some
modifications have been implemented in the processing of the positive
electrode and in the nature of the electrolyte, which are presented and

discussed in this chapter.

1. Optimization of electrochemical performance of HP-B-V20s

Optimization has been approached by three procedures:

a) Particle size of HP-B-V20s: a smaller particle size would improve the
intercalation reaction kinetics, since specific area, i.e. the exposed
surface available to undergo redox reaction with sodium ions, would
increase when compared to the as-prepared compound. At the same
time, a smaller particle size would provide a shorter sodium diffusion
path length and hence a faster sodiation of the entire volume of the
particle. This was envisaged from the electrochemical milling
phenomena observed when cycling of HP-B-V20s. For the
optimization herein addressed, particle size reduction has been
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carried out through mechanical milling, by means of both a planetary
ball mill and a vibration mill.

b) Change of conductive carbon/active material ratio and wiring: adding
carbon to HP-B-V20s5 enhances its electrical conductivity owing to the
good electrical properties of carbon. This alleviates polarization of
HP-B-V20s at high current rates (actually, also at low current rates,
but to a lesser extent), as a result of a better electrical contact
between HP-3-V20s particles thanks to conductive carbon. In order
to accomplish this aspect of optimization, a dispersion of carbon in
the composite was carried out by means of mechanical milling. In
addition, the incorporation of carbon into HP-B-V20s was also
achieved by carbon coating of particles.

c) Use of other electrolytes: the 1M NaClOa solution in EC:PC 1:1 used
as electrolyte in the first stages of this thesis may react with the
sodium negative electrode or even with HP-B-V20s, causing the
formation of an unstable SEI or CEl, respectively. Thus, improvement
of cycling behavior was attempted by using different electrolytes,
employing different salts with different solvents, and incorporating
additives.

1.1. Particle size reduction

A first attempt of decreasing HP-B-V20s particle size consisted in
mechanically grinding the pristine powder by means of a planetary ball mill.
Mild milling conditions, 200 rpm for 2 hours, were used to avoid transition of
the high-pressure phase into the ambient pressure phase. Two experiments
were carried out: with and without incorporating conductive carbon into the
milling jar. Figure 6.1 shows the XRD patterns of the milled samples
corresponding to these two experiments, together with a- and HP-B-V20s
XRD patterns as references. XRD patterns of the milling product present a
low signal/background ratio, pointing to a crystallinity loss of the compound,
as well as an effective reduction of particle size. However, when milled with

carbon, reflections corresponding to HP-B-V20s exhibit very low intensity.
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On the other hand, most of HP-B-V20s transforms into ambient pressure
a-V20s when milled without carbon. Regarding the latter, results indicate
that even the mildest available conditions offered by the planetary mill are
too severe, since HP-B-V20s still reverts to ambient pressure a-V20s.
Interestingly, the carbon added seems to act as a buffer, absorbing
mechanical energy and heat generated from grinding balls, which prevents

HP-B-V20s from reverting to the a phase (Fig. 6.1).

— With carbon 0-V,05
—— Without carbon ~ —— HP-f-V, 0,

Intensity / a. u.

10 29 30 40
20 /°

Figure 6.1. XRD patterns of the powder obtained after milling with and
without carbon (planetary mill). Reflections of a- and HP-B-V2Os are included

as references.

Regarding the electrochemical performance of the resulting products, only
HP-B-V20s milled with carbon was tested (since HP-B-V20s reverts to
a-V20s when milled without carbon). Figure 6.2 shows the evolution of
specific capacity versus the number of cycles, and also depicts the
performance at C/20 rate of as-prepared HP-B-V20s, for comparison. The
electrolyte used was 1M NaClO4 in EC:PC 1:1. In spite of an improved
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cyclability, with more than 100 cycles, the milling product exhibits an overall
poorer electrochemical performance than as-prepared HP-B-V20s,
inasmuch as specific capacity is very low along the entire cycle life of this
cell. This behavior is likely due to an amorphization of the HP-B-V20s
structure during the milling process, in view of the XRD pattern of the milled
product (Fig. 6.1), which may cause disordering of the octahedra layers or

extended defects and thus, hinder sodium intercalation.
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Figure 6.2. Evolution of specific capacity vs. Na*/Na at C/20 with the number
of cycles for as-prepared HP-B-V.0s and milled with carbon (planetary mill).

In order to carry out a less energetic milling, a vibration mill was employed,
whose grinding conditions are milder than those reached by a planetary ball
mill. Two different routines were applied: milling HP-B-V20s for 15 minutes
at 15 Hz with a 5% of conductive carbon (HP-B-V20s-1515-C) and milling
HP-B-V20s for 15 minutes at 15 Hz without carbon (HP-B-V20s-1515). XRD
patterns of products obtained are displayed in Figure 6.3, including
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HP-B-V20s5 as a reference. In this case, the HP-3-V20s phase is retained
after both milling procedures. In addition, broadening of diffraction peaks
when compared with as-prepared HP-B-V20s indicate decrease of particle

size.
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Figure 6.3. XRD patterns from as-prepared HP-3-V.0s and HP-3-V.0Os after
milling with and without carbon (vibration mill).

Milling products were electrochemically evaluated and compared with the
as-prepared HP-B3-V20s to check whether any improvement has been
achieved. Results of cyclability at C/20 rate are shown in Figure 6.4. In all
cases, the electrolyte was 1M NaClO4 in EC:PC 1:1. HP-B-V20s5-1515-C
exhibits a lower initial specific capacity and capacity retention than its
carbon-free counterpart, HP-B-V205-1515. On its part, HP-B-V205-1515
shows a similar initial specific capacity to that of as-prepared HP-3-V20s.
However, increase of capacity exhibited by the as-prepared compound due
to the electrochemical milling is not observed in HP-B-V20s5-1515, After 25
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cycles, they exhibit quite similar capacity but a different trend. No further
information on the behavior for a high number of cycles was obtained, since

in both cases, cells do not work beyond cycle 25.
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Figure 6.4. Evolution of specific capacity vs. Na*/Na at C/20 with number of

cycles for as-prepared HP-B-V.0s and after milling with carbon (vibration
mill).

Since the milled compound HP-B-V20s-1515 exhibits an acceptable
electrochemical performance, further attempts for optimization were carried
out by means of the vibration mill. HP-B-V20s was milled under the most
energetic conditions of the vibration mill, i.e. for 45 minutes at 22 Hz
(HP-B-V20s5-4522), to further reduce the particle size. XRD patterns (Figure
6.5), suggest that reduction of the particle size has been achieved, as
deduced from broadening of the diffraction peaks when compared with
as-prepared HP-B-V20s. However, some HP-B-V20s reverted to a-V20s,
whose peaks are marked with asterisks in Figure 6.5. This transformation,
much like in the case of the planetary mill, is likely due to the more severe

energetical conditions used in the milling process.
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Figure 6.5. XRD patterns of as-prepared HP-3-V.Os and milled under the
most energetic conditions of the vibration mill. Reflections from a-V.0s are
marked with asterisks.

The milled compound HP-B3-V205-4522 was electrochemically tested to
compare its performance to that of as-prepared HP-B-V20s. Figure 6.6
shows the specific capacity as a function of the number of cycles of both
compounds. The electrolyte used was 1M NaClO4 in EC:PC 1:1 in both
cases. Unfortunately, no improvement in electrochemical performance Is
achieved under the more energetic milling, since the specific capacity of
HP-B-V205-4522 quickly drops in the first cycles, probably due to the
presence of a small amount of a-V20s. Ambient pressure a-V20s, due to
its low electronic conductivity, would hinder the electron transfer and

then, the intercalation of sodium, causing the observed loss of capacity.
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Figure 6.6. Evolution of specific capacity vs. Na*/Na at C/20 with number of
cycles for as-prepared HP-3-V.0s and milled for 45 minutes at 22 Hz in a
vibration mill.

HP-B-V20s5-1515 exhibits the best electrochemical performance of all
evaluated products. Therefore, morphology of HP-B-V20s-1515 was
studied, aiming to establish a comparison with the as-prepared compound.
SEM images of as-prepared HP-B-V20s and a sample milled for 15 minutes
at 15 Hz (HP-B-V20s5-1515) are shown in Figure 6.7. The difference between
morphologies of as-prepared and milled materials before and after being
milled is clearly observed. On one hand, particles of as-prepared HP-3-V20s
have a sharp shape, with conspicuous edges and corners. On the other
hand, after milling, this morphology changes to a dull, granular type of
morphology. Another change caused by the milling process is the reduction
of particle size: before milling, the prevalent particle size is 4-5 uym; by
contrast, after milling, although some particles of this size remain, smaller
particles of 1 yum or even smaller are more frequent. All these changes

cause an increase of the specific area of the milled compound, as confirmed
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by the BET method: specific area changes from 2.91 + 0.08 m?/g in
HP-B-V20s, to 3.77 + 0.08 m?/g in HP-B-V20s5-1515.

Figure 6.7. SEM images of a) as-prepared HP-B-V20s and b) HP-B-V20s-
1515.
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1.2. Carbon coating

Carbon coating was employed as another procedure to obtain a
C@HP-B-V20s5 composite. This procedure consists in heating an organic
compound to decompose it in the presence or during the formation of the
targeted active material. Therefore, in the best case, particles become
coated with a 2 — 3 nm thin layer of carbon. In the present case, glucose
was selected as the preferred carbon source (5% carbon content by weight).
Thus, HP-B-V20s was heated with the appropriate amount of glucose in a
tubular furnace for 8 hours at 300 °C. This temperature was chosen taking
into account that it had to be below the B-to-a phase transition temperature,
370°C,! and also, it had to be high enough to fully decompose the glucose,
so as to remove both oxygen and hydrogen. In Figure 6.8, the infrared
spectrum of the resulting product is presented. At the top half of Figure 6.8,
a typical IR spectrum of glucose is presented, showing the characteristic
stretching and bending bands of carbohydrates.? At the bottom, IR spectrum
of the product obtained after carbon coating is shown. As it can be seen,
none of the bands characteristic of glucose are observed in this spectrum,
which implies a total decomposition reaction of the glucose. Instead of
those, characteristic signals of V20s are observed: the sharp peak at 1030
cm? is ascribed to stretching of vanadyl group V=0, while the strong band
at 900 cm! corresponds to the stretching of bridging V-O-V group; finally,
the group of bands below 700 cm™ are ascribed to deformations of bridging
V-O-V group.?

From the fact that the XRD pattern of C@HP-B-V20s depicted in Figure 6.9,
only shows the reflections belonging to HP-B-V20s, it can be foreseen that

carbon coating was successfully achieved.
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Figure 6.8. IR spectra of glucose and C@HP-B-V.0s. Main bands,
corresponding to stretching and bending modes, are labelled.
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Figure 6.9. XRD pattern of C@HP-B-V.0s. Reflections of HP-B-V.0s are
included as reference.
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TEM images of C@HP-B-V20s5 were taken (Fig. 6.10) in order to confirm
that the procedure produced the desired thickness of the carbon coating. In
TEM images, a carbon layer with an amorphous, disordered structure
coating the particles of HP-B-V20s is observed. The existence of a carbon
layer covering the surface of the particles of HP-3-V20s is also confirmed
by EDS analysis performed on the bulk and surface of C@HP-B-V20s. The
carbon coating, though, is quite heterogeneous, since thickness of the
carbon layer ranges from 1 to 10 nm, with some uncoated regions as well.
Therefore, a more exhaustive study of the synthesis conditions
(temperature, time...) would be needed to obtain a homogenous coating of
the HP-B-V20s particles. Probably, a one-pot synthesis involving carbon
coating, as commonly made in LiFePO4,% °> would be more effective.
However, the particular synthesis method required to obtain HP-B-V20s
(see Section 1 from Chapter 3) is the main obstacle here.

Once the synthesis of C@HP-B-V20s has been proved to be successful, its
electrochemical performance was evaluated and compared with that of
as-prepared HP-3-V20s (Fig. 6.11). In both cells, the electrolyte used was
1M NaClOa4 in EC:PC. In spite of C@HP-B-V20s exhibiting a larger cycle life
than as-prepared HP-B-V20s, its electrochemical behavior is poorer, as can
be seen from the significant fading of specific capacity. This fact is likely due
to carbon hindering sodium diffusion into the particles of HP-B-V20s with a
thicker carbon layer, like the particle shown in Figure 6.10b, which causes
a decrease of effective surface of active material and thus, a lower initial
capacity. Nevertheless, according to cycling behavior, it seems that
electrolyte depletion still occurs. Therefore, the next optimization step needs

to address the use of different electrolytes.
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Figure 6.10. TEM images of selected particles of C@HP-B-V.0s. The bulk
and surface of the particles are separated by the yellow dotted line. EDS
results corresponding to each region are shown. Note the heterogeneous
thickness of the layer of carbon.
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Figure 6.11. Evolution of specific capacity vs. Na*/Na at C/20 with number
of cycles for as-prepared HP-B-V.0s and C@HP--V20s.

1.3. Use of different electrolytes

Several electrolytes were tested attempting to improve the electrochemical
performance of HP-3-V20s obtained with 1M NaClO4 in EC:PC 1:1 as the
electrolyte:

a) 1M NaPFes in EC:PC 1:1.
b) 1M NaPFs in diglyme, a carbonate-free electrolyte.
¢) 1M NaClOas in EC:PC 1:1 with 5% FEC (fluoroethylene carbonate)

as additive.

Note that these electrolytes are not commercial and have been prepared for
this research. Use of a non-carbonate-based electrolyte and incorporation
of additives, such as FEC, were motivated by the results reported by Pfeifer
et al.,® regarding their beneficial effect for the cyclability, since they prevent

the sodium negative electrode from reacting with the electrolyte.
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In Figure 6.12, cyclability results of cells bearing these electrolytes are
shown. All the evaluated cells bear as-prepared HP-3-V20s as the positive
electrode, to evaluate the effect only of the electrolyte. It can be observed
that carbonate-based electrolytes display low capacity retention, unable to
complete more than 25 cycles at C/20 current rate. The type of salt used
seems to have no observable effect, since in cells with EC:PC-based
electrolyte using both NaClO4 and NaPFs salts, HP-B-V20s shows similar
behavior: it undergoes an increase of specific capacity, which is ascribed to
electrochemical milling (see Chapter 4, Section 5). However, when 1M
NaPFs in diglyme is used as the electrolyte, cycle life is greatly enhanced,
as more than 100 cycles could be obtained albeit capacity fades very fast.
In this case, specific capacity does not increase in the first cycles, indicating
that electrochemical milling phenomena do not affect the trend of capacity,
most likely because the loss of capacity overcomes the increase expected
upon electrochemical milling. However, specific capacity stabilizes at 25
mAh/g. On the other hand, the use of additives, e.g. 5% FEC in
NaCIO4/EC:PC, has also a beneficial effect on cyclability, since more than
100 cycles could be reached, although yielding a slightly lower initial
capacity. In addition, less stable capacity is sustained upon cycling, since
progressive loss of specific capacity is observed. In summary, the cycle life
of ca. 20 cycles in the initial studies conducted on HP-3-V20s (presented in
Chapter 4) has been enhanced by a proper selection of electrolyte,
improving the cyclability of HP-B-V20s to more than 100 cycles.

Nevertheless, specific capacity, once stabilized, is rather low.
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Figure 6.12. Evolution of specific capacity with number of cycles for
as-prepared HP-B-V.0s vs. Na*/Na at C/20 rate employing different
electrolytes.

2. Combination of investigated optimization procedures

After this first step of electrochemical optimization of HP-3-V20s, “optimized”
cells, taking into account the different optimization procedures, were tested.
On one hand, these cells bear optimized milled HP-B-V20s5-1515 as the
positive electrode, since it exhibited the best cyclability results among all
evaluated compounds. On the other hand, they use 1M NaPFs in diglyme
as the electrolyte, since it delivered the best electrochemical performance
(in terms of cycle life). Figure 6.13 shows the performance for such an
optimized cell, i.e. a cell bearing both optimized positive electrode and
electrolyte, as well as the performance of non-optimized cells for
comparison. The optimized cell displays improved electrochemical
properties: not only it does deliver longer cycle life due to the use of a
non-carbonate-based electrolyte, but also the specific capacity decreases

more slowly upon cycling, and stabilizes at fairly acceptable 60 mAh/g after
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100 cycles, when compared with 25 mAh/g for as-prepared HP-3-V20s in
the same electrolyte.
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Figure 6.13. Evolution of specific capacity with number of cycles for
HP-B-V.0s vs. Na*/Na after different optimization processes at C/20 rate.

Another objective of the optimization procedure is to improve specific
capacity retention at high current rates. In order to test the power rate of an
optimized cell, experiments consisting in cycling the cell at successive and
increasing current rates were carried out (Fig 6.14). Results from optimized
and non-optimized cells are depicted. As seen in Figure 6.14, the use of an
optimized positive electrode, HP-B-V20s5-1515, with NaPFs-diglyme
electrolyte entails an improvement of the electrochemical performance, in
terms of capacity retention at high current rates and when returning to C/20

current rate.
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Figure 6.14. Variation of specific capacity with different, successive C/n
current rates for optimized (black) and non-optimized cells (blue).

In summary, it can be concluded that replacement of carbonate-based
(EC:PC) by non-carbonate-based (diglyme) electrolyte contributes to
extend the cycle life of the cell. The reason appeared to be side reactions
of the EC:PC electrolyte with the sodium negative electrode, which is not
the case of diglyme electrolyte, as demonstrated by Pfeifer et al.® after
experiments of sodium immersion in electrolyte. Besides, mechanical
milling contributed to increase specific capacity, due to the higher,
post-milling surface area of the compound (as seen in SEM images and
detected by BET results, see Section 1.1 of this chapter) which leads to a
higher capacity at a given current rate. Capacity increase is especially
remarkable at high current rates, pointing to better kinetics, favored by the
particle size reduction, and the subsequent shortening of sodium diffusion

path length achieved by milling.
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3. Evaluation of mass diffusion of sodium and kinetics of
optimized cells

Kinetics of sodium diffusion was investigated by EIS impedance
measurements in HP-B-V20s and HP-B-V20s-1515, in order to determine
and compare the sodium diffusion coefficient in both materials, as well as
resistances related to the charge transfer of sodium ions and to CEI.
3-electrode cells were used for these experiments, to avoid the contribution
of the sodium negative electrode to impedance response. Figure 6.15
displays impedance spectroscopy Nyquist plots of fully charged cells
bearing either HP-B-V20s or HP-B-V20s5-1515 as working electrode, that is,
impedance of k-V20s was measured since it is the true electrode material
after the irreversible transformation. The electrolyte used was
NaClO4/EC:PC in the cell bearing HP-B-V20s as the positive electrode,
while in the case of HP-B-V20s5-1515, NaPFe/diglyme was used, in order to
compare the effect of this cell component on the impedance response.
Insets show x-intercept of data in the high frequency range. At medium
frequency values, impedance response consists in a depleted semicircle,
which can be observed in data of both compounds. In the low frequency
range, where the slowest processes take place, a linear relation between —
Im(Z) and Re(Z) appears immediately after the semicircle, which
corresponds to the migration of sodium ions within the positive electrode
particles (mass diffusion).

The same equivalent circuit was used for fitting and modelling the
impedance data of both compounds (Fig. 6.15a inset), which consists in a
typical Randles circuit’” with the addition of an extra capacitor. This
modification has been widely proposed in previous works.2 ° Each element
from this circuit is associated with a different physical-chemical process,
thus resulting in an impedance data signal: pure resistor Rel corresponds to
the resistance of sodium ions migration through the electrolyte, represented
by the x-intercept in the insets of Figure 6.15. The depleted semicircle is
fitted with a R-CPE element, where CPE corresponds to a constant phase

element exhibiting a pseudocapacitance Q instead of a pure capacitor. This
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R-CPE element (Rwt and Qtt) is connected with processes taking place in
the electrolyte-electrode interface, corresponding to resistance coming from
sodium ions (de)solvation, i.e. charge transfer process at the electrolyte-
electrode interface, accompanied by an electrical double layer capacitance,
as well as the migration of ions through the CEI. In the high frequency
region, a straight spike can be observed, which is associated with the semi-
infinite diffusion process of sodium ions through the bulk electrode. In the
equivalent circuit, this response is modelled by a Warburg element. The
ideal linear relation between the imaginary and the real part of impedance
forms a 45° angle with both axes, i.e. Re(Z) = —-Im(Z), which is characteristic
of a semi-infinite diffusion process. The experimental data deviates from this
regime at very low frequencies. To model this deviation, Qacc Is introduced
in series in the Randles equivalent circuit. This deviation from the 45° angle
accounts for charge accumulation phenomena on the electrode surface
once the maximum diffusion capacity (in terms of number of sodium ions)
of the electrode material is reached.® 19 In Figure 6.15, fitting of
experimental data is shown by a red line, modeled by the equivalent circuit
shown in the inset of Figure 6.15; while fitted parameters are listed in Table
6.1. Results of fitted parameters show that the cell resistance ascribed to
the electrolyte as the differentiating factor, Rel, is similar, given the fact that
EIS measurements were made after an only cycle, and effects of resistance
due to electrolyte aging do not appear until a higher number of cycles, as
shown by electrochemical results (see Section 2.3 of this chapter). Ry, i.e.
the resistance coming from charge transfer process and migration of sodium
ions through the cathode-electrolyte interface, is quite similar for both
compounds, in spite of using different electrolytes. It is also noteworthy to
compare the exponentn from Qacc, Which accounts for the behavior of
the sodium ion migration process: a pure diffusive process would exhibit n
= 0.5, while for a pure capacitor behavior, n = 1. From the fitted exponent n
of Qacc as well as the Nyquist plots (regarding the 45° angle deviation), it

can be observed that in k-V20s5-1515, the diffusive process is favored, as
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opposed to k-V20s, where sodium diffusion exhibits a more capacitive

behavior.

Table 6.1. Fitted parameters,

K-Vzos and K-V205-1515.

including resistance, capacitance and
exponent n indicative of the deviation from ideality of the CPE elements for

K-V20s5 K-V205-1515
Rel / Q 25.11 16.303
Riot / Q 331.7 336.4
Quot / F s™? 5.53 x 10° 4.87 x 106
CPEtot
n 0.69 0.65
Qacc / F s™? 7.48 x 102 3.11 x 102
CPEacc
n 0.77 0.60
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Figure 6.15. Nyquist plots corresponding to impedance of the working
electrode made of a) k-V:0s (electrolyte: NaClO4-EC:PC) and
b) k-V20s-1515 (electrolyte: NaPFs-diglyme). Insets show a closer view of
the high frequency range and the equivalent circuit used for fitting both data.
The dotted black line, as a reference, accounts for a 45° angle.
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Sodium ion diffusion coefficient, Dna+, Was calculated from the observed
Warburg element, which provides information about the kinetics of the
diffusion process. Equations 3.22 and 3.23 were used for determination of
Dna+. Determination of Aw for k-V20s5-1515 is shown in Figure 6.16, while
parameters of Equations 3.22 and 3.23, as well as resulting Dna+ for the

studied compounds, are reported in Table 6.2.

Optimized, milled k-V20s5-1515 exhibits a higher Dna+ value (by an order of
magnitude) than that of the as-prepared compound, anticipating better
kinetics of Na* diffusion. Higher Dna+ of K-V20s-1515 matches up with the
more diffusive behavior of the sodium ion migration mechanism when
comparing with k-V20s, as previously extracted from the Warburg element
from EIS measurements. This is confirmed by considering the expression
for the diffusion time t = L2/D (where L is the diffusion path length and D is
the diffusion coefficient),!! 12 resulting in a faster migration of Na* ions.
Consequently, a better electrochemical performance for the optimized
compound is achieved, especially at high current rates, as proved by the
electrochemical results. Besides this Dna+ increment, the reduction of
particle size previously described (see Section 1.1 of this chapter) also
contributes to —quadratically— lowering the time t for intercalation and hence
increasing considerably the rate of sodium (de)insertion,*3 since the smaller
the particles are, the shorter the diffusion path length is. In addition,
morphology change triggered by the mechanical milling causes a higher
specific area, which leads to a larger contact area with the electrolyte and
thus, to a higher Na* transfer across the interface. Finally, the smaller
particle size of k-V205-1515 obtained by milling likely causes the formation
of structural and surface defects, which play an important role in the
diffusion process, as they act as accessible sites on the surface of the active

material.14 15
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Figure 6.16. Graphic determination of the Warburg coefficient Aw from
K-V20s-1515. The red cross indicates curve minimum, whose -Im(Z)*w?
value is also reported.

Table 6.2. Parameters required for the determination of sodium diffusion
coefficient of k-V20s and k-V»0s-1515 through EIS.

K-V205 K-V205-1515
Vwm / cm3/mol 69.30 69.30
Al m?g 2.9098 3.7660
dE/dx / V mol 13.86 17.53
m / mg 7.832 4.522
Aw / Q/s1? 25.08 8.72
Dna+ / cm?/s 1.52 x 10°*? 3.59 x 101
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4. Comparison of faradaic/capacitive contributions to the
mechanism of sodium ion migration in as-prepared and
optimized HP-B-V20s

Finally, to further understand the different physicochemical mechanism
contributing to the capacity of the electrode, several CV measurements of
HP-B-V20s at different scan rates (from 0.5 to 0.005 mV/s) were performed
(Figure 6.17). By plotting current | and scan rate v as I/v2vs v12 (Eg. 3.16),
parameters a; and a. are obtained (corresponding to the slope and the y-
intercept of the linear plot), which account for capacitive and faradaic

contributions, respectively, to the total current (Fig. 6.18).
I(v) / v¥2 =a; v12 + a; Eq. 3.16

Parameters a: and a; were determined at each potential value between 3.6
and 2 V with steps of 0.1 V. For the sake of clarity, determination of a; and
a corresponding to only three potential values for discharge and charge is
herein shown. Table 6.3 shows a: and az values obtained by means of linear
fitting at selected potential values. When applying this process at each
potential value, it is possible to get a CV profile where each contribution can
be observed graphically. In order to get a detailed comparison between
contributions at low and high scan rates, the profile for the capacitive current
contribution is shown in Figure 6.19 as a red colored area, along with the
total measured signal of HP-B-V20s for both CVs at scan rates of 0.02 and
0.5 mV/s (which are analogous to galvanostatic C/20 and 1C rates,
respectively). As expected, at 0.02 mV/s scan rate, sodium ions have
enough time to penetrate the electrode surface, resulting in a greater
contribution of diffusion-controlled processes. On the contrary, at 0.5 mV/s,
non-faradaic processes are prevalent in the whole voltage range due to the
inhibition of faradaic processes as sodium ions have not enough time to
diffuse in the bulk of the electrode. Thus, capacity coming from faradaic
processes decreases, remaining mainly the “non-faradaic” capacity, which

is dominated by surface physicochemical processes associated with charge
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accumulation at such a fast sweep rate. Figure 6.20 shows a comparison of

diffusion and capacitive contributions at several scan rates. The prevalence

of faradaic (or diffusive) contribution at low rates is remarkable, while at high

scan rates, the dominant one is the capacitive contribution.
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Figure 6.17. Cyclic voltammograms at several scan rates of a sodium
half-cell of HP-B-V.0s with NaPFs-diglyme electrolyte.
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Figure 6.18. Plot of I/v}? vs. v''2 employed for determining a; and a for three
selected potential values during charge (top) and discharge (bottom).
Results from linear fitting are included.
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Table 6.3. Calculated values of a; and a; at each selected potential value,
by means of linear fitting, where a; and a, correspond to slope and intercept,
respectively.

Potential / V a1 a
2.5 0.498 1.060
Discharge 2.9 1.623 0.200
3.1 0.653 0.530
2.8 2.015 0.417
Charge 3.2 0.300 0.164
35 2.486 0.500
0.3
1a
0.2 )
0.1+
g 0.0-.
. 0.1-
-0.2
03 +—F—F—
2.0 2.4 2.8 3.2 3.6
E/V
4
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Figure 6.19. Cyclic voltammograms of a sodium half-cell of HP-B-V.0s at
a) 0.02 mV/s and b) 0.5 mV/s scan rates. The red shaded area corresponds
to capacitive charge storage contribution.
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Figure 6.2. Percentages of capacitive and diffusion-controlled contributions
at low (left) and high (right) scan rates for the insertion of sodium in
HP-B-V2Os.
The same study was carried out on HP-3-V20s5-1515 (employing the same
electrolyte) in order to establish a comparison with the as-prepared

compound (Fig. 6.21).
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Figure 6.21. a) Cyclic voltammograms at several scan rates of a sodium
half-cell of HP-B-V,0s-1515 with NaPFe-diglyme electrolyte.
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A similar trend regarding capacitive/faradaic contribution ratio was found: at
low scan rates, insertion mechanism is diffusion-controlled, while capacitive

contribution is dominant at high scan rates (Fig. 6.22).

However, there is a remarkable difference: intercalation mechanism at each
rate for HP-B-V20s5-1515 is controlled to a greater extent by faradaic
processes than in the case of as-prepared HP-B-V20s. This fact indicates
that the diffusion process is more favored in the milled compound when
compared to as-prepared HP-B-V20s5, which explains its Dbetter
electrochemical performance at high current rates. At 0.5 mV/s scan rate
(Fig. 6.23b) HP-B-V20s5-1515 delivers a total charge of 384.8 C/g coming
from both diffusion and capacitive processes, of which 72.9 C/g (in terms of
capacity, 20.3 mAh/g for x = 0.14 inserted Na per formula unit) correspond
to sodium intercalation in the interlayer space. When scanning at 0.02 mV/s
rate (Fig. 6.23a), the total charge delivered is 434.8 C/g, out of which 377.3
Cl/g (that is, 104.8 mA h/g and x = 0.7 Na) correspond to diffusion-controlled
processes.
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Figure 6.22. Comparison of percentages of capacitive and
diffusion-controlled contributions at low (left) and high (right) scan rates for
the insertion of sodium in HP-B-V205-1515.
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Figure 6.23. Cyclic voltammograms of a sodium half-cell of HP-3-V205-1515
at a) 0.02 mV/s and b) 0.5 mV/s scan rates. The red shaded area
corresponds to capacitive charge storage contribution.
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Conclusions

A partial improvement of the cyclability and capacity retention of HP-3-V20s
at high current rates has been achieved. 1M NaPFs in diglyme proved to be
the more adequate electrolyte to extend the cycle life of HP--V20s though
at the expense of a lower capacity. Besides, mechanical milling of the
compound under appropriate conditions leads to an increase of the specific
capacity at high current rates. It can be concluded, on one hand, that
non-carbonate-based electrolytes are highly recommended for
sodium-based batteries. On the other hand, decrease of particle size upon
milling improves the electrochemical performance concerning
electrochemical behavior at high current rates. Therefore, the increase in
specific surface achieved by the milling process enhances sodium
insertion/extraction and redox reactivity of the compound. Mechanical
milling has also a beneficial effect on the sodium diffusion coefficient, since
the process causes a shortening of the diffusion path length as well as the
formation of defects in the particles of HP-B-V20s. The charge storage
mechanism of milled HP-B-V20s was more diffusive-controlled than that of
the as-prepared HP-B-V20s, which is mainly based on capacitive processes.
This increase of diffusive, faradaic contribution relates to the increase in the
specific surface upon milling: sodium ion insertion is more hindered in as-
prepared HP-B-V20s5, where sodium ions accumulate at the electrode-
electrolyte interface, causing the capacitive contributions to dominate the
faradaic ones. However, in the case of the milled HP-B-V20s, sodium ion
intercalation is enhanced due to the higher specific surface, which allows
sodium ions to penetrate through the electrode-electrolyte interface and
consequently, to diffuse within the bulk of the electrode. Therefore, the
charge storage mechanism of milled HP-B-V20s is governed by faradaic

processes.
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To obtain further comprehension of the electrochemical performance of
HP-B-V20s, this chapter includes results of its behavior as positive electrode
for lithium ion batteries that has not been very deeply investigated in the
past. This will allow to compare with the results presented in Chapters 4 and
5, regarding its behavior and performance as the positive electrode in
sodium ion batteries. Electrochemical lithium intercalation in HP-3-V20swas
reported by Arroyo-de Dompablo et al.! At C/7 current rate, it is able to
intercalate 2 Li* per f.u. between 3.8 and 1 V vs Li*/Li, which corresponds
to a specific capacity of 250 mAh/g. Five lithiated phases were detected in
the investigated voltage window. However, the structure of these
intercalated phases has not been reported so far. Itis particularly interesting
how these phases relate to the crystal chemistry of lithium when compared
with that of sodium in the same host. Therefore, a comprehensive analysis
of phases formed during lithium intercalation in HP-B-V20s is herein

presented.

1. The phase diagram of the Li — HP-B-V20s system

In order to determine compositional ranges of the phases formed upon
lithium insertion, PITT experiments were carried out. Figure 7.1 shows the
evolution of current versus time, and the potential steps corresponding to
each of these current relaxations. This plot corresponds to the reduction
process, from OCV to 1.6 V vs. Li*/Li (same potential window as the one
used in ref.), using 10 mV voltage steps every 8 hours. The blue line
represents the current vs. time curve at the end of each relaxation. Each
peak, |l maximum, traced by the blue line is ascribed to a redox process,
that corresponds to a plateau in the E vs. x profile. Several peaks can be
observed, which are labelled with A to D. Some valleys are also observed,
unveiling the existence of several solid solution phases formed upon lithium
insertion into HP-B-V20s.
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Figure 7.1. Potential-current evolution with time of a HP-B-V20s vs. Li cell
run under potentiostatic intermittent conditions. Most relevant peaks are
labelled.

Figure 7.2 depicts selected regions of the current vs. time profile shown in
Figure 7.1. Figure 7.2a shows peaks A, Bi and B2, which are ascribed to
lithium insertion processes that take place at 3.48, 3.29 and 3.22 V,
respectively. In these cases, it is difficult to undoubtedly determine the
nature of transformations, based on the current relaxation profiles. It seems
that peak A could be related to a biphasic transformation because the
current relaxation and thus, the shape of the peak, are different in both sides
(ascending and descending) of the peak. However, the few points recorded
in the ascending part do not allow to conclude its nature. On the contrary,
the clear decreasing S-shape of the E vs. x profile shown in Figure 7.3 at
the beginning of the discharge seems to be more conclusive, pointing to a
solid solution nature of this phase transformation. Peaks B1 and B2 show a
similar behavior regarding the lack of information on current relaxation.
Therefore, the nature of these transformations cannot be deduced. In this
case, the 3.35 — 3.15 V voltage range of the E vs. x profile (Fig. 7.3) may
point to two biphasic transformations, as the voltage variation is not so

sloppy but flatter. Interestingly, at ca. 3.2 V, a change in the slope is barely
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observed, pointing to a single phase separating the two hypothetical
biphasic transformations Bi1 and B2. Thus, assuming the herein proposed
assignement, the nature of this phase transformation has been tried to be

elucidated by in situ/operando XRD measurements.

In Figures 7.2b and 7.2c, the asymmetry and differences of the current
relaxation at both sides of both C and D peaks (at 2.64 and 2.24 V,
respectively) allow to assign them to biphasic transformations. Regarding
regions of [I| minima, i.e. valleys, those depicted in Figure 7.2a (high voltage
region) show only a section from Cottrell behavior (without reaching the
asymptotic section where current remains constant, since a longer
relaxation time is needed). Nonetheless, identical behavior of current at
each potential step within these valleys could indicate that they are
monophasic regions. Again, their nature is better deduced from the change
of slope in the E vs. x profile (Fig. 7.3). On the contrary, valleys observed in
Figures 7.2b and 7.2c, clearly display an evident Cottrell-type relaxation,

confirming the formation of solid solution in these regions.
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Figure 7.2. Detailed view of selected regions of potential-current vs. time
plots displayed in Figure 7.1.
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Figure 7.3 shows evolution of potential and current versus amount of
intercalated lithium, allowing to allocate the previously described biphasic
(gray shaded) and monophasic regions (yellow shaded) in the E vs. x plot
to determine their compositional ranges. Note that no color has been
assigned to the region corresponding to peak Bz, between Phases 2 and 3,
because the nature of this phase transformation and thus, the compositional
range of solid solution region corresponding to Phase 2 are not clear yet.
Therefore, it has been labelled as Phase 2* for the moment. The total
amount of lithium in the OCV - 1.6 V voltage range process involves two
intercalated lithium ions per f.u., in good agreement with the previously
reported results.! The proposed phase diagram and the compositional

ranges for the Li — HP-B-V20s system are the following:

a) Phase 1: 0 — 0.1 Li*; pristine HP-B-V20s — Lio.1V20s
b) Phase 2*: 0.45 — 0.55 Li*; Lio.45V20s - Lio.s5V20s5

c) Phase 3: 0.75 - 0.9 Li*; Lio.75V20s - Lio.gV20s5

d) Phase 4: 1.55 — 1.65 Li*; Li1.55V20s — Li1.65V20s5

e) Phase 5: 1.8 — 2.0 Li*; Li1.8V20s5 — Li2V20s

1 2* 3 4 5
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w24y o T S0 . st-002=
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; £-0.03
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Figure 7.3. Potential-current evolution with amount of intercalated lithium for
a HP-B-V20s vs. Li cell run under potentiostatic intermittent conditions. Solid
solution and biphasic regions are shaded in yellow and grey, respectively.

Solid solution regions and current peaks are labelled at the top and the
bottom of the figure, respectively.
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2. Structural characterization of HP-B-LixV20s phases

The structural changes of HP-B-V20s upon lithium intercalation have been
investigated by means of in situ XRD as in the case of the sodium system,
though in this case, a conventional X-ray source was employed. It is
important to note that the compositional ranges observed through operando
XRD do not fully match up with those determined by means of PITT
technique, since electrochemical performance of HP-B-V20s during in
situ/operando XRD measurements was not carried out under equilibrium
conditions due to the limited beamtime available, which prevents from

setting large relaxation periods required by the system to reach equilibrium.

Figure 7.4 shows the evolution of operando XRD patterns collected during
the discharge sweep as well as the corresponding E vs. x curve, in order to
establish correlation between the state of discharge of the cell (lithium
content) and the corresponding XRD patterns. Selected 26 sections of XRD
patterns are shown for clarity. Starting from the bottom of the contour plot,
which corresponds to the pristine compound, a slight shift of every
highlighted reflection towards lower diffraction angles is observed in this
high voltage region, from x = 0 to x = 0.1, which points to a solid-solution-
type transformation (Phase 1). Thus, the assignement of this high voltage
region (peak A in Fig. 7.2a) to a solid solution based on the E vs. x profile
close to equilibrium (PITT results shown in Fig 7.3), is now confirmed to be
correct. Beyond this composition, the observed reflections exhibit subtle
shifts, pointing to a solid solution region. Once 0.2 Li ions are intercalated,
new 100, 101 and 110 reflections appear while initial peaks fade out,
indicating a biphasic transformation from Phase 1 into Phase 2*, which is
completed at ca. x = 0.4 Li. Therefore, it is confirmed that peak Bi from
Figure 5.2a represents a biphasic phase transformation. The subtle shift of
selected peaks at around x = 0.5 Li (more noticeable in 110 reflection)
seems to indicate that this newly formed solid solution Phase 2* extends its

existence range up to the formation of Phase 3. Thus, at this point, it is
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important to reformulate the phases and compositional ranges determined
by PITT as follows:

a) Phase 1: 0 — 0.1 Li*; pristine HP-B-V20s — Li0.1V20s
b) Phase 2: 0.45 — 0.74 Li*; Lio.45sV20s - Lio.74V20s5

c) Phase 3:0.75 - 0.9 Li*; Lio.75V20s - Lio.oV20s

d) Phase 4: 1.55 — 1.65 Li*; Li1.55V20s5 — Li1.65V20s

e) Phase 5:1.8 — 2.0 Li*; Li1.8V20s5 — Li2V20s5

Figure 7.4 also shows that the SD patterns remain unchanged up to
approximately x = 1 indicating that Phase 2 and Phase 3 are even more
closely related. At x = 1, another set of 100, 101, 110 and 111 reflections
start to appear, evidencing the biphasic nature of the transformation of
Phase 3 into Phase 4. This phase transformation is completed at ca. 1.4 Li.
At this point, the reflections undergo a slight shift, confirming a certain range
of solid solution. The biphasic region between Phases 4 and 5 detected in
the PITT experiment, is not observed; on the contrary, in this in
situ/operando XRD experiment, this region appears as a solid solution,
ending with the formation of Phase 5, which is supposed to be completed
after intercalating 1.7 Li. This discrepancy is likely due to the main limitation
of these in situ XRD experiments, such as lack of equilibrium conditions and
poorer resolution of conventional XRD when compared with a synchrotron
source. In addition, we believe that the formation of many of the lithiated
phases is related to a different lithium ordering in the interlayer space, which
may be only detected by electron diffraction. These factors make difficult to
distinguish subtle angular changes of reflections, and therefore, they could
lead to mistake a biphasic transformation for a solid solution one in the in
situ XRD results.
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Figure 7.4. a) E vs. x profile of an in situ lithium half-cell bearing HP-B-V20s
as positive electrode, employed to establish a correspondence between the
state of charge of the cell and the contiguous XRD contour plot; b) Contour
plot of XRD patterns for selected regions collected during the electrochemical
cycling. Selected reflections are labelled.
In order to study the evolution of structural parameters along the lithium
intercalation, operando XRD patterns were fitted by means of sequential
refinement, which is possible due to the similar structure of the pristine
compound and the lithiated phases. Figure 7.5 depicts the evolution of cell
parameters, as well as unit cell volume versus amount of intercalated
lithium. The previously mentioned phase transformations are clearly
outlined and labelled on the top of the plot. An increase of a, b and ¢
parameters is observed at the beginning of lithium intercalation,
corresponding to the solid solution region named as Phase 1. These
changes reflect the expansion of the HP-B-V20s structure to accommodate
the intercalated lithium ions. The transformation of Phase 1 into Phase 2
triggers some significant changes of cell parameters: a becomes larger,
which causes the expansion of the unit cell volume, even if b shows little
variation and c decreases. Cell parameters of solid solution corresponding

to Phase 2 and 3 undergo certain changes along the compositional range
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of the solid solution regions, the most remarkable being the increase of 8
angle. After another biphasic transformation, Phase 3 into Phase 4, new
significant changes occur in the crystal structure of the compound: a
parameter and B angle significantly decrease while b undergoes a slight
increment, which induces a shrinkage of the unit cell volume. The structural
changes observed above x = 0.9 Li* do not seem to be in accordance with
the larger size of V4* formed upon reduction of V°*. However, it should be
noted that its lower charge would significantly reduce the interionic repulsion
with lithium ions. Therefore, the higher occupancy of lithium site(s), and
hence the increasing repulsions between intercalated lithium ions and the
need for lithium to achieve an appropriate coordination with oxygen
(typically a 4, 5 or 6-fold coordination), would force lithium to locate in a
different atomic site, with its own coordination and Li-O bond lengths. This
may result in a rearrangement of octahedra layers, becoming closer, which
would explain the decrease in a lattice parameter. Our hypothesis is based
on other vanadium oxides, e.g. H2V3Os, which undergoes a similar
shrinkage of volume and interlayer distances upon metal ion intercalation,
when intercalating lithium?® and magnesium ions.# Finally, the transformation
of Phase 4 into Phase 5 triggers continuous, minor changes and thus,
Phase 4 and Phase 5 exhibit similar cell parameters. The fact that Phase 4
and Phase 5 are likely so closely related, as afore mentioned, may explain
that this biphasic phase transformation shows up as an apparent solid

solution region in in situ XRD measurements.
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Figure 7.5. Evolution of cell parameters a, b, ¢, angle 8 and unit cell volume
obtained from an in situ HP-B-V20s versus Li cell. Phases formed and their
compositional ranges are indicated. + sign corresponds to coexistence of two
or more phases, while arrows indicate solid solution phase transitions.
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Figure 7.6 shows XRD patterns for selected lithium contents of each
lithiated solid solution, as well as for the fully charged state after a complete
cycle. For comparison, HP-B-V20s reflections are also included. After
completing a full cycle, the compound displays the same structure to that of
the pristine compound (in accordance with their very similar XRD patterns),
which proves the reversibility of the intercalation reaction of Li in HP-3-V20s.
Interestingly, this was not the case for sodium intercalation in HP-B-V20s,
where the original structure is not recovered when fully charging the cell;
the larger sodium ions seem to cause an irreversible structural
transformation during the first discharge. Refined cell parameters of lithiated
HP-B-LixV20s phases are reported in Table 7.1, which also includes
previously determined (see Chapter 4) cell parameters of pristine
HP-B-V20s5 for comparison. XRD pattern of each phase fitted by Rietveld
refinement, as well as the corresponding refined atomic positions can be

found in Appendix B.

Table 7.1. Refined crystallographic parameters of pristine HP-3-V-Os and
selected lithium contents of its lithiated phases formed upon cycling.

Unit cell
(o]
alA b/A c/A Blo o
Phase 1 |- 15106(7) 3.574494) 6.29023(6) 90.0885(44) 160.112(3)
(pristine) | ' ' ' '
E(hfSOe1:; 7.38484(2) 3.59415(4) 6.36111(8) 87.7186(32) 168.704(7)
Phase 2 | 7.70192(4) 3.61834(7) 6.27049(5) 88.5810(27) 174.693(2)
Phase 3 |7.67462(2) 3.64662(7) 6.27545(8) 89.2099(76) 175.611(4)
Phase 4 |7.05036(7) 3.88098(4) 6.26934(3) 88.2228(43) 171.461(8)
Phase 5 | 6.98055(6) 3.90657(5) 6.28218(7) 88.2825(61) 171.238(3)
Fully
charged | 7-14651(4) 357773(7) 6.28845(8) 90.1846(34) 160.784(8)
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Figure 7.6. Selected angular range of XRD patterns of selected lithium
contents of the lithiated phases formed upon cycling. Reflections from HP-£-
V,0s have been included for comparison. + sign indicates lithium reflections,
while asterisks indicate aluminum reflections.
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3. Electrochemical characterization of HP-B-V.0Os as positive
electrode for lithium ion batteries

A lithium half-cell bearing HP-B-V20s as the positive electrode was
subjected to galvanostatic cycling at successive increasing current intensity
(Fig. 7.7) in order to evaluate its specific capacity retention at high current.
As expected, the Li — HP-B-V20s system delivers a higher specific capacity,
as 2 Li* per formula unit are intercalated in the first cycle, compared with 1
Na* for sodium intercalation. Lithium and sodium systems also differ in the
cyclability at high current: ca. 40 mAh/g are delivered at 1C current rate,
whereas a total loss of specific capacity is observed under these conditions
in the Na — HP--V20s5 system.

2 01 . o
<
| m
£ 200-
& . C/10 C/20
& . :
o - "= C/5 .
= 1004 Elmmy C/2 .
0 | |
@ A ENEEm 10
o I3
0 ! v T T T r T
0 10 20 30

Number of cycles

Figure 7.7. Variation of the specific capacity of a lithium half-cell bearing
HP-B-V.0s as positive electrode at different, successive C/n current rates.
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The observed behavior points to a better diffusion of lithium ions through
the structure of HP-B-V20s, due to the smaller size of lithium when
compared with sodium, which likely enhances ion mobility in the host
structure. However, capacity retention when returning to C/20 rate is better
in sodium intercalation, since in the case of lithium intercalation, the capacity
decreases by a 50% in the last five cycles. Such a continuous fading of

capacity points to an unstable SEI layer.

4. Comparison of faradaic/capacitive contributions to the
mechanism of lithium ion migration in HP-B-V20s

Capacitive and faradaic contributions to the observed capacity have been
determined by means of cyclic voltammetry experiments performed at
several scan rates. CV profiles are displayed in Figure 7.8. On the other
hand, Figure 7.9 shows the capacitive contribution in CV plots for 0.02 and
0.5 mV/s scan rates, selected examples for low and high scan rate values,
respectively.

—0.5mV/s

I/ mA

0.04 mV/s
] —0.03mV/s
0.02 mV/s
-4 4 0.01 mV/s
0.005 mV/s

20 25 30 35 40
E/V

Figure 7.8. Cyclic voltammograms of a lithium half-cell of HP-B-V.Os at several
scan rates.
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Figure 7.9. Cyclic voltammograms at a) 0.02 mV/s and b) 0.5 mV/s scan
rates. The red shaded area corresponds to capacitive charge storage
contribution.



CHAPTER 7. STUDY AND CHARACTERIZATION
288 OF HP-B-V205 AS POSITIVE ELECTRODE FOR LITHIUM ION BATTERIES

As expected, capacitive/faradaic contribution ratio increases at high scan
rates (Figs. 7.9 and 7.10), since lithium ions have not enough time to be
transferred from the electrode-electrolyte interface into the bulk of the
electrode, remaining on the surface of the electrode instead, and therefore,
leading to double layer phenomena.> ¢ However, an important aspect of
these results is that, when compared with sodium intercalation, lithium
insertion displays a more faradaic character at every scan rate (Fig. 7.10),
i.e. a high amount of lithium ions do penetrate the interface and migrate
through the HP-B-V20s structure. This fact points to a less limited diffusion
of lithium ions when compared to sodium ions, which in turn may be

explained by the smaller size of lithium ions.
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Figure 7.10. Percentages of capacitive and diffusion-controlled contributions

for the insertion of lithium in HP-B-V.Os at low (left) and high (right) scan
rates.
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5. Evaluation of kinetics and mass diffusion of lithium in
HP-B-LixV20s phases

EIS experiments were performed in order to shed more light on the lithium
ion diffusion process, by determining the lithium ion diffusion coefficient, as
well as getting information of the electrical resistance opposed by the
physicochemical processes taking place in the cell. Specifically, EIS
experiments were carried out at the potential corresponding to selected
lithium contents of the lithiated phases previously determined through the
PITT technique. Nyquist plots obtained from those measurements are
shown in Figure 7.11. Profiles of pristine compound, Phase 1 and
Phase 2 consist in a single, depressed semicircle, while plots of Phase 3,
Phase 4 and Phase 5 also present a spike in the low frequency range. Thus,
an equivalent electrical circuit was ascribed to each one of these two groups
(Fig. 7.11).

Pristine Ry Lo Phase 3 R, Rot

|
Phase 1 m—m— Phase 4 m—m— WhE—r—

Phase 2 acc
o Phase 5 O Q

600

O Phase 1 (pristine)
© Phase 1 (x=0.1) /
o Phase 2 (x=0.5)
O Phase 3 (x=0.8)
© Phase 4 (x=1.6)
400 Phase 5 (x = 2)

im2)/ Q

400 600
Re(Z)/
Figure 7.11. Nyquist plots of HP-B-V.0s and selected lithium contents of its

lithiated phases formed upon cycling. Data fitting is depicted as a red line.
Equivalent electrical circuits employed for data fitting are shown above.
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Circuits employed and their elements have been previously described in
Chapter 5, Section 4 and in Chapter 6, Section 3. Fitted parameters
corresponding to the elements from the equivalent circuit are listed in Table
7.2. As expected, Rel remains relatively constant, since EIS measurements
were performed along the first discharge of the cell, thus not being enough
to observe the effect of electrolyte aging. On the other hand, Rt undergoes
some changes: it decreases with lithium intercalation, probably due to a
process of activation of the electrode. Once Phase 2 is formed, Ryt slightly
increases. In addition, regarding the plots displaying a Warburg spike, the
angle with x-axis increases with lithium intercalation, which also relates to
the increasing capacitive character of the intercalation mechanism, derived
from the accumulation of ions at the electrolyte-electrode interface, as can
be deduced from the variation of exponent n getting closer to 1 (note that

n = 1 accounts for a pure capacitor behavior).

Table 7.2. Fitted parameters, including resistance, capacitance and
exponent n indicative of the deviation from ideality of the CPE elements for
HP-B-V20s and selected lithium contents of its lithiated phases upon cycling.

CPEtot CPEacc
Rel / Q Rtot / Q
Qtot/ F sn1 n Qacc | F sl n
Phasel | o o 3140 7.33x105 068
(pristine)
Phase 1 | 5497 2637 211x10° 059
(x=0.1)

Phase 2 10.30 1416 1.43x10° 0.72

Phase 3 9.27 161.3 1.52x10° 0.69 3.78x102? 0.65

Phase 4 10.16 1514 1.68x10° 0.73 1.83x102 0.68

Phase 5 11.74 2065 523x10° 0.61 6.21x102 0.81
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5.1. Determination of lithium diffusion coefficient from EIS

EIS measurements were also employed to determine the lithium ion
diffusion coefficient Dy+, since this parameter can be calculated from the
spike of the Warburg element. Only Phase 3, Phase 4 and Phase 5 showed
a spike in their Nyquist plots. Thus, determination of D i+ by means of EIS
measurements can be carried out just on these three phases. Figure 7.12
shows the graphic determination of Warburg coefficient Aw, which is needed
for D+ calculation.” Equations 3.22 and 3.23 were employed to determine

Dui+, whose parameters are reported in Table 7.3, as well as D+ values

obtained.
101
- —— Phase 3 (x = 0.8)
Phase 4 (x = 1.6)
Phase 5 (x = 2)
:8
Al
N
e 10 . 8.15
7.2 6.75
el 107 10° 102

ols’

Figure 7.12. Graphic determination of Warburg coefficient Aw of Phase 3,
Phase 4 and Phase 5 of HP-B-LixV2Os phases. Red crosses indicate curve
minima, whose corresponding —Im(Z)*w"? values are shown.
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Table 7.3. Parameters required for the determination of lithium diffusion
coefficients of Phase 3, Phase 4 and Phase 5 of HP-B-LixV20s phases

through EIS.

Phase 3 Phase 4 Phase 5
Vm / cm3/mol 52.87 51.63 51.56
A/ m?/g 2.9098 2.9098 2.9098
dE/dx / V mol -4.131 -4.866 -5.706
m / mg 1.14 1.14 1.14
Aw / Q/s1? 7.2 6.75 8.15
Diui+/cm?/s | 4.49 x 101* 6.76 x 10!  6.36 x 1011

5.2. Determination of lithium diffusion coefficient from PITT

Lithium diffusion coefficient was determined by means of PITT experiments,
in order to obtain this parameter for those phases whose D+ could not be
determined through EIS experiments, since they did not exhibit the Warburg
response in the Nyquist plots. Analysis of current relaxation versus time for
each phase allows to determine the region at which the system follows a
Cottrell behavior,® and therefore, semi-infinite diffusion conditions are
fulfilled. Using this approach, Equations 3.22 and 3.26 can be employed to

calculate Dyi+. Figure 7.13 depicts the graphic method used to determine /¢
values for which Cottrell law is fulfilled, while this parameter, as well as the
other parameters required for the determination of D+ are listed in Table
7.4.

From these results, it can be observed that D+ remains in the same order
of magnitude except for the pristine compound, whose D+ is one order of
magnitude lower. In the case of lithiated phases, even if D.+ values are in
the same order of magnitude, they show a slight increment with lithium

intercalation, pointing to the fact that lithium intercalation enhances the
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diffusion process of the ions through the HP-B-V20s structure, which could
be due to a progressive accommodation of the structure. When comparing
the Dui+ values for lithium intercalation with the Dna+ values for sodium
insertion, D+ values are one order of magnitude higher than Dna+ values,
indicating that sodium ion diffusion is more limited than lithium ion diffusion,
which is likely caused by the larger size of sodium ions. Also, the larger size
of Na™ may be the reason for the differences between Dna+ Of pristine and
sodiated phases (caused by an irreversible structural transformation as
seen in Chapter 5), and which are not present in lithium intercalation: there
are not such significant differences between D+ of pristine compound and
lithiated phases. This is also reflected in the structural parameters: there are
no important differences between the unit cells of the pristine and lithiated
phases. Finally, it is important to note that D.i+ values obtained by EIS and

PITT techniques again are in good agreement (Fig. 7.14).
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Figure 7.13. a) Current relaxation versus time obtained through the PITT
technique for pristine HP-B-V-0s and selected lithium contents of its lithiated
phases; b) Graphic determination of W/t values for pristine HP-B-V.Os
selected lithium contents of its lithiated phases. Red crosses indicate curve
maxima.
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Table 7.4. Parameters required for the determination of lithium diffusion
coefficient of pristine HP-B-V20s and selected lithium contents of its lithiated
phases through PITT.

Phase 1 Phase 1

(pristine) (x=0.1)

Phase 2 Phase3 Phase4 Phaseb5

Vwm /

cm3/mol 48.08 50.79 52.60 52.87 51.63 51.56
Al m2/g 2.9098 2.9098 2.9098 2.9098 2.9098 2.9098
d\/Eﬁg)c()I/ -5.031 -2.599 -2.071 -4.131 -4.866 -5.706
m / mg 4.92 4.92 4.92 4.92 4.92 4.92
N 1.042 2.276 4.487 2.501 2.522 2.069
MA 12 ) ) ) ) ) )
AE | mV 10 10 10 10 10 10
Duis / 7.68 1.49 3.93 491 6.61 6.10
cm?/s x 1012 x 1011 x 1011 x 1011 x 1011 x 1011
1E-10-
] ® "
‘ ()
£
NE [ ]
o 1E-11-
i ]e
e
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Figure 7.14. Evolution of lithium diffusion coefficient, determined through
PITT and EIS techniques, with the progressive formation of lithiated
HP-B-LixV20s phases.
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Conclusions

Up to five lithiated HP-B-LixV20s phases have been detected in the E vs. x
discharge curves accordingly to its profile. In the herein presented results,
it has been shown that no irreversible changes of the structure occur upon
lithium insertion in contrast to sodium insertion. All the lithiated phases are
very closely related, whose existence may be due to a different ordering of
lithium in the interlayer space. In addition, all the phases could be indexed
with the same space group and their cell parameters barely suffer changes
along the whole insertion process. Another signal of the reversibility of the
Li — HP-B-V20s5 system (and thus, another difference with respect to the
Na — HP-B-V20s system) is the fact that the fully charged and the pristine
HP-B-V20s exhibit very similar structures, as expected for such minor
structural changes upon lithium intercalation. The differences regarding the
behavior of the lithium and sodium intercalation systems can be explained
by the difference of the size of both ions: Na* is 1.5 times as large as Li*,
causing stronger structural changes upon intercalation. Therefore, lithium
ions, with a smaller size, are able to be accommodated between the layers
of HP-B-V20s without important structural rearrangements of the vanadium-
oxygen layers. This difference has an important influence in the
electrochemical performance: HP-B-V20s develops a higher specific
capacity for lithium insertion than for sodium insertion. In the same way, as-
prepared HP-B-V20s5 exhibits a much better electrochemical response at
high current rates in lithium cells than in sodium cells. In addition, faradaic
contributions are dominant in the lithium system, with less contribution of
capacitive behavior, which was more evident in the sodium system. On the
other hand, it can be concluded that lithium ions show a better mobility than
sodium ions in the structure of HP-B-V20s, as deduced from the values of
Dui+ and Dna+ for pristine HP-B-V20s and all the intercalated phases, the
former being an order of magnitude higher than the latter, which evidences
the more limited diffusion of sodium ions compared to lithium ions, as

expected in view of the size of both species.
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As introduced in Chapter 1, a way of improving the electrochemical
performance of electrode materials consists in increasing the working
potential of a given redox couple by employing more electronegative
transition metal ligands. For instance, when comparing the Ti**/Ti%*
reduction potential of LisTisO12! (S.G. Fd3m), in which Ti is six-fold
coordinated with oxygen atoms, with the potential of Li2TiFe?> (S.G.
P42/mnm), in which Ti is also coordinated with six fluorine atoms, an
increment of 1.3 V is observed. However, it is possible to benefit from the
effects of the electronegative ligands, such as fluorine, and at same time, to
keep the proper topology of oxide-type hosts: by means of partial
substitution of oxygen by fluorine in selected hosts, leading to oxyfluorides,
a much less explored field of solid state chemistry when compared to
oxides. Such is the case of LiFeSO4F,® whose redox potential is 750 mV
higher than that of its homologous oxide LiFePOa4; and AgsV206F2,* which
exhibits a redox potential 300 mV higher than that of Ag2V4011.° In this work,
this approach is applied in B-Nao.33V20s oxide, aiming to investigate the
increase of its insertion potential upon partial replacement of oxygen by
fluorine. B-NaxV20s.xFx solid solution exists within the range x =0.18 — 0.33.°
Therefore, in the search for the maximum effect that the substitution of
oxygen by fluorine may have on the electrochemical properties of this
compound, the member x = 0.33, B-Nao.33V20s67Fo033, has been
investigated. Besides electrochemical properties, the structure of fluorine-
doped B-Nao.33V20s has been investigated by means of diffraction methods
and computational studies. In addition, the effect of fluorine incorporation
on sodium diffusion is also reported.
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1. Structural, compositional and morphological characterization

XRD patterns of the compounds with nominal compositions B-Nao.33V20s
and B-Nao.33V204.67F0.33, obtained as described in Section 1.4 of Chapter 3,
are presented in Figure 8.1. The XRD pattern of the oxide can be indexed
with the unit cell reported by Wadsley,” while reflections of the XRD pattern
from the oxyfluoride were indexed with the unit cell proposed by Galy et al.
for this compound.® Nevertheless, both compounds exhibit very similar
cells, whose corresponding parameters are listed in Table 8.1, in good
agreement with the mentioned reports. The refined atomic positions and

bond distances for both compounds can be found in Appendix C.

In the case of the oxyfluoride, a small amount of VO:2 (rutile, space group
P2i/c) was detected in the XRD pattern and, therefore, included in the

refinement. The phase quantification of the refinement allowed to determine

Table 8.1. Refined crystallographic parameters of both oxide and oxyfluoride
from XRD data.

B-Nao.33V20s5 B-Nao.33V204.67F0.33

alA 10.0815(1) 10.1333(4)

b/A 3.61300(4) 3.6208(1)

c/A 15.4382(2) 15.4555(7)

al® 90 90

Bl 109.5681(7) 109.104(3)

y 1o 90 90
Volflj‘rirt]g?'kg 529.85(1) 535.84(3)
Space group A2/m A2/m

B-Nao 33V20s: Rp = 7.33%; Rup = 9.20%; Rexp = 3.43%; X% = 14.1
B'Na0_33VZO4_67FO_33: Rp = 488%, pr = 711%, Rexp = 242%, X2 = 156
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Figure 8.1. Graphic results of Rietveld refinement from XRD data of
a) B-Nao33V20s oxide and b) B-Nao33V20a467F033 Oxyfluoride. Red points:
experimental pattern; black solid line: calculated pattern; bottom blue line:
difference between experimental and calculated patterns; green vertical
bars: position of Bragg reflections.
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that the amount of unreacted VO: is ca. 4.6% in the final product. The unit
cell volume seems to slightly increase (ca. 1%) after the O/F substitution
even if the fluoride ion is supposed to be smaller for the same coordination
number. As explained below, the substitution of oxygen by fluorine leads to
the reduction of V** to V4, as charge compensation mechanism. Therefore,
the increase of the unit cell volume could be motivated by the larger size of

V4 when compared with V°*, counterbalancing the expected decrease.

The amount of sodium was determined by EDS using a transmission
electronic microscope. In the case of the oxyfluoride, WDS experiments
were also performed to determine the fluorine content, since this technique
allows to estimate the content of light elements, like fluorine and oxygen
(even sodium), with more sensitivity than EDS technique. Elemental
analysis results are listed in Table 8.2. EDS measurements revealed that
the sodium content in the compounds is very close to the expected 0.33
sodium ions: 0.29(1) Na* for the oxide, 0.34(1) Na* in the case of the
oxyfluoride. Regarding fluorine content in the oxyfluoride, results from WDS
revealed a) the presence of fluorine, and b) that the oxygen/fluorine ratio is
11.5, in fair agreement with the expected ratio (14.1) for the nominal
composition Nao.3s3V204.67F0.33. Also, it is remarkable that the difference
between the oxygen content of both compounds fairly matches up with the
fluorine composition of the oxyfluoride (Table 8.2). From these results, it can
be concluded that the partial substitution of oxide ions by fluoride ions was

successfully achieved.



CHAPTER 8. STUDY AND CHARACTERIZATION OF BRONZES B-Nao.33V205 AND
B-Nao.33V204.67F0.33] INFLUENCE OF PARTIAL SUBSTITUTION OF OXYGEN BY FLUORINE 305

Table 8.2. Elemental analysis results of oxide and oxyfluoride obtained from
EDS and WDS techniques.

Oxide Oxyfluoride
Atomic %
Experimental Nominal Experimental Nominal
Na 3.978 4.5 4.588 4.5
Vv 27.435 27.3 26.99 27.3
O 68.587 68.2 63.02 63.7
F - - 5.398 4.5

Therefore, the estimated compositions of the synthesized compounds are
B-Nao.29(1)V20s and B-Nao.3a)V20a4.67(13)Fo.40(1), Which fairly agree with the
nominal ones. Both oxide and oxyfluoride will be referred by their nominal

compositions, that is, Nao.33V20s and Nao.33V204.67F0.33.

Scanning electron microscopy was employed to study the morphology of
the synthesized compounds. Representative micrographs of each
compound are shown in Figure 8.2. B-Nao33V20s shows a stick-like
morphology consisting in particles with a length between 2 and 6 um, and
approximately 1 um wide. On the other hand, B-Nao.33V20a4.67F0.33 exhibits a
very different morphology: particles of this compound show a wider size
distribution, ranging from small, rounded crystals of maximum 1 ym, to big

chunks larger than 7 ym.

In order to get more structural information on both oxide and oxyfluoride,
electron diffraction experiments were performed. Figures 8.3 and 8.4 show
two selected fully indexed zone axis from both compounds. Indexation of
the reflections was achieved on the basis of structural parameters obtained
by refinements from XRD data (Table 8.1).
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Figure 8.2. SEM images of a) B-Nao.33V205 oxide and b) B-Nao.33V204.67F0.33
oxyfluoride.
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Figure 8.3. Electron diffraction patterns of 3-Nao 33V20s oxide collected along
two different zone axis.
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Figure 8.4. Electron diffraction patterns of B-Nao33V20467F033 0Oxyfluoride
collected along two different zone axis.
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Figure 8.5 depicts nitrogen adsorption isotherm curves from both oxide and
oxyfluoride, obtained through the BET method. Both isotherm curves are
very similar, corresponding to type lll, according to the classification made
by Brunauer et al.,® which is attributed to non-porous solids. In addition, BET
method allows the determination of specific area parameter required for the
calculation of diffusion coefficient. Calculated specific area for both
compounds are quite similar: 3.01 + 0.07 m?/g in the case of the oxide, and

3.13 £ 0.08 m?/g in the case of the oxyfluoride.
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Figure 8.5. Nitrogen adsorption-desorption isotherms of a) B-Nag33V20s
oxide and b) 3-Nao.33V204.67F0.33 oxyfluoride.
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2. Chemical characterization

2.1. X-ray Absorption Spectroscopy

Ex situ X-ray Absorption Spectroscopy (XAS) measurements were carried
out on both compounds. Figure 8.6 shows vanadium K-edge spectra of
B-Nao.33V20s5 and B-Nao.33V204.67F0.33, as well as spectra of V20s and VO2
as reference for V°* and V4* oxidation states, respectively. A pre-edge signal
is observed, which is attributed to transitions of electrons occupying 1s
orbitals to bound p-hybridized d-states.® 1° In addition, pre-edge signal is
closely related to the loss of centro-symmetry of vanadium site. From the
shift of the pre-edge signal towards lower energy upon partial O/F
substitution, it can be deduced that the oxidation state of vanadium in the
oxyfluoride is lower than in the oxide. The same shift can be observed in the
edge, revealing the reduction of vanadium upon substitution. Actually, the
spectrum profile of the oxide is closer to the V°* reference than that of the
oxyfluoride, confirming a higher oxidation state of vanadium in the oxide.
From the derivative plot of the previous spectra, it can be asserted that
oxidation state of vanadium in [(-Nao33V20s is higher than in
B-Nao.33V204.67F0.33, as deduced from the progressive evolution from V°* to
V#*-like behavior in both compounds upon partial O/F substitution.
Therefore, it is clear that the substitution of nominally 0.33 oxide ions by

0.33 fluoride ions involves the reduction of vanadium.
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Figure 8.6. X-ray absorption spectra of a) B-Nao3sV:0s oxide and
b) B-Nao33V20467F033 Oxyfluoride. V-.Os and VO, spectra are included as
references for V®* and V#*, respectively.
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2.2. X-ray Photoelectron Spectroscopy

XPS experiments were performed on both oxide and oxyfluoride, aiming to
study their surface elemental composition and oxidation state of surface
atoms. Figure 8.7 shows the entire spectra of both oxide and oxyfluoride,
where most relevant peaks are labelled. The Na 1s peak, located at 1071
eV, seems to be more intense in the case of the oxyfluoride, probably due
to its slightly higher amount of sodium (Table 8.2). Another labelled peak
corresponds to the F 1s signal at 690 eV, only exhibited by the oxyfluoride.
The C 1s signal, located at 390 eV, is ascribed to the surface contamination
during the manipulation of the sample. The energy region corresponding to
O 1s and V 2p signals is magnified in Figure 8.8 for each compound, in

order to properly analyze these peaks.
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Figure 8.7. XPS spectra of B-Naop33V20s oxide and B-Naoz3V20467F033
oxyfluoride. Most relevant signals are labelled.
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Regarding O 1s signal in Figure 8.8, it can be observed that it is composed
of three different peaks, located at 533.2, 531.6 and 530 eV, which
correspond to O-V, O=C and O-C oxygen groups, respectively.’**3 The
0O-V signal comes from the analyzed compounds, while O=C and O-C peaks
can be ascribed to surface contamination. The V 2p signal is divided into
two components: V 2p12 and V 2psrz2. Both can be deconvoluted into two
peaks, corresponding to two different oxidation states of vanadium, V** and
V4*, Since V 2pss2 signal exhibits more intensity, V*/V4* ratio is determined
from this peak, i.e. from V>* and V4* components located at 517.3 and 515.9
eV, respectively.'* Comparison of these components in both compounds
allows to conclude that V°*/V4* ratio is higher in the case of the oxide, thus
vanadium exhibiting a higher oxidation state. This is consistent with the fact
that partial substitution of oxide ions with oxidation state -2, by fluoride ions
with oxidation state -1, leads to a reduction of vanadium as charge
compensation mechanism. Numerical results concerning the percent ratio
of the different deconvoluted peaks shown in Figure 8.8, as well as the other
peaks shown in Figure 8.7, are listed in Table 8.3. In view of these results,
the oxidation states of vanadium for the oxide and the oxyfluoride are 4.77+
and 4.70+, respectively. These values are consistent with the nominal ones,
4.83+ and 4.67+ for the oxide and the oxyfluoride, respectively. In addition,
according to Table 8.3 and the results from elemental analysis by means of
EDS and WDS techniques (Table 8.2), it can be concluded that substitution
of oxygen by fluorine has been successfully accomplished, since the
difference between the O-V components in the oxide and the oxyfluoride is
very similar to the calculated contribution from F 1s peak found in the

oxyfluoride.
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Figure 8.8. XPS spectra (selected regions are shown) of a) B-Nag33V20s
oxide and b) B-NaosV20ae67F033 oxyfluoride. Signal contributions and
deconvoluted peaks are depicted and labelled.
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Table 8.3. Position and contribution of the different signals deduced from
XPS spectra of B-Naoz3V20s oxide and B-Naoz3V20a67F033 0oxyfluoride.
V=4 ratios for both compounds are reported as well.

Peak contribution/ %  Binding energy / eV Oxide Oxyfluoride
O-V 530 37.2 30.6
O 1s Oo=C 531.6 6.2 9.7
O-C 533.2 2.2 1.7
\/5* 517.3 12.2 94
V 2p32
A+ 515.9 3.7 4.0
C-C/C-H 284.6 25.9 24.2
C 1s Cc-O0 285.8 8.0 6.1
C=0 288.6 3.1 35
F 1s 684.8 - 7.2
Na 1s 1071 1.6 3.7
\VAh 76.7 70.1
Vo /\V/4* ratio
\Vasl 23.3 29.9

2.3. Bond-valence sum method

Analysis of formal valences and bond distances provides valuable
information about oxidation state of vanadium (more accurately than XPS,
since this technique is limited to surface analysis) and location of the fluorine
atoms in the structure of the oxyfluoride. Therefore, bond valence sum
(BVS) approach was employed'> 16 to evaluate the formal valence of the
three types of vanadium atoms present in both oxide and oxyfluoride (V, V’
and V", see Figure 8.9 below). BVS calculations were performed based on
the atomic distances from the structural models obtained by means of
powder XRD for both oxide and oxyfluoride. The conventional value of
Ro = 1.803 (which is a parameter that accounts for the length of an “ideal”

bond, see Section 3.7 in Chapter 3) for V°* has been employed.'> 16 In the
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case of Nao.33V20s, valences for the three types of vanadium atoms were
calculated as follows: V = 4.880+, V' = 4.842+ and V” = 4.771+ (Table 8.4).
Average value of the valence of all three types of vanadium atoms, 4.831+,
is in good agreement with the formal oxidation state determined from the
nominal composition, 4.835+, assuming that extra electrons are equally
distributed among all three vanadium atoms. For the sake of comparison,
valences for the same compound using the crystallographic data proposed
by Khamaganova and Trunov!’ were calculated as well, yielding V, 4.926+;
V’, 4.916+; and V”, 4.924+. Although these results are not far from the
previously calculated ones, all of them overestimate the valences of
vanadium. On the other hand, Streltsov et al. calculated the formal oxidation
state of vanadium atoms for the copper vanadium oxide B-Cuo.e3V20s5.18 This
compound exhibit a similar structure to that of B-Nao.33V20s (since both
belong to the B structure), though with a different amount of monovalent,
mobile ions as well as different atomic positions regarding sodium and
copper ions. In spite of that, and in good agreement with the results of this
work, Streltsov et al. found that the lowest valence corresponds to the V”
atom. This vanadium atom seems to be the one with the highest charge
from multipole analysis of electron density in B-Nao.33V20s'? and, in addition,
it is believed to be deeply involved in the charge ordering of this

compound.?°

On the other hand, BVS calculations performed on [3-Nao.33V20a4.67F0.33
oxyfluoride for the determination of the valence of the vanadium atoms
resulted as follows: V = 4.759+; V' = 4.482+; and V” = 4.750+, with an
average value of 4.664+ for all three vanadium atoms. Again, the average
calculated valence of all three vanadium atoms clearly matches the
expected formal oxidation state derived from the nominal composition,
4.67+. It is important to note that the calculated values for the oxyfluoride
are systematically lower than in (3-Nao.33V20s. As extracted from other
previously employed techniques like XAS and XPS spectroscopies or
EDS/WDS elemental analysis, the mechanism of charge compensation is

again confirmed, caused by the nominal replacement 0.33 O?% ions with 0.33
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F-ions and thus, entailing the reduction of 0.33 V°* ions to V4*. According
to Table 8.4, this decrease of valence seems to be more pronounced for V,
-2.5%, and V’, -7.4%, when compared to V”, 0.4%, which displayed the

lowest variation among the three vanadium atoms.

Table 8.4. Results of BVS calculations concerning oxidation state of the
three different vanadium atoms in B-Nag 33V20s oxide and 3-Nao.33V204.67F0.33
oxyfluoride.

% difference
B-Nao.33V20s [B-Nao.33V204.67F0.33 after O/F

substitution
V 4.880+ 4.759+ -2.5%
\V’ 4.842+ 4.482+ -7.4%
v 4,771+ 4.750+ -0.4%
AVEEE 4.831+ 4.664+ ;
calculated valence
AT 4.835+ 4.670+ ;

nominal valence

Therefore, it can be concluded that V and V’, which undergo a stronger
decrease in their valence are statistically surrounded with more fluorine
atoms, while V”’, whose valence remains almost unchanged, seems to
exhibit an environment that mainly consists of oxygen atoms. Regarding the
surrounding of sodium ions, every Na* is coordinated with 7 anions (either
oxygen or fluorine), displaying a distorted capped trigonal prism
configuration. These capped trigonal prisms share square faces with their
neighbor equivalent Na(O/F)7 polyhedron along the a direction. Besides,
they further share their trigonal faces along the tunnel direction b.
Concerning the bond distances, average Na-anion bond length in
B-Nao.33V20s oxide, 2.511 A, decreases to 2.483 A with partial substitution



CHAPTER 8. STUDY AND CHARACTERIZATION OF BRONZES B-Nao.33V205 AND
318 B-Nao.33V204.67F0.33: INFLUENCE OF PARTIAL SUBSTITUTION OF OXYGEN BY FLUORINE

of oxygen by fluorine in B-Nao.33V204.67F0.33 oxyfluoride (Fig. 8.9) Shortening
of the Na-O/F bond length in the oxyfluoride demonstrates that sodium ions
are surrounded with both oxygen and fluorine atoms, since the fluoride ion
is smaller than the oxide ion.?* Therefore, sodium ions in the oxyfluoride
present shorter Na-anion bond lengths and, at the same time, a more

fluoride-rich surrounding when compared to the oxide.
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Figure 8.9. Detailed view of the structure of (-NaossV.0s and
B-Nao33V20467F033 showing Na* surroundings. Bond lengths for both
compounds are reported as well.

2.4. Computational study and determination of density of states (DOS)

Computational methods have been employed to analyze the ligand
environment of sodium ions, aiming to check the results obtained by the
BVS method. Specifically, DFT calculations were employed, since they
have been proven to be particularly useful when it comes to the analysis of
anion distribution in mixed anion compounds.?? Results of the computational
study included within this section come from an international collaboration
with Professor Jakub Goclon from University of Biatystok, Poland. In
addition, results of computational calculations obtained by Prof. Goclon,
along with structural and electrochemical characterization described in this
chapter, have already been reported.?® Herein, only the results that allow a
better understanding of the structural and electrochemical results obtained
by this work are transcribed and discussed. Results provided by
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computational methods are pivotal for a deep understanding of the influence
of fluorine not only on the structural and electronic properties of the

B-Nao.33V20s oxide, but also on its electrochemical performance.

Optimization of the unit cell shape of the oxide -Nao.33V20s, along with the
internal atomic coordinates, was performed using variable-cell calculations.
The whole procedure was repeated several cycles, using the parameters
obtained from the previous run to get better convergence, similar to a
refinement method. Optimized equilibrium lattice parameters were
a=10.06 A,b=3.66A, c=15.33 A and 8 = 109.60°, which are in excellent
agreement with the experimental data obtained from Rietveld refinement
using XRD data (Table 8.5). The simulated cell contains two V20s layers
along the crystallographic c direction. In this cell, sodium ions are located in
between those layers, specifically, between the VOs square pyramids of 2
different layers, i.e. M1 sites. Concerning the optimized geometry of sodium
ion surrounding, oxygen atoms around the sodium ions form an eight-faced

polyhedron.

Table 8.5. Comparison of unit cell parameters of 3-Nao 33V20s oxide obtained
from experimental methods (XRD) and with DFT computational method.

B-Nao.33V20s
Experimental Computational
(XRD) (DFT)
alA 10.0815(1) 10.06
b/A 3.61300(4) 3.66
c/A 15.4382(2) 15.33
B/ 109.5681(7) 109.60
Unit cell volume / A3 529.85(1) 531.739
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In the case of B-Nao.33V204.67F0.33 oxyfluoride, geometry optimization was
carried out for more than 20 initial configurations regarding positions of
fluorine atoms. According to stoichiometry, two oxygen atoms are replaced
by two fluorine atoms in the unit cell. Different types of combinations
concerning the position of fluorine atoms were considered, and it was found
that the most stable structures are those with the fluorine atoms in the
positions of oxygen atoms corresponding to vanadyl group, i.e. O(1), O(1)’
and O(1)”, which correspond to the anions coordinating sodium ions. Figure
8.10 shows the most stable structure found for B-Nao.33V20a4.67F0.33
oxyfluoride, while calculated lattice parameters by DFT method are
a=10.13A, b=3.62A, c=15.46 A and B = 109.37°. Again, these values

are in good agreement with the data obtained from XRD. (Table 8.6)

Figure 8.10. Most stable structure concerning the position of fluorine atoms
found in B-Nao.33V204.67F0.33 Oxyfluoride through DFT computational method.
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Table 8.6. Comparison of unit cell parameters of [-Naos3V20467F0.33
oxyfluoride obtained with experimental methods (XRD) and DFT
computational method.

B-Nao.33V204.67F0.33
Experimental Computational
(XRD) (DFT)
alA 10.1333(4) 10.13
b/A 3.6208(1) 3.69
cl/A 15.4555(7) 15.14
B/° 109.104(3) 109.37
Unit cell volume / A3 535.84(3) 534.967

On the other hand, density of states (DOS) was calculated in both
compounds to study the electronic properties and analyze the binding
interaction between sodium and the vanadium-oxygen framework, and to
determine the influence of fluorine on the electronic structure of
B-Nao.33V20s5 oxide. When comparing DOS plots in the vicinity of the Fermi
level for both oxide and oxyfluoride, it can be observed that the partial
substitution of oxygen by fluorine only slightly affects the band structure,
since a small shift in the Fermi level of 0.02 — 0.13 eV was found after
incorporation of fluorine. Therefore, considering such a small shift, little
changes in the electrochemical properties of both compounds should be

expected.
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3. Electrochemical characterization

Regarding the electrochemical characterization of both oxide and
oxyfluoride studied in this chapter, the main objective is to determine the
influence that incorporation of fluorine has by comparing the

electrochemical behavior.

Figure 8.11a shows the first cycle of a cell bearing either 3-Nao.33V20s or
B-Nao.33V204.67F0.33 as the positive electrode at C/20 rate (corresponding to
7.5 mA/g), down to 1 V vs. Na*/Na. In the case of the oxyfluoride, sodium
insertion appears to be quite limited when compared to [3-Nao.33V20s.
Interestingly, although both compounds have a very similar structure, the
oxide intercalates a larger amount of sodium under the same experimental
conditions. Nevertheless, the first charge voltage profile of the oxide (Fig
8.11a) probably points to either a different oxidation mechanism from the
one exhibited during reduction (as in the case of NaFePOa4),%* or an
irreversible transformation along the reduction process. Concerning the
oxyfluoride, the potential profile shows a very fast initial drop, indicating
either a low insertion degree or a strong kinetic limitation. This kinetic
limitation could be caused either by a slow diffusion of Na* in the oxyfluoride
or by the expected decrease of electronic conductivity due to the higher
ionic character of its bonds when compared to the oxide. To rule out the
effect of any irreversible transformation, additional galvanostatic
experiments were performed, limiting the lower cut-off voltage to 2 V (Fig
8.11b). Under these conditions, the oxyfluoride shows the same
electrochemical behavior: a fast initial drop of potential ascribed to some of
the mentioned factors. In any case, the effect of fluorine on the intercalation

potential is not clearly observed.
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Figure 8.11. Full discharge-charge cycles corresponding to the first cycle of
oxide and oxyfluoride vs. Na*/Na cells at C/20 rate down to a) 1 V; and

b) 2 V.
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Although the literature on sodium insertion in this oxide is not very abundant,
the amount of intercalated sodium seems to strongly rely on the morphology
and the surface area of the synthesized compound.® 2> In order to further
investigate the influence of fluorine incorporation in this oxide, GITT
experiments were carried out, which allows to investigate the
electrochemical properties under near-equilibrium conditions. In this way, it
is possible to minimize the observed polarization that largely affects the
voltage. Regarding the experimental conditions, a C/20 current was applied
during 30 min (corresponding to an increment of 0.025 Na*) and afterwards,
the system was allowed to relax for 4 h.

Bach et al.?® claimed that a deep discharge (down to 1.6 V vs. Na*/Na) may
be responsible for a constant loss of specific capacity. For this reason, GITT
experiments were performed in two different potential windows: from OCV
down to a lower cut-off voltage of 1 V (below 1.6 V) and 2 V (above 1.6 V).
These GITT experiments (Fig. 8.12) revealed reversible sodium
intercalation and similar voltage profiles under near-equilibrium conditions
in both OCV — 2 V and OCV - 1 V potential windows. Surprisingly, when
both systems are allowed to reach equilibrium conditions with negligible
polarization, the average potential of oxyfluoride is still lower than that of the

oxide for the same amount of intercalated sodium.

This is apparently an inconsistent result since fluorine incorporation was
precisely undertaken to increase the cell voltage. Nevertheless, direct
comparison of experimental operative voltage of both compounds would not
be appropriate for the same amount of sodium, since the aliovalent
substitution of oxygen by fluorine has an influence on the oxidation state of
vanadium and hence on the covalency of the bond. A more reliable
comparison is thus made plotting the voltage as a function of the oxidation

state of vanadium.
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Figure 8.12. GITT discharge-charge curves corresponding to the first cycle
of oxide and oxyfluoride vs. Na*/Na cells under quasi-equilibrium conditions
down to a) 2V andb) 1V vs. Na*/Na.
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Figure 8.13 shows the voltage profile, recorded under near-equilibrium
conditions, as a function of the nominal oxidation state considering both the
initial and the additional, electrochemically intercalated sodium content.
Now, the expected increment of potential after the fluorine incorporation is
observed (Fig. 8.13): the equilibrium potential is systematically higher in the
case of the oxyfluoride along both discharge and charge processes in the
whole voltage range. The maximum potential difference between both
compounds, 0.6 V, is reached at the open circuit voltage, where the nominal
vanadium oxidation state is 4.66+. Beyond that point, that difference

progressively decreases upon discharge.

3.5-

o—Nay 33,0, 67F0 33

38 40 42 44 46 48
Vanadium oxidation state

Figure 8.13. Quasi-equilibrium first discharge-charge cycle of oxide and
oxyfluoride vs. Na*/Na cells, as a function of the oxidation state of vanadium.
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This behavior could be attributed to a residual polarization present even if
the galvanostatic experiment is performed under quasi-equilibrium
conditions, which may be caused by different kinetics in both
electrochemical interfacial and mass diffusion processes. At this point, it is
important to remind that oxide and oxyfluoride show very different particle
sizes and morphologies as demonstrated by SEM (Fig. 8.2).

Electrochemical results presented in this work as well as from previous
reports®® 27 indicate that B-Nao.3V20s oxide is an interesting positive
electrode for sodium ion batteries, taking into account that the specific
capacity in the OCV — 1 V vs. Na*/Na potential range, circa 245 mAh/g
(corresponding to the insertion of 1.66 Na* per formula unit), is one of the
highest among positive electrodes for sodium ion batteries. Besides, under
constant current (C/20 rate), B-Nao.33V20s intercalates 1.45 Na* in the same
voltage window, whereas 0.5 Na* are intercalated in the OCV — 2 V voltage
range. These electrochemical results are in agreement with those reported
by West et al.?® (B-Nao.33V20s synthesized by the solid state route
intercalated 1.66 Na* at C/20 current rate in OCV — 1 V vs. Na*/Na voltage
window). Bach et al.?6 obtained similar results: between OCV and 2 V vs.
Na*/Na, B-Nao.33V20s prepared by the solid state route intercalated 0.17 Na*
at C/5 current rate. However, these authors also reported the intercalation
of ca. 1.5 Na* in a voltage range of OCV — 2 V at C/20 current rate for
B-Nao.33V20s synthesized using a different route (sol-gel method), thus
revealing that the synthesis route must be considered in the electrochemical
performance. Specifically, these authors claim that the sol-gel synthesis
route leads to an improved structural anisotropy inasmuch as diffusion
tunnels are aligned over larger domains along their common direction. This
would enhance the diffusion of sodium ions and thus, provide an
improvement of the electrochemical behavior of the compound when
compared with B-Nao.33V20s5 prepared by solid state reaction.
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Regarding the oxyfluoride B-Nao.33V20a467F0.33, the higher equilibrium
potential anticipates a higher specific energy. Nonetheless, the lower
oxidation state of vanadium, due to the partial O/F substitution, causes the
theoretical capacity to decrease, since the amount of intercalated sodium
decreases as well. Besides, a large polarization when cycled at constant
current (for instance at C/20 rate shown in Figure 8.11) does not make the
oxyfluoride a better positive electrode material either. The result of all these
effects is more clearly observed in the high voltage range in Figure 8.11b
(down to 2 V).

In spite of the open tunnel structure and available sites (M2/M2’ and
M3/M3’) for hosting more sodium ions in the tunnel space, the low capacity
observed under constant current conditions may be due to a kinetically
limited migration of sodium ions through those channels, that is, a slow Na*
diffusion. Both compounds seem to suffer from slow kinetics, but in the case
of the oxyfluoride, this limitation appears to be even more pronounced.
Kinetic limitation effects are inferred from the fact that even under near-
equilibrium conditions, discharge and charge profiles of both compounds
are still separated by 200 — 400 mV. Therefore, it can be concluded that full
equilibrium has not been reached even if experiments were run under those
slow conditions. Thus, longer relaxation times are needed to enable the
diffusion of sodium ions accumulated on the electrolyte-electrode surface
into the bulk of the positive electrode during each current step. This lack of
diffusivity, caused by the limited kinetics of sodium ion diffusion, can also
be observed in Figure 8.14, which shows a galvanostatic cycling of cells
bearing either the oxide or the oxyfluoride as positive electrode where the
current rate progressively increases every 5 cycles. In Figure 8.14, it can be
observed that the initial discharge capacity Qo at C/20 rate quickly

decreases with increasing current rate in both compounds.
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Figure 8.14. Percent ratio of initial discharge capacity and discharge
capacity at different current rates and for oxide and oxyfluoride vs. Na*/Na
cells.

4. Preparation of oxidized bronzes f3’-V20s and B’-V204.67F0.33

The limited kinetics mentioned above is evidenced not only by the observed
limited sodium insertion into the tunnels of both oxide and oxyfluoride, but
also by the difficulty of sodium extraction. Thus, the oxide B’-V20s and
oxyfluoride B’-V20a4.67F0.33 could not be obtained by full sodium extraction.
Successive extraction attempts employing NO2BF4 as the oxidizing agent,
only allow 0.11 Na* to be extracted, thus remaining 0.22 Na* in the structure,
as revealed by elemental analysis results from EDS and ICP-MS
techniques. Therefore, a different approach via electrochemical extraction
aiming to extract all the sodium from both oxide and oxyfluoride was
employed. However, this approach was not successful either. The
impossibility of full sodium extraction is supported by other authors being

unable to extract sodium from -Nao.33V20s oxide electrochemically.?® This
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may be ascribed to low mobility of sodium ions in the structure. However,
recent investigations?® reported the total extraction of sodium from the same
oxide. These authors claim that complete sodium extraction was achieved
owing to the favorable morphology of the oxide even if, surprisingly, the
morphology described by these authors is not very different from the one
obtained in this work.

5. Evaluation of kinetics and mass diffusion of sodium

The origin of the kinetics limitation regarding sodium extraction and
electrochemical behavior of both oxide and oxyfluoride has been
investigated. Sodium diffusion coefficient was determined for both
compounds, as well as the resistances associated with sodium ion
migration, like charge transfer resistance, by means of EIS experiments.
Nyquist plots for sodium content x = 0.33 Na* of a three-electrode cell
bearing either B-Nao.33V20s or $-Nao.33V204.67F0.33 as positive electrode are
shown in Figure 8.15, as well as their fitting curve. At high frequencies, an
x-axis intercept is observed (Fig. 8.15 insets). In addition, at intermediate
frequencies, experimental data depict two depleted and overlapped
semicircles in the case of the oxide and a depleted semicircle for the
oxyfluoride. Finally, in the low frequency range, which corresponds to the
slowest processes, impedance response is caused by the migration of
sodium ions within the bulk of the positive electrode. In this range,
immediately after the two depleted semicircles, a spike or linear section can

be observed in both compounds.
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Figure 8.15. Nyquist plots corresponding to the impedance of the working
electrode, based on a) B-Nao_33V205 oxide and b) B-Nao_33V204_57F0,33
oxyfluoride. Equivalent circuit used for data fitting is depicted above. Insets
show a detailed view of the high frequency range.
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Impedance data of both compounds have been fitted using the same
equivalent circuit, attributing the elements of this circuit to different physical-
chemical processes. The employed equivalent circuit is similar to that
previously proposed by other authors.3% 3! The x-axis intercept is ascribed
to a pure resistor Re, caused by the opposed resistance of the cell
components and the electrolyte to the transport of sodium ions through
them. In the case of the oxide, the two depleted semicircles observed in the
intermediate frequency range are modelled by two R-CPE elements in
series. On the other hand, the semicircles developed by the oxyfluoride are
quite overlapped, which indicates that the two physical phenomena ascribed
to the semicircles have very close relaxation frequency values. These two
semicircles present in the Nyquist plots of both compounds are attributed to
two different electrochemical processes, which take place in the electrode-
electrolyte interface: one of them is ascribed to the migration of sodium ions
through the CEI and the charge accumulation that takes place there,
characterized by Rcei and Qcei; while the other semicircle is ascribed to the
charge transfer process (solvation/desolvation of sodium ions) at the
electrode-electrolyte interface in parallel with the double layer capacitance,
characterized by Rct and Q4. Two R-CPE elements have been employed for
fitting the data of both compounds, even if in the case of the oxyfluoride the
two semicircles are not so clearly seen. Finally, the spike developed after
the depressed semicircles in the low frequency range is ascribed to a
Warburg impedance which likely corresponds to the mass diffusion process
of sodium ions within the bulk of the electrode. A pseudocapacitance in
series, Qacc, accounts for the deviation from a pure Warburg element, which
would display a slope corresponding to an angle of 45°.32 This CPE is
attributed to the sodium ion accumulation on the electrode-electrolyte

interface.

Results from the fitting of experimental data to the equivalent circuit,
depicted as a red line in Figure 8.15, are reported in Table 8.7 for both oxide

and oxyfluoride.
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Table 8.7. Fitted parameters, including resistance, capacitance and
exponent n indicative of the deviation from ideality of the CPE elements for
B-Nao 33205 oxide and B-Nao 33V20a4.67F0.33 Oxyfluoride.

Oxide Oxyfluoride
Rel / Q 3.921 4.468
Rcel/ Q 170.4 115.6
Qcei / F s™! 1.31 x 104 1.51 x 104
CPEcg
n 0.65 0.80
Ret/ Q 297.2 228.6
Qu/ Fs™t 1.01 x 104 2.79 x 10°
CPEuq
n 0.95 0.77
Qacc / F s™! 7.54 x 102 1.01 x 102
CPEacc
n 0.92 0.83

Since the two depleted semicircles in the Nyquist plot of the oxyfluoride are
strongly overlapped, it is difficult to extract any conclusion regarding the
changes in the individual processes ascribed to them upon partial
substitution of oxygen by fluorine. Nonetheless, fitting results clearly show
that the total sum of the resistance coming from sodium ion migration
through the cathode-electrolyte interface and the charge transfer process,
l.e. Rcel + R, IS quite similar in both compounds, with values of the same
order of magnitude. Also, total resistance in both compounds is very high,
which would explain the polarization and the large capacity loss observed

at high current rates.
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5.1. Determination of sodium diffusion coefficient from EIS

Impedance data was also used to determine the sodium diffusion
coefficient, specifically, from the spike corresponding to the Warburg
element. Parameters needed for the calculation of sodium diffusion
coefficient as well as calculated Dna+ are listed in Table 8.8. On the other
hand, Warburg coefficient Aw, required for the Dna+ €xpression as well, was
determined through the graphic method previously employed in this work,
depicted in Figure 8.16. Sodium diffusion coefficient of 3-Nao.33V20s is in
good agreement with previously reported values for the same compound,
specifically, nanoplates of B-Nao.33V20s,32 whose Dna+ is 3.33 x 1012 cm?/s
(determined by EIS as well). The diffusion coefficient of the oxyfluoride is
one order of magnitude lower than that of 3-Nao.33V20s, which could be the
reason for the smaller polarization and higher specific capacity of the oxide
when compared to the oxyfluoride under the same experimental conditions.
(Fig. 8.11)

Table 8.8. Parameters required for the determination of sodium diffusion
coefficient of B-Nag 33205 oxide and B-Nao.33V204.67F0.33 0xyfluoride through
EIS.

Oxide Oxyfluoride
Vwm / cm3/mol 53.37 51.66
A/ m?/g 3.0120 3.1276
dE/dx / V mol -7.16 -9.92
m / mg 14.1 10.2
Aw / Q/s1? 6.21 33.64
Dna+ / cm?/s 1.13 x 1012 1.24 x 1013
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Figure 8.16. Graphic determination of Warburg coefficient Aw of
B-Nao.23V20s oxide and 3-Nao.33V204.67F0.33 0xyfluoride. Red crosses indicate
curve minimum, whose corresponding —Im(Z)*w"? value is also reported.

Interestingly, revisiting some results from previous sections of this report,
computational studies showed that the most stable configurations regarding
distribution of oxygen and fluorine atoms in 3-Nao.33V20a4.67F0.33 are those in
which fluorine atoms are involved in coordinating the sodium ions, resulting
in shorter average Na-O/F bond distances in the oxyfluoride. Therefore, a
plausible explanation for the lower Dna+ and hence limited kinetics of the
oxyfluoride may be the stronger ionic character of its bonds when compared
with the oxide. At this point, it is important to note that replacing oxygen by
fluorine may affect the diffusivity of mobile species in different ways since,
for example, previous authors reported that the fluorination of a-MoOs, a

magnesium ion intercalation host,3* enhances Mg?* diffusion instead.3®
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Conclusions

Both bronzes, oxide [-Nao.33V20s and oxyfluoride [-Nao.33V204.67F0.33
exhibit the same structure, crystallizing with space group A2/m. Results
from the elemental analysis obtained by EDS and WDS techniques of both
oxide and oxyfluoride demonstrate the validity of synthesis methods
employed. The estimated compositions are [(-Nao.291)V20s and
B-Nao.34(1)V204.67(13)Fo.40(1), Which are in fair agreement with the nominal
compositions. The incorporation of fluorine seems to have little effect on the
cell parameters, in view of the unit cell volume increasing just by 1%. The
O/F substitution is coupled with a simultaneous reduction of V°* to V4* as
charge compensation mechanism. Therefore, such unexpected increase of
the unit cell volume (due to oxygen being larger than fluorine), could be
explained by the larger size of V#* counterbalancing the expected volume
decrease upon aliovalent O/F substitution. Decrease in oxidation state of
vanadium upon partial O/F substitution is further confirmed by XAS and XPS
spectroscopies. Another prove for reduction of vanadium comes from BVS
calculations: all three vanadium atoms of the structure systematically exhibit
a higher oxidation state in the oxide than in the oxyfluoride. O/F substitution
has also an effect on bond distances, since the average Na-anion bond
distance is shorter in the oxyfluoride (2.483 A) than in the oxide (2.511 A),
related to the smaller size of the fluoride ion when compared to oxide ion.
The shortening of bond lengths further proves that fluorine is located near
Na* ions. This is supported by computational results performed on the
oxyfluoride, which showed that the most stable configurations are those with
fluorine atoms occupying positions of the vanadyl oxygen atoms, O(1), O(1)’
and O(1)”, those being the positions that belong to the sphere coordination
of the sodium ion. Computational methods also allowed to obtain DOS plots,
which revealed that the partial O/F substitution barely affects band
structures with only a small shift of the Fermi level. Therefore, a minor
participation of the ligands in the redox chemistry is expected. Results from
EIS impedance revealed that sodium diffusion coefficient Dya+ Of

B-Nao.33V20s oxide is one order of magnitude higher than in the case of the
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oxyfluoride. Such decrease is another consequence of the different crystal
chemistry of the sodium ions in the oxide and the oxyfluoride. It is likely that
the sodium coordination sphere exhibits a higher ionic character in the case
of oxyfluoride, as previously indicated by BVS and computational methods,
affecting the mobility of Na* ions. The electrochemical study demonstrated
that the (de)intercalation potential for the same formal oxidation state of
vanadium is higher for the B-Nao.33V20a467F0.33 oxyfluoride than for the
B-Nao.33V20s oxide. However, the specific capacity at constant current
decreases upon partial O/F substitution. Three causes can be initially
attributed: a) a non-adequate morphology, b) a lower Dna+ and c) partial O/F
substitution causing the initial oxidation state of vanadium to decrease,
which limits the amount of intercalated sodium in the same potential range.
However, it is noteworthy the apparent little effect of the decrease of Dna+
caused by the O/F substitution, since it is high enough in both bronzes when
compared with other electrodes found in the literature. In summary, it can
be concluded that the better electrochemical performance of the oxide
compared to the oxyfluoride, is a consequence of a more suitable particle
size and morphology, which are determined by the synthesis method.
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In this section, the main conclusions drawn from the presented results are
listed. Several vanadium compounds have been synthesized and
characterized, which allows to deepen in the structural, chemical and
morphological characteristics as well as in the electrochemical properties.
In addition, these compounds have been assessed as prospective materials
for energy storage, specifically as positive electrode materials for sodium-

ion batteries.

Although further optimization of materials studied in this Thesis would be
necessary to facilitate their commercialization, the results obtained
contribute to a better understanding of their performance and to fulfill the
main reason for research work in this field, that is, the need to find suitable
materials for sodium ion batteries aiming to reduce the exhaustive use of

lithium in energy storage systems.

Regarding the preliminary investigation of HP-B-V20s (Chapter 4), the

following conclusions can be drawn:

1. HP-B-V20s has been obtained by high-pressure/high-temperature
synthesis starting from a-V20s. Both chemical composition and
oxidation state of vanadium remain unchanged as proved by XPS
and XAS spectroscopies. However, HP-B-V20s exhibits a different
layered structure, which is suitable for intercalation and also allows
the mobility of sodium ions in the structure. This fact can be
considered as striking since high-pressure synthesis usually gives
rise to compounds with denser structures and fewer vacancies

available for intercalation.

2. Although high-pressure materials appear not to be suitable for large-
scale application, the appealing electrochemical behavior of
HP-B-V20s reported in this Thesis may trigger the exploration of new
and simpler synthetic routes to this compound. On our part, attempts
to synthesize HP-B-V20s through high-energy ball milling resulted

unsuccessful so far.
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3. The high-pressure polymorph HP-B-V20s5 is reported as a new

sodium insertion material for the first time. It is able to intercalate up
to ca. 1 Na* per formula unit in the 3.6 — 2 V potential window,
corresponding to a specific discharge capacity of 147 mAh/g.
Concerning its potential application as positive electrode in sodium-
ion batteries, this vanadium oxide delivers an interesting specific
energy of 410 Wh/kg. Improvement of the moderate cyclability and
electrochemical behavior at high current rates has also been

addressed in this work.

Post-mortem studies on a cycled HP-B-V20s electrode point to
irreversible  structural and morphological changes upon
electrochemical cycling. Interestingly, this irreversible transformation
enhances the electrochemical properties of the studied compound,
which is deduced from the decrease of the charge transfer resistance
and the increase of the sodium diffusion coefficient, both deduced

from EIS impedance spectroscopy experiments.

From the in-depth structural characterization of the Na — HP-3-V20s5 system,

including the study of the sodiated HP-3-NaxV20s phases (Chapter 5), it can

be concluded that:

1. GITT experiments revealed the formation of up to three sodiated

phases along the discharge process down to 2 V. Besides, slow
PITT experiments revealed two more sodiated phases. Structural
studies on the sodium-intercalated phases made it possible to fully
describe the irreversible changes: the formation of the first sodiated
HP-B-NaxV20s phase (with a sodium content of approximately x =
0.4 Na') causes the mentioned irreversible structural phase
transformation, while crystal structure (unit cell, space group)
undergo important changes. On the other hand, variation of unit cell
parameters in the formation of the two other sodiated phases (with
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x = 0.7 and 1 sodium content) is much more subtle, evidencing the
reversible character of these phase transitions. After fully charging,
the initial structure is not recovered. Instead, the structure
corresponding to the fully charged state is related to that of the
sodiated phases formed after the irreversible transformation during
the first discharge. This structure accounts for a new V20s
polymorph, which has been named k-V20s. This confirms the
irreversible nature of sodium intercalation during the formation of the
first sodiated phase, and the subsequent reversibility during the
formation of the higher sodiated phases.

2. In situ/operando XAS and ex situ XPS confirm that oxidation state of
vanadium in HP-B-V20s decreases upon intercalation of sodium
(and increases upon de-intercalation). Results from XAS also
validate the reversibility of the system upon sodium intercalation/de-
intercalation, after the initial irreversible structural transformation

during the first discharge.

3. Determination of sodium diffusion coefficient of the pristine
HP-B-V20s, sodiated HP-B-NaxV20s phases with different amount of
sodium, and the fully de-intercalated compound, provides further
evidences of irreversible changes. On one hand, Dna+ Of the first
sodiated phase HP-B-Nao.4V20s is one order of magnitude higher
than in pristine HP-B-V20s and remains fairly stable not only in all
other sodiated phases but also in fully de-intercalated k-V20s, with
enhanced sodium ion mobility in all the phases formed after the
irreversible transformation. On the other hand, Dna+ of k-V20s does
not match up with that of the pristine HP-B-V20s; instead, it
increases, which is consistent with the irreversible change

happening during the first discharge.
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Concerning the procedures carried out to achieve an improvement of the
electrochemical properties of HP-B-V20s (Chapter 6), the following

conclusions can be extracted:

1. Partial optimization has been achieved, improving the cyclability and
electrochemical performance of HP-B-V20s at high current rates.
NaPFs in diglyme as the electrolyte was effective for extending cycle
life of HP-B-V20s5 but at the expense of lower capacity, while the
mechanical milling of the compound under appropriate conditions
lead to an increase in the specific capacity. These results indicate
that a) the use of non-carbonate-based electrolytes is highly
recommended for sodium-based batteries, and b) a decrease of the
particle size through milling improves the electrochemical
performance (specifically, the electrochemical behavior at high
current rates), since the increase in specific surface is directly
proportional to the sodium insertion/extraction redox reactivity of the
compound. The beneficial effect of milling is also reflected in an
increase of the sodium diffusion coefficient, due to the shortening of
the diffusion path length as well as to the creation of crystalline

defects.

2. Milled HP-B-V20s showed a more diffusive-based insertion
mechanism than the as-prepared compound, whose insertion
mechanism mainly involves capacitive processes. This is explained
by the increase in the specific surface caused by the milling process:
sodium ion intercalation is more limited in the case of as-prepared
HP-B-V20s5, where sodium ions accumulate at the electrode-
electrolyte interface, showing a capacitive behavior. In the case of
the milled compound, sodium ion insertion reactivity is enhanced by
the higher specific surface, which allows sodium ions to penetrate
through the electrode-electrolyte interface and the consequent
diffusion within the bulk of the electrode. Then, the system shows a

more faradaic-like behavior.



CHAPTER 9. CONCLUSIONS 349

Regarding the characterization of the Li — HP-B-V20s system, paying a
special attention to the lithiated HP-B-LixV20s phases (Chapter 7), it can be

concluded that:

1. Lithium insertion in HP-B-V20s leads to the formation of five lithiated
phases, in good agreement with previous results. The existence of
these phases may be due to a different ordering of lithium ions in the
interlayer space of the HP-B-V20s structure. ED, ND and HR-TEM
techniques would be needed to unveil their true nature. From the
structural investigation of this system, it can be concluded that no
irreversible structural changes occur during the lithium insertion
process in view of the following findings, in contrast to sodium
insertion: a) all the lithiated phases are structurally related, and they
could be indexed with the same space group; b) the cell parameters
undergo relatively small changes upon lithium (de)intercalation; and
c) the structure of the fully de-intercalated compound (after fully
charging) is very similar to that of pristine HP-3-V20s. Such a
different behavior of the lithium and sodium intercalation systems
can be explained by the different size of the mobile ion: the sodium
ion, larger than the lithium ion, causes stronger structural changes
upon intercalation, while the lithium ion due to its smaller size is able
to penetrate between the layers of HP-B-V20s without important

structural rearrangements of the vanadium-oxygen framework.

2. The electrochemical study of HP-3-V20s revealed a higher specific
capacity for lithium insertion when compared with sodium insertion.
In addition, as-prepared HP-B-V20s5 exhibits a much better
electrochemical performance at high current rates in lithium cells
than in sodium cells. Besides, the lithium intercalation mechanism is
nearly dominated by faradaic contributions, barely showing
capacitive behavior, which was more evident in the sodium
intercalation in HP-B-V20s. In summary, it can be said that lithium

ions exhibit a better mobility than sodium ions in the structure of
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HP-B-V20s, an expected result when taking into account the size of
both mobile species. This is also supported by the fact that for all the
intercalated phases, values of D+ are an order of magnitude higher
than Dna+, Which shows the less limited diffusion of lithium ions

compared to sodium ions.

From the characterization of the oxide [B-Nao.33V20s5 and oxyfluoride
B-Nao.33V204.67F0.33 and the comparison of their properties to study the
influence of the partial substitution of oxygen by fluorine (Chapter 8), the

following conclusions can be extracted:

1. B-Nao.33V20467F0.33 oxyfluoride exhibits the same structure as the
oxide [(-Nao.33V20s5, both crystallizing with space group A2/m.
Nonetheless, fluorine incorporation plays a minor role regarding unit
cell parameters, since unit cell volume only increases by 1%. The
expected decrease of volume upon O/F substitution could have
been counterbalanced by the larger size of V4*, whose appearance
(from the reduction of V°*) is caused by the O/F substitution, as a

mechanism of charge compensation.

2. Elemental analysis by means of EDS and WDS techniques of both
oxide and oxyfluoride proved that the synthesis method employed is
appropriate. Estimated compositions are [-Nao.29)V20s and
B-Nao.341)V204.67(13)Fo.401), in fair agreement with the nominal

compositions.

3. Results from XAS and XPS confirm a decrease in oxidation state of
vanadium upon partial substitution of oxygen by fluorine. This is
further proved by BVS calculations, in which all three vanadium
atoms of the structure systematically exhibit a higher oxidation state
in the oxide than in the oxyfluoride. Not only oxidation state of
vanadium but also bond distances are affected by the partial
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substitution: the average Na-anion bond distance is shorter in the
oxyfluoride (2.511 A in B-Nao.33V20s compared with 2.483 A in
B-Nao.33V204.67F0.33), which is caused by the smaller size of the
fluoride ion when compared to oxide ion. At the same time, the
shortening of this bond length proves that Na* ions are surrounded
with both oxygen and fluorine atoms.

4. According to the computational results on oxyfluoride, the most
stable configurations are those with the fluorine atoms occupying
positions of the vanadyl oxygen atoms, O(1), O(1) and O(1)”, which
are the anions that surround the sodium ions. It can be therefore
concluded that partial O/F substitution mainly takes place in the
sodium coordination sphere. DOS plots, solved by computational
methods as well, reveal that fluorine incorporation slightly affects
band structures with only a small shift of the Fermi level. Therefore,
a minor participation of the ligands in the redox chemistry is

expected.

5. EIS impedance spectroscopy revealed that sodium diffusion
coefficient Dna+ Of B-Nao.33V20a4.67F0.33 oxyfluoride is one order of
magnitude lower than in the case of the oxide. This is another
consequence of the substitution: the different crystallochemical
situation of oxide and oxyfluoride (with a higher ionic character of
the sodium coordination sphere in the oxyfluoride), revealed by both
BVS and computational methods, affects the mobility of Na* ions,

which is more limited in the B-Nao.33V20a4.67F0.33 0xyfluoride.

6. Electrochemical investigations have demonstrated that
intercalation/de-intercalation equilibrium potential for the same
formal oxidation state of vanadium increases with partial substitution
of oxygen by fluorine. For instance, vanadium exhibits an oxidation

state of 4.3+ at 1.5 V in the oxide, while in the case of the oxyfluoride,
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this value is found at a higher potential, 1.75 V. Nevertheless, the
specific capacity in -Nao.33V204.67F0.33 at constant current is lower
than in B-Nao.33V20s oxide. Three causes can be attributed: a) an
inappropriate morphology, b) a lower sodium diffusion coefficient
and c) O/F substitution causes the initial oxidation state of vanadium
to decrease, which also reduces the amount of intercalable sodium
in the same potential window. It is important to note that the
decrease of Dna+ caused by the fluorine incorporation likely has a
minor impact, because it is high enough in both oxide and
oxyfluoride when compared with other state-of-the-art electrodes.
Therefore, it can be concluded that the poorer electrochemical
performance of the oxyfluoride is a consequence of a larger particle
size and its morphology, which are determined by the solid-state
method employed for its synthesis.
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In this Appendix, the structural results obtained by means of Rietveld
refinement using S-XRD patterns of the sodiated HP-B-NaxV20s phases are
presented. Specifically, representation of the structure, graphic results of
Rietveld refinements, refined atomic positions as well as refined bond
distances corresponding to each phase are included. It is important to note
that the structural results of the NaV20s phase are not reported, since it was
not possible to collect a SD pattern showing reflections from this phase with
an intensity enough to perform a Rietveld refinement. As mentioned in
Chapter 5, this is due to the lack of equilibrium conditions in the in
situ/operando experiments, which prevented from collecting a SD pattern in

which the predominant phase is NaV20s.



358 APPENDIX A. STRUCTURAL RESULTS OF SODIATED HP-B-NaxV20s PHASES

1. Structural results of Nao.4V20s phase

Figure A.1. Structure of Nao4V20s phase. Blue: vanadium; red: oxygen;
yellow: sodium.
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Figure A.2. Graphic results of Rietveld refinement from SD data of Nag.4V20s
phase. Red points: experimental pattern; black solid line: calculated pattern;
bottom blue line: difference between experimental and calculated patterns;
green vertical bars: position of Bragg reflections (top: reflections from
Nao.4V20s phase; bottom: reflections from residual HP-B-V20s).
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Table A.1. Refined atomic positions, isotropic thermal displacement factors
and occupancies for Nap.4V20s phase obtained from SD.

Atom | Site X y Z Occupancy Biso
V1 4i 0.28992(33) 0 0.81741(22) 1 0.6
V2 4i  0.36996(46) 0 0.28682(11) 1 0.6
o1 4i  0.24692(61) 0 0.14112(18) 1 0.8
02 4i  0.47865(54) 0 0.32030(87) 1 0.8
03 4i  0.37989(31) 0 0.95701(29) 1 0.8
04 4i  0.67266(52) 0 0.43599(47) 1 0.8
O5 | 4i 0.82058(61) O  0.26013(72) 1 0.8

Nal 4 0.05 0 0.36 0.2 0.8
Na2 | 2a 0 0 0 0.2 0.8

Table A.2. Bond distances of Nao V205 phase as deduced from SD.

Bond Bond distance / A
V1-01 1.682(3)
V1-02 2.124(4)
V1- 02 1.919(4)
V1-02 1.919(4)
V1- 04 1.826(3)
V1- 05 1.989(7)
V2 - 01 2.075(2)
V2 — 02 2.356(5)
V2 - 03 1.850(6)
V2 — 04 1.891(5)
V2 — 05 2.001(1)
V2 — 05 2.001(1)
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2. Structural results of Nao7V20s phase

Figure A.3. Structure of Nao7V-Os phase. Blue spheres: vanadium; red:
oxygen; yellow: sodium.
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Figure A.4. Graphic results of Rietveld refinement from SD data of Nag.7V20s
phase. Red points: experimental pattern; black solid line: calculated pattern;
bottom blue line: difference between experimental and calculated patterns;
green vertical bars: position of Bragg reflections (top: Nao7V20s phase
reflections; bottom: residual HP-B-V20s reflections)
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Table A.3. Refined atomic positions, isotropic thermal displacement factors
and occupancies for Nao.7V20s phase obtained from SD.

Atom | Site X y Z Occupancy Biso
V1 4i 0.28524(18) 0 0.78708(25) 1 0.6
V2 4i 0.37106(64) 0 0.25496(42) 1 0.6
o1 4i  0.21893(61) 0 0.12013(18) 1 0.8
02 4i  0.48088(14) 0 0.25595(20) 1 0.8
03 4i  0.36734(75) 0 0.97285(44) 1 0.8
o4 4i  0.65397(55) 0 0.41213(19) 1 0.8
O5 | 4i 0.83152(24) 0  0.26863(16) 1 0.8
Nal 4 0.05 0 0.36 0.2 0.8
Na2 | 2a 0 0 0 0.2 0.8

Table A.4. Bond distances of Nao 7V20s phase as deduced from SD.

Bond Bond distance / A
V1-01 1.589(2)
V1-02 2.347(4)
V1- 02 1.905(9)
V1- 02 1.905(9)
V1- 04 1.846(6)
V1- 05 1.995(9)
V2 - 01 2.140(5)
V2 — 02 2.313(6)
V2 - 03 1.797(5)
V2 - 04 1.833(1)
V2 — 05 1.929(1)
V2 — 05 1.929(1)
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3. Structural results of k-V20s5

Figure A.5. Structure of k-V20s. Blue: vanadium; red: oxygen.
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Figure A.6. Graphic results of Rietveld refinement from SD data of
K-V20s. Red points: experimental pattern; black solid line: calculated pattern;
bottom blue line: difference between experimental and calculated patterns;
green vertical bars: position of Bragg reflections.
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Table A.5. Refined atomic positions, isotropic thermal displacement factors
and occupancies for k-V20s obtained from SD.

Atom | Site X y Z Occupancy Biso
V1 4i  0.27898(38) 0 0.79850(11) 1 0.6
V2 4i  0.36038(37) 0 0.23640(16) 1 0.6
o1 4i 0.23440(47) 0 0.12662(41) 1 0.8
02 | 4i 048710(77) 0  0.25472(33) 1 0.8
03 4i  0.36820(33) 0 0.97294(39) 1 0.8
04 4i  0.64542(13) 0 0.42050(39) 1 0.8
O5 | 4i 0.83030(14) O  0.28768(34) 1 0.8

Table A.6. Bond distances of k-V,0s5 as deduced from SD.

Bond Bond distance / A
Vi-01 1.833(8)
V1-02 2.160(10)
V1-02 1.873(3)
V1-02 1.873(3)
V1- 04 1.943(8)
V1-05 1.986(8)
V2-01 2.160(8)
V2 - 02 2.313(8)
V2 - 03 1.659(8)
V2 — 04 2.186(8)
V2 -05 1.896(3)
V2 -05 1.896(3)
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In this Appendix, the structural results obtained by means of Rietveld
refinement using XRD patterns corresponding to selected lithium contents
of the lithiated HP-B-LixV20s phases are presented. Specifically,
representation of the structure, graphic results of the Rietveld refinements,
refined atomic positions as well as refined bond distances corresponding to
each phase are included. It is important to note that the structural results
presented in this Appendix do not included refined atomic positions of the
lithium atoms (therefore, they are not depicted in the representation of the

structure), since light elements cannot be properly detected by X-ray

diffraction.
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1. Structural results of Phase 1 — Lip.1V20s
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Figure B.2. Graphic results of Rietveld refinement from XRD data of Phase
1 (x = 0.1 Li). Red points: experimental pattern; black solid line: calculated
pattern; bottom blue line: difference between experimental and calculated
patterns; green vertical bars: position of Bragg reflections.
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Table B.1. Refined atomic positions, isotropic thermal displacement factors
and occupancies for Phase 1 (x = 0.1 Li) obtained from XRD.

Atom | Site X y Z Occupancy Biso
V1 4i 0.09182(41) 0.25 0.80219(29) 1 0.6
V2 | 4 0.26137(72) 0.25 0.24897(21) 1 0.6
O1 | 4i 0.85585(27) 0.75 0.45483(87) 1 0.8
02 | 4i 0.96104(75) 0.25 0.14200(73) 1 0.8
O3 | 4i 0.47554(14) 0.25 0.30766(21) 1 0.8
o4 4i  0.28960(56) 0.25 0.94592(56) 1 0.8
O5 | 4i 0.18311(51) 0.75 0.24155(82) 1 0.8

Table B.2. Bond distances of Phase 1 (x = 0.1 Li) as deduced from XRD.

Bond Bond distance / A
Vi-01 1.665(3)
V1-02 2.332(5)
V1-02 1.870(5)
V1-02 1.870(5)
V1- 04 1.754(6)
V1-05 2.067(4)
V2 -01 2.042(7)
V2 - 02 2.347(4)
V2 - 03 1.639(5)
V2 — 04 1.930(7)
V2 -05 1.888(8)
V2 - 05 1.888(8)
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2. Structural results of Phase 2 — LipsV20s5

Figure B.3. Structure of Phase 2 (x = 0.5 Li). Blue: vanadium; red: oxygen.
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Figure B.4. Graphic results of Rietveld refinement from XRD data of Phase
2 (x = 0.5 Li). Red points: experimental pattern; black solid line: calculated
pattern; bottom blue line: difference between experimental and calculated
patterns; green vertical bars: position of Bragg reflections.
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Table B.3. Refined atomic positions, isotropic thermal displacement factors
and occupancies for Phase 2 (x = 0.5 Li) obtained from XRD.

Atom | Site X y Z Occupancy Biso
V1 4i  0.08690(32) 0.25 0.80545(41) 1 0.6
V2 4i 0.25220(63) 0.25 0.24408(32) 1 0.6
o1 4i  0.88806(38) 0.75 0.46210(26) 1 0.8
02 4i  0.95553(66) 0.25 0.14237(28) 1 0.8
O3 | 4i 0.46033(25) 0.25 0.28666(19) 1 0.8
04 4i  0.27651(44) 0.25 0.93988(54) 1 0.8
O5 | 4i 0.15132(42) 0.75 0.22763(73) 1 0.8

Table B.4. Bond distances of Phase 2 (x = 0.5 Li) as deduced from XRD.

Bond Bond distance / A
Vi-01 1.684(7)
V1-02 2.320(7)
V1-02 1.866(9)
V1-02 1.866(9)
V1- 04 1.704(1)
V1-05 1.852(5)
V2 - 01 2.113(5)
V2 - 02 2.387(4)
V2 - 03 1.632(5)
V2 — 04 1.912(6)
V2 - 05 1.972(6)
V2 - 05 1.972(6)
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3. Structural results of Phase 3 — LipgV20s5

Figure B.5. Structure of Phase 3 (x = 0.8 Li). Blue: vanadium; red: oxygen.

Intensity / a. u.

WWWWWWWW

10 20 30
2012

Figure B.6. Graphic results of Rietveld refinement from XRD data of Phase
3 (x = 0.8 Li). Red points: experimental pattern; black solid line: calculated
pattern; bottom blue line: difference between experimental and calculated
patterns; green vertical bars: position of Bragg reflections.
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Table B.5. Refined atomic positions, isotropic thermal displacement factors
and occupancies for Phase 3 (x = 0.8 Li) obtained from XRD.

Atom | Site X y Z Occupancy Biso
V1 4i  0.06471(62) 0.25 0.80956(32) 1 0.6
V2 4i 0.24450(36) 0.25 0.23105(15) 1 0.6
o1 4i  0.81289(82) 0.75 0.41644(46) 1 0.8
02 4i  0.98696(72) 0.25 0.13549(53) 1 0.8
O3 | 4i 0.48627(68) 0.25 0.31220(21) 1 0.8
O4 | 4i 0.28240(37) 0.25 0.92187(81) 1 0.8
O5 | 4i 0.17261(27) 0.75 0.24854(33) 1 0.8

Table B.6. Bond distances of Phase 3 (x = 0.8 Li) as deduced from XRD.

Bond Bond distance / A
Vi-01 1.690(3)
V1-02 2.122(7)
V1-02 1.897(7)
V1-02 1.897(7)
V1- 04 1.822(6)
V1-05 1.862(3)
V2-01 2.250(3)
V2 - 02 2.073(6)
V2 - 03 1.931(5)
V2 — 04 1.958(7)
V2 - 05 1.907(4)
V2 - 05 1.907(4)
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4. Structural results of Phase 4 — Li1 V205

Figure B.7. Structure of Phase 4 (x = 1.6 Li). Blue: vanadium; red: oxygen.
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Figure B.8. Graphic results of Rietveld refinement from XRD data of Phase
4 (x = 1.6 Li). Red points: experimental pattern; black solid line: calculated
pattern; bottom blue line: difference between experimental and calculated
patterns; green vertical bars: position of Bragg reflections.
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Table B.7. Refined atomic positions, isotropic thermal displacement factors
and occupancies for Phase 4 (x = 1.6 Li) obtained from XRD.

Atom | Site X y Z Occupancy Biso
V1 4i 0.06878(54) 0.25 0.81164(27) 1 0.6
V2 | 4 0.27577(44) 0.25 0.25232(67) 1 0.6
o1 4i  0.79075(82) 0.75 0.40852(31) 1 0.8
02 | 4 1.00716(24) 0.25 0.17121(65) 1 0.8
O3 | 4i 0.50825(32) 0.25 0.32395(82) 1 0.8
O4 | 4i 0.31845(41) 0.25 0.94875(22) 1 0.8
O5 | 4i 0.25203(75) 0.75 0.21677(61) 1 0.8

Table B.8. Bond distances of Phase 4 (x = 1.6 Li) as deduced from XRD.

Bond Bond distance / A
Vi-01 1.674(3)
V1-02 2.282(4)
V1-02 2.015(4)
V1-02 2.015(4)
V1- 04 1.983(7)
V1-05 2.274(3)
V2 -01 2.163(2)
V2 - 02 1.976(5)
V2 - 03 1.713(8)
V2 — 04 1.918(5)
V2 - 05 1.961(7)
V2 - 05 1.961(7)
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4. Structural results of Phase 5 - Li»V20s
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Figure B.10. Graphic results of Rietveld refinement from XRD data of Phase
5 (x = 2 Li). Red points: experimental pattern; black solid line: calculated
pattern; bottom blue line: difference between experimental and calculated
patterns; green vertical bars: position of Bragg reflections.
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Table B.9. Refined atomic positions, isotropic thermal displacement factors
and occupancies for Phase 5 (x = 2 Li) obtained from XRD.

Atom | Site X y Z Occupancy Biso
V1 4i  0.06778(33) 0.25 0.80601(59) 1 0.6
V2 | 4 0.26621(24) 0.25 0.24434(71) 1 0.6
o1 4i  0.77280(63) 0.75 0.42228(17) 1 0.8
02 | 4i 0.95453(23) 0.25 0.15715(41) 1 0.8
O3 | 4i 0.48870(48) 0.25 0.35369(13) 1 0.8
O4 | 4i 0.31445(31) 0.25 0.95064(47) 1 0.8
O5 | 4i 0.21446(55) 0.75 0.22541(57) 1 0.8

Table B.10. Bond distances of Phase 5 (x = 2 Li) as deduced from XRD.

Bond Bond distance / A
Vi-01 1.789(7)
V1-02 2.321(8)
V1-02 1.973(2)
V1-02 1.973(2)
V1- 04 1.971(8)
V1-05 1.986(5)
V2 - 01 2.104(3)
V2 - 02 2.260(9)
V2 - 03 1.717(7)
V2 — 04 1.866(4)
V2 - 05 1.991(6)
V2 - 05 1.991(6)
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In this Appendix, the structural results obtained by means of Rietveld
refinement using XRD patterns of the oxide B-Naos3V20s and the
B-Nao.33V204.67F0.33 oxyfluoride are presented. Specifically, refined atomic
positions and refined bond distances corresponding to each compound are
included. It is important to note that the structural results of the oxyfluoride
do not depict fluorine positions, since it is not possible to determine the site
where the O/F substitution takes place owing to the almost identical X-ray
scattering power of oxygen and fluorine. Because of that, all the atomic

positions corresponding to the anions are labelled as oxygen sites.
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APPENDIX C. STRUCTURAL RESULTS
OF BRONZES (-Nao.33V20s5 AND (3-Nao. 33V204.67F0.33

1. Structural results of B-Nao33V20s oxide

Table C.1. Refined atomic positions, isotropic thermal displacement factors
and occupancies for f-Nao 33V20s oxide obtained from XRD.

Atom | Site X y Z Occupancy Biso
Y, 4i 0.4101(1) 0 0.2869(1) 1 0.45(2)
\ 4i 0.1020(1) 0 0.3377(1) 1 0.45(2)
v 4i 0.1192(1) 0 0.1157(1) 1 0.45(2)

o) | 4 0.4730(4) 0 0.3995(2) 1 0.44(4)

o) | 4 0.2235(4) 0 0.4378(2) 1 0.44(4)

0()” | 4i 0.2751(3) 0 0.1051(3) 1 0.44(4)

0@) | 2a 0 0 0 1 0.44(4)

O(3) | 4i 0.4300(4) 0 0.7599(3) 1 0.44(4)

o@R) | 4 0.2257(4) 0 0.2670(2) 1 0.44(4)

0(3)” 4 0.0772(4) 0 0.6298(3) 1 0.44(4)
o4 4i 0.0590(4) 0 0.8159(2) 1 0.44(4)
Na | 4i 0.40913(47) O -0.0042(4) 0.5 0.9(3)

Table C.2. Bond distances of B-Naop.33V20s5 oxide as deduced from XRD.

Bond Bond Bond Bond Bond Bond
V-0 | distance/A | V-0 | distance /A | vV’ -0O | distance/A
o(1) 1.641(6) | O@y | 1.623(5) o(1)” 1.636(1)
oy | 26773 | o@y | 1.911(2) 0(2) 1.788(2)
0(3) 1.974(2) | 0@y’ | 2.033(7) 0(3) 2.219(7)
0@3) 1.880(1) | o@) | 2.384(2) 0@y | 1.884(8)
0(3) 1.880(1) | 0@) | 1.861(8) o(3)” 1.884(8)
o@3) 1.781(4) | o@) | 1.861(8) 0(4) 2.368(2)
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2. Structural results of B-Nao33V20a.67F0.33 oxyfluoride

Table C.3. Refined atomic positions, isotropic thermal displacement factors
and occupancies for B-Nao 33V204.67F0.33 0xyfluoride obtained from XRD.

Atom | Site X y z Occupancy Biso
v 4i 0.4096(3) 0 0.2043(2) 1 0.75(3)
v’ 4i 0.1111(3) 0 0.3363(2) 1 0.75(3)
v” 4i 0.1212(3) 0 0.1220(3) 1 0.75(3)

o) | 4i 0.4848(9) 0 0.4040(7) 1 0.78(8)

o@y | 4 0.2287(9) 0 0.4432(6) 1 0.78(8)

oy’ | a4 0.2751(3) 0 0.1051(3) 1 0.78(8)

0@ | 2a 0 0 0 1 0.78(8)

0@) | A4 0.4430(1) 0 0.7454(6) 1 0.78(8)

o@) | 4i 0.2220(1) 0 0.2665(7) 1 0.78(8)

0@R)’ | A4 0.0763(8) 0 0.6160(6) 1 0.78(8)
04 | 4 0.0578(9) 0 0.8182(5) 1 0.78(8)
Na | 4i 0.4100(1) 0 -0.0070(9) 0.5 0.9(3)

Table C.4. Bond distances of B-Nao33V20a467F0.33 oxyfluoride as deduced

from XRD.

Bond Bond Bond Bond Bond Bond
V-0 | distance/A | V-0 | distance /A | vV’ -0O | distance /A
o(1) 1.564(5) | O@y | 1.574(7) o(1)” 1.592(6)
o(1)” 2.692(5) | 0@y | 1.953(5) 0(2) 1.816(4)
0@3) 2.0032) | 0@)’ | 2.0182) o@3) 2.173(4)
0(3) 1.919(6) | O@) | 2.341(7) o(3)” 1.892(6)
0@3) 1.9196) | o@) | 1.892(2) 0@y | 1.892(6)
0(3) 1.796(3) | O@) | 1.892(2) 0(4) 2.356(6)







