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RESUMEN 
La energía eléctrica se ha convertido en un bien indispensable en la 

sociedad actual, por lo que su demanda crece conforme aumenta la población 

mundial. Suplir esa demanda es un desafío que las fuentes de energía 

renovables han podido afrontar, aunque con algunas limitaciones, dado que 

estas fuentes de energía son beneficiosas tanto a nivel ambiental como 

económico, por su carácter ilimitado y por ser menos contaminantes que las 

fuentes de energía que provienen del petróleo, el gas natural y el carbón. Sin 

embargo, la intermitencia y las restricciones que existen para disponer de la 

energía cuando es necesario representa el mayor de los problemas. Aquí es 

donde entran en juego las baterías, ya que su objetivo es almacenar energía 

para poder disponer de ella cuando sea necesario. Actualmente, las baterías 

hacen parte de nuestra vida cotidiana, están presentes en infinidad de 

dispositivos, como móviles, ordenadores, aspiradoras etc. hasta vehículos 

eléctricos. Esto demuestra que las baterías tienen un sinfín de utilidades, lo 

que conlleva una demanda en alza que necesita ser cubierta.  

Las baterías de ion-Li son las que dominan el mercado, desde su 

comercialización en 1991 por SONY Corporation. Como consecuencia de su 

éxito, la extracción de litio encarece las baterías por la escasez de este 

elemento en la corteza terrestre, por lo que el principal objetivo de los 

investigadores es encontrar materiales que aporten prestaciones similares o 

mejores que las LIB a precios reducidos para garantizar su asequibilidad al 

ciudadano de a pie. 

El objetivo principal de esta investigación es encontrar materiales que 

otorguen buenas prestaciones como electrodos negativos en baterías tanto 

de ion-Li como ion-Na. La estructura de esta memoria se divide en los 

siguientes bloques: una parte introductoria en la que se mencionan algunos 

materiales que ya se han empleado en baterías recargables de ion-Li e         

ion-Na y donde se explican las técnicas aplicadas en el estudio de los óxidos 

de titanio de esta investigación. El segundo bloque reúne todos los resultados 



 
 

de los tres sistemas estudiados, TiO2(H) vs Na+/Na, TiO2-r vs. Li+/Li y TiO2-r 

vs. Na+/Na 

En el capítulo 4 se recogen los resultados del sistema TiO2 con estructura 

hollandita, también etiquetado como TiO2(H), frente a Na+/Na. Se realiza una 

comparativa de la ciclabilidad de tres muestras isoestructurales, pero con 

diferente contenido en potasio, que son K0.20TiO2, el K0.033TiO2 y el TiO2(H). 

Los demás ensayos electroquímicos en el TiO2(H) van dirigidas a profundizar 

en su mecanismo de inserción de sodio. El estudio de difracción de rayos X in 

situ realizado durante el primer ciclo de descarga-carga revela que la 

inserción/desinserción de sodio dentro de la estructura hollandita inicialmente 

ocurre en una región monofásica, aunque va acompañada de una disminución 

de simetría de tetragonal, grupo espacial I4/m, a monoclínica, grupo espacial 

I2/m, a medida que progresa la inserción de sodio. 

En el capítulo 5 se estudia la evolución estructural que experimenta el TiO2 

con estructura rutilo durante la inserción de Li+ en el rango de potencial         

3.0-1.0 V realizando un estudio estructural detallado mediando experimentos 

PITT y difracción de rayos X en condiciones ex situ de electrodos post-

mortem. También se determinan las contribuciones capacitivas y faradaicas a 

la capacidad específica del material frente a litio. 

El capítulo 6 recoge los resultados obtenidos tras los ensayos de 

ciclabilidad galvanostáticos y potenciostáticos aplicados sobre el sistema 

TiO2-r vs. Na+/Na, además de determinar el coeficiente de difusión de Na+ en 

TiO2 nano-rutilo (TiO2-r). Con la intención de mejorar las propiedades 

electroquímicas de TiO2-r, se modificó la composición del electrodo 

aumentando el contenido en carbón conductor, siendo el resultado principal 

una mayor capacidad y mejorada ciclabilidad. 
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La energía es la principal motivación que impulsa el crecimiento de nuestra 

civilización y determina, en cierta medida, el nivel de desarrollo económico y 

social de los países. En los últimos años, la demanda energética se ha 

incrementado al mismo ritmo que la población mundial, y como consecuencia, 

las emisiones de CO2 que provienen de la combustión de fuentes de energía 

fósiles también lo han hecho aumentando en 423 Mt en 2022 [1], debido a que 

esa demanda de energía se suple principalmente al usar fuentes de energía 

que provienen del petróleo, el gas natural y el carbón. Es importante resaltar 

que las reservas de estas fuentes decrecen cada vez más rápido y que su 

negativo impacto medioambiental acelera la urgencia de emplear 

preferiblemente otras fuentes de energía menos contaminantes. Sin embargo, 

las fuentes de energía como la hidráulica, eólica, solar, geotérmica, nuclear, 

etc., no tienen la misma estabilidad ni seguridad que las fuentes de 

combustión.  

El empleo de las fuentes de energía renovables está en continuo 

crecimiento; su tecnología avanza rápidamente y tienen un impacto positivo 

frente al cambio climático, si se compara con las fuentes de energía fósiles. 

Por otro lado, las energías renovables pueden traer consigo una serie de 

desventajas, de las cuales se pueden destacar el elevado coste inicial, la 

limitación geográfica, la intermitencia, los problemas del almacenamiento, 

entre otros. Debido a estos inconvenientes, es preciso profundizar en la 

investigación de la tecnología que mitigue estas desventajas.  

Los sistemas de almacenamiento de energía eléctrica son el apoyo 

tecnológico indispensable para distribuir y garantizar el acceso a la energía 

renovable. Asimismo, su utilidad se extiende a la fabricación de dispositivos 

electrónicos portátiles y los vehículos eléctricos (EV). Los sistemas de 

almacenamiento de energía o ESSs (por sus siglas en inglés de Energy 

Storage Systems), se pueden clasificar en función de la forma en que se 

almacena la energía, los usos que se les da, la duración y la eficiencia del 

almacenamiento, entre otros. Dentro de la clasificación en función de la forma 

de almacenar energía se pueden incluir el almacenamiento térmico (TES), 
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mecánico (MES), químico (CES), eléctrico (EES), electroquímico (EcES) e 

híbrido. Estos sistemas de almacenamiento de energía se describen 

brevemente en la Tabla 1.1 [2]. 

Tabla 1.1. Clasificación de los sistemas de almacenamiento de energía [2]. 

 

Dentro de los sistemas de almacenamiento de energía, las baterías han 

demostrado ser idóneos, debido a su alta densidad de energía, altos voltajes 

y la versatilidad para ser utilizadas en diferentes dispositivos gracias a su 

variable tamaño. Entre los diferentes tipos de baterías están las baterías de 

ion-litio (Li-ion), litio-azufre (Li-S), sodio-azufre (Na-S), níquel-cadmio (Ni-Cd), 

ESSs Descripción 

TES 

Consiste en sistemas diseñados para almacenar energía térmica cuando se enfría, calienta, 

funde, condensa o evapora una sustancia. En función del rango de temperatura en que se 

trabaje, la sustancia se almacena en un depósito aislado para posteriormente ser utilizada 

para diferentes aplicaciones. 

MES 

En estos sistemas se almacena la energía mediante transformaciones entre energía 

mecánica y eléctrica. Cuando la demanda se reduce, la energía eléctrica se convierte y se 

almacena en energía mecánica en forma de energía potencial o cinética. Cuando la 

demanda vuelve a aumentar, la energía pasa de mecánica a eléctrica nuevamente. Una 

ventaja destacable del sistema MES es la facilidad y rapidez con que la energía mecánica 

se convierte y se libera 

CES 

Son los mejores sistemas para almacenamiento a largo plazo. La energía se almacena en 

los enlaces entre átomos de moléculas y se libera durante las reacciones químicas, en las 

cuales los materiales se transforman cuando los enlaces se rompen y forman otros nuevos, 

produciendo nuevos compuestos. 

EES 

Estos sistemas almacenan la energía en un campo eléctrico sin convertir la energía eléctrica 

en otras formas de energía y se clasifican en dos tipos; en sistemas de almacenamiento de 

energía electrostática (condensadores y supercondensadores) y energía magnética 

(almacenamiento de energía magnética superconductora). 

EcEs 
Es el sistema más utilizado y se categoriza principalmente en dos tipos; baterías primarias 

y baterías secundarias o recargables. 
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plomo-ácido, plomo-carbono, baterías Zebra (Na-NiCl), metal-aire y las 

baterías de flujo.  

Las baterías de ion-Li (LIB por sus siglas en inglés de lithium ion batteries) 

destacan como fuente de alimentación de dispositivos portátiles gracias a que 

presentan mayores densidades de energía gravimétrica y volumétrica en 

comparación con los otros sistemas recargables. La alta densidad de energía 

se debe a su alto voltaje de operación de ≈4 V. Este voltaje se consigue al 

emplear electrolitos no acuosos, mientras que las baterías que usan 

electrolitos acuosos exhiben un voltaje de trabajo de 2 V. Los parámetros 

determinantes para emplear baterías de litio en diferentes aplicaciones son: 

energía, potencia, velocidad de carga-descarga, costes, sostenibilidad de los 

materiales, impacto medioambiental, seguridad y durabilidad [3]. Estos 

parámetros se tienen en cuenta en función de las aplicaciones. Por ejemplo, 

para los dispositivos electrónicos portátiles el factor más importante es la 

densidad de energía, mientras que para vehículos eléctricos y la red eléctrica, 

los parámetros críticos son el precio, el ciclo de vida y la seguridad del sistema 

de almacenamiento [4].  

En las últimas décadas, desde su introducción en el mercado en 1991 [3,5] 

por Sony Corporation, las LIB han demostrado ser la tecnología de 

almacenamiento de energía más avanzada y con un favorable equilibrio entre 

propiedades y coste de materiales, que evoluciona y poco a poco desplaza al 

combustible fósil como líder en el avance automovilístico. No obstante, la 

creciente demanda por mejorar las prestaciones y reducir aún más los costes 

de producción abren la puerta a buscar alternativas viables que pretendan 

suplir estos requerimientos. Actualmente, la investigación dirigida al desarrollo 

de tecnologías que puedan reemplazar las baterías de ion-Li se extiende a la 

generación de baterías post-Li (PLIB), basadas en el uso de iones móviles 

distintos de litio. Esto es así ya que, debido al incremento en la demanda de 

baterías, aumenta la extracción de litio, recurso que presenta una abundancia 

en la corteza terrestre de tan solo el 0.002%, la cual es mucho menor si se 
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compara con otros metales, como el sodio (2.36%), el magnesio (2.33%), 

potasio (2.09%), o el aluminio (8.23%) [6].  

Los metales mencionados anteriormente, pueden sustituir al litio como 

componente de baterías recargables y aportar prestaciones mejoradas. Así, 

las baterías de ion-Na son una tecnología alternativa muy atractiva debido a 

la gran abundancia y bajo precio de sus materias primas y que, al no 

reaccionar con el aluminio, se puede utilizar este como colector de corriente 

en lugar de cobre, lo que reduce aún más el coste y el peso de las SIB. Otra 

alternativa al litio es el magnesio que tiene un punto de fusión y una capacidad 

volumétrica superiores a los del litio, y su radio iónico es comparable al del 

litio. El magnesio presenta una alta densidad energética, y su bivalencia 

duplica su capacidad de almacenamiento de energía electroquímica 

(2205 mAhg-1). Además, el Mg es un metal fácil de obtener, abundante en la 

corteza terrestre y que presenta pocos problemas de seguridad. Asimismo, las 

baterías de ion-K (KIB) son candidatos naturales abundantes y de bajo coste 

con un potencial operativo relativamente alto, especialmente en sistemas de 

almacenamiento de energía a gran escala. Además, el potasio también admite 

el empleo de aluminio como colector de corriente en lugar de cobre, igual que 

sucede en el caso de las SIB [7].  

1. Principios fundamentales del funcionamiento de una batería  

Para comprender el funcionamiento de una batería, se requiere empezar 

por su definición. Una batería es un dispositivo de almacenamiento de energía 

química y la convierte en energía eléctrica utilizable. Se compone de varias 

celdas electroquímicas unidas en dos posibles configuraciones, en serie o en 

paralelo, para aumentar su capacidad y el voltaje de funcionamiento [2].  

El funcionamiento de una batería se basa en reacciones de oxidación-

reducción que liberan electrones que van de un electrodo a otro a través de 

un circuito externo, de tal forma que se transforma la energía química en 

eléctrica. Esta premisa condiciona los materiales que se usan en cada celda, 

es decir que deben permitir estas reacciones redox. Cada celda tiene tres 

componentes principales: un electrodo positivo, un electrodo negativo y el 
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electrolito que permite la movilidad de los iones metálicos. Durante la 

descarga, el electrodo negativo actúa como ánodo y es donde se produce la 

reacción de oxidación, es decir, la reacción donde se liberan electrones, que 

luego serán captados por el electrodo positivo, que actúa como cátodo [8]. Este 

proceso puede ser irreversible o reversible, en consecuencia, se puede 

clasificar a las baterías en primarias o alcalinas desechables y secundarias o 

recargables. 

2. Baterías secundarias o recargables  

Las baterías secundarias o recargables se componen de celdas 

electroquímicas que permiten el almacenamiento y la liberación de la energía, 

pudiéndose utilizar en repetidas ocasiones, dado que estas baterías pueden 

recargarse después de su uso. A diferencia de las baterías primarias, las 

baterías secundarias resultan ser la opción económica al poder usarse 

múltiples veces, que con el tiempo resulta ser también la alternativa ecológica. 

Las celdas se componen de dos electrodos, uno positivo y otro negativo, como 

se ha descrito en el párrafo anterior, los colectores de corriente que contienen 

los electrodos y un separador empapado en electrolito [9]. Más adelante se 

describirán con detalle los componentes de las baterías secundarias, su 

función y los materiales de los que están fabricados. 

3. Clasificación de las baterías secundarias 

3.1. Baterías de plomo-ácido y plomo-carbono  

Las baterías de plomo-ácido son las primeras que han emergido en el 

mercado y son las más usadas en aplicaciones industriales, entre ellas la 

automovilística. Su ensamblaje se basa en dos placas que actúan como 

electrodos, siendo el ánodo una esponja de plomo y el cátodo óxido de plomo. 

Ambos electrodos se encuentran sumergidos en una disolución de ácido 

sulfúrico al 37% que actúa como electrolito. Durante la descarga, el sulfato de 

plomo recubre ambos electrodos y durante la carga la reacción se revierte y 

los electrodos vuelven a su estado inicial. Las baterías de plomo-ácido son 

duraderas, se pueden producir a gran escala y son relativamente económicas 
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por tener un bajo coste inicial y no requiere apenas un mantenimiento, pero 

presentan algunas limitaciones como que son pesadas, voluminosas, 

contienen ácido sulfúrico, sustancia corrosiva que acarrea un riesgo para el 

medio ambiente y la salud si se manipulan incorrectamente, y contienen plomo 

que también tiene una elevada toxicidad [2].  

Las baterías de plomo-carbono son una forma avanzada de baterías de 

plomo-ácido, en las que el ánodo de plomo de las baterías de plomo-ácido se 

ha sustituido parcial o totalmente por carbono en los diseños sucesivos. La 

sustitución del electrodo negativo por carbono ha mejorado el rendimiento de 

las baterías y ha reducido el coste del ciclo de vida en comparación con las 

baterías de plomo-ácido antiguas para aplicaciones de almacenamiento 

estacionario. Se ha incorporado negro de carbón en pequeñas cantidades, del 

0.15 % al 0.25 %, al electrodo negativo para reducir la acumulación de sulfato 

de plomo en la placa del electrodo de plomo [10].  

3.2. Baterías de Níquel-Cadmio (Ni-Cd) 

Las baterías de Ni-Cd compiten directamente con las baterías de          

Plomo-ácido. Ambas tienen prestaciones similares, salvo que las de Ni-Cd 

presentan una mayor densidad de energía y una larga vida útil (> 350 ciclos). 

En estas baterías, Ni(OH)2 actúa como el cátodo, el ánodo es cadmio metálico 

y como electrolito se usa una disolución acuosa alcalina de KOH. Durante la 

descarga, Ni(OH)2 es el material activo del electrodo positivo y el Cd(OH)2 es 

el material activo del electrodo negativo. Durante la carga, NiOOH es el 

material activo del electrodo positivo, mientras que el Cd metal es el material 

activo del electrodo negativo [10]. Una característica importante de estas 

baterías es que tienen el llamado “efecto memoria”, es decir, si una batería de 

Ni-Cd se recarga sin haberse descargado por completo en reiteradas 

ocasiones, esta puede “recordar” la capacidad utilizada, lo que se traduce en 

una pérdida de la capacidad total. Por lo que se deben realizar ciclos de 

carga/descarga completos para evitar que eso pase. También es interesante 

destacar que estas baterías requieren un tratamiento especial en cuanto a la 
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forma de ser desechadas y su reciclaje, ya que contienen cadmio, un metal 

altamente tóxico [11].  

3.3. Baterías de ion-Li (LIB)  

Actualmente son las baterías que se emplean mayoritariamente en 

dispositivos electrónicos portátiles, dispositivos de almacenamiento de 

energía y en vehículos eléctricos. Las baterías de ion-Li se componen de 

varias celdas individuales, las cuales a su vez se componen de dos electrodos, 

óxido de un metal de transición que contenga litio como cátodo y grafito como 

ánodo, y un electrolito formado por una sal de litio inorgánica disuelta en un 

disolvente no acuoso. Durante el proceso de descarga, los iones Li+ se 

mueven del electrodo negativo al positivo a través del electrolito liberando 

energía eléctrica y durante la carga tiene lugar el proceso inverso [2]. 

Las baterías de ion-Li tienen sus comienzos en la década de los 70, cuando 

el químico Stanley Whittingham dio a conocer las primeras baterías 

recargables de ion-Li, las cuales empleaban litio metal como ánodo y TiS2 

laminar como cátodo. Además, introduce el concepto de intercalación [12]. 

Whittingham intenta comercializar la batería de litio, sin éxito, debido a 

problemas de seguridad causados por el crecimiento dendrítico que 

experimenta el litio provocando un cortocircuito de la batería al cabo de varios 

ciclos [13]. En 1981, Goodenough propone por primera vez el LiCoO2 como 

cátodo de alto voltaje, en lugar del TiS2 [14]. En 1987, Yoshino y su equipo 

patentan y construyen un prototipo de celda que emplea materiales 

carbonáceos como ánodo y LiCoO2 como cátodo [15]. Cabe destacar que 

Yoshino llevó a cabo un ensayo de carácter crucial que determinaría las bases 

para la comercialización de las baterías de ion-Li por SONY en 1991. Este 

ensayo se denomina nail penetration test y consistía en que deja caer una 

barra de hierro que perforaría la batería, esperando como resultado que no 

ocurriese una ignición [16]. Después de su comercialización, estas baterías 

ganaron popularidad rápidamente, gracias a que sus prestaciones superaban 

a las baterías de Ni-Cd, ya que hacía posible su aplicación en dispositivos de 

reducido tamaño, gracias a su alta densidad de energía. Por esta ardua labor 
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de investigación y el impacto que han tenido las baterías de ion-Li en nuestra 

sociedad, Whittingham, Yoshino y Goodenough, recibieron el premio Nobel de 

Química en 2019. 

3.4. Baterías de ion-Na (SIB) 

Las baterías de sodio nacen de la necesidad de suplir la demanda 

energética que ha incrementado con el uso de los dispositivos electrónicos 

portátiles y de contrarrestar las desventajas que presenta la intermitencia de 

las fuentes de energía renovables. Las baterías de ion-Li han demostrado que 

el mecanismo de intercalación resulta muy efectivo en cuanto a la densidad 

de energía y la facilidad de fabricar baterías de tamaño reducido con buenas 

prestaciones para dispositivos cada vez más pequeños. Sin embargo, las 

dificultades en la obtención de litio y su escasez en la corteza terrestre 

(0.002% [6]) hacen que sea un metal costoso y, por tanto, se dificulta su 

utilización futura a largo plazo. La investigación se ha centrado en buscar 

alternativas al litio, empleando otros elementos capaces de cumplir la función 

de ion móvil, entre los que destaca el sodio, por suplir las desventajas que 

presenta litio, ya que es más abundante (2.36% [6]) y su obtención tiene un 

precio más reducido [17].  

Una batería típica de ion-Na se compone de un electrodo positivo y un 

electrodo negativo entre los cuales se encuentra el separador empapado en 

el electrolito. El funcionamiento es similar al de las baterías de ion-Li, ya que 

el mecanismo en el que se basa es de intercalación. Otra ventaja que presenta 

el sodio frente al litio es que no forma aleaciones con el aluminio, por tanto, 

se puede sustituir el cobre por aluminio como colector de corriente, lo que 

abarata los costes de fabricación y disminuye el peso de la celda. Además, 

como ánodo se suele usar carbono duro (hard carbon) reemplazando al grafito 

debido a que este último tiene una pobre capacidad de almacenamiento de 

iones sodio. Por otro lado, las baterías de ion-Na aún tienen algunos 

inconvenientes, como su moderada densidad energética gravimétrica y 

volumétrica, y que presentan una baja potencia (2-5 kWkg-1), si se compara 

con las baterías de ion-Li (1-20 kWkg-1) [5].  
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3.5. Baterías de litio-azufre (Li-S) 

En la década de 1960, las baterías de Li-S se proponen como un dispositivo 

eficaz de almacenamiento de energía mediante reacciones químicas 

reversibles. Sin embargo, en las décadas posteriores, con el rápido desarrollo 

y la comercialización de las LIB, las baterías Li-S quedaron en segundo plano 

por no conseguir un avance significativo para solventar las dificultades que 

estas enfrentaban [18]. En la década de los 2000, suscita nuevamente el interés 

por la investigación de las baterías Li-S, debido a sus ventajas de bajo coste 

y a su elevada energía específica teórica de 2600 Whkg-1, que es casi 3 veces 

superior a la tecnología LIB actual (∼200 Whkg-1) [19]. No obstante, las baterías 

Li-S presentan una serie de obstáculos que se deben resolver antes de su 

comercialización, los cuales son: el carácter aislante del azufre y sulfuro de 

litio, que da lugar a un bajo aprovechamiento de los materiales activos; el 

efecto “shuttle”, que consiste en que el polisulfuro de litio Li2Sx (6<x<8), el cual 

es muy soluble en los electrolitos utilizados en baterías Li-S, una vez formado 

pasa del cátodo al ánodo, donde se reducen a polisulfuro de cadena corta, 

estos vuelven de nuevo al cátodo, donde se vuelven a formar polisulfuro de 

cadena larga. Este proceso provoca el gasto continuo de material activo del 

cátodo, la corrosión del litio, una baja eficiencia coulómbica y una baja vida 

útil de la pila [20]; la pérdida de capacidad debido a la degradación de los 

componentes de la celda y las dendritas de litio que se forman por la 

deposición no uniforme de iones de litio. En los últimos años, se han realizado 

muchos esfuerzos para hacer frente a los obstáculos mencionados en las 

baterías Li-S [18]. 

3.6. Baterías de Sodio-Azufre (Na-S) 

La celda electroquímica de las baterías Na-S tiene forma cilíndrica con 

azufre fundido como electrodo positivo y sodio fundido como electrodo 

negativo (Fig. 1.1). Ambos electrodos se separan por un electrolito sólido de 

β-alúmina. En las baterías Na-S, el sodio que se encuentra fundido en el 

núcleo de la celda cede los electrones al circuito externo generando 

electricidad (descarga) dando lugar a la formación de iones Na+ que 
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atraviesan el electrolito sólido hacia el compartimento del electrodo positivo, 

mientras el azufre se reduce aceptando los iones Na+ y formando polisulfuros 

de sodio de cadena larga (Na2Sx, 4 ≤ x ≤ 8) y de cadena corta 

(Na2Sx, 1 ≤ x ≤ 4) [21].  

Durante la carga ocurre el proceso inverso. Para mantener al sodio y al 

azufre en estado líquido, todas las celdas se encuentran aisladas 

térmicamente en un cerramiento que mantiene la temperatura cerca de los 

300 ºC. Es importante destacar que el calor producido durante los ciclos de 

carga y descarga es suficiente para mantener las temperaturas de 

funcionamiento y, por lo general, no se requiere ninguna fuente externa [22]. 

3.7. Baterías Flexibles  

Estas baterías pretenden mejorar las baterías de ion-Li, litio-azufre y                   

ion-Na, por lo que la búsqueda se dirige hacia materiales más flexibles para 

sus componentes con el objetivo de cubrir las exigencias de los dispositivos 

tales como relojes inteligentes, pulseras fitness y los implantes médicos. Lo 

que se ha conseguido es la obtención de nuevos sistemas que soportan 

deformaciones mecánicas constantes y prolongadas, además de aportar alta 

potencia y energía durante largos ciclados [2]. Entre los materiales más 

empleados en las baterías flexibles destacan: grafeno como colector de 

corriente, Li4Ti5O12 como ánodo y LiFePO4 como cátodo. En cuanto al 

Fig. 1.1. Esquema de una batería Na-S, donde el sodio y el azufre se encuentran en 
estado líquido separados por β-Al2O3. 
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electrolito, es preferible utilizar electrolitos sólidos o poliméricos para fabricar 

baterías libres de líquidos inflamables y aumentar la seguridad de los 

dispositivos.  

Hu et al. [23] fabricaron baterías flexibles de Li-CO2 sin líquido basadas en 

poli(metacrilato)/poli(etilenglicol)-LiClO4 con electrolito de polímero 

compuesto de SiO2 al 3 % en peso y cátodos de nanotubos de carbono de 

pared múltiple (MWCNT). Así, las baterías tipo pouch fabricadas son capaces 

de doblarse de 0º a 360º, exhibiendo unas prestaciones electroquímicas 

destacables como una capacidad especifica controlada de 1000 mAhg-1. 

3.8. Baterías de metal-aire 

Las baterías metal-aire consisten en: un electrodo negativo, un metal dentro 

de la carcasa, como una batería convencional; el oxígeno, como combustible 

del electrodo positivo que se introduce en la celda desde el exterior, un 

separador y un electrolito. Dependiendo de la naturaleza del electrodo 

negativo, el electrolito es una solución acuosa alcalina, como el hidróxido de 

potasio, una solución acuosa neutra de una sal (como el cloruro de sodio) o 

una solución no acuosa de una sal del metal base del electrodo. Durante la 

descarga, el oxígeno atmosférico reacciona con el ion metálico para formar el 

hidróxido metálico generando corriente. La capacidad de las baterías viene 

determinada por el ánodo metálico, ya que cada metal tiene propiedades 

únicas y, por tanto, cada metal producirá un voltaje específico con el cátodo y 

tendrá una cantidad específica de energía. Por otro lado, los desafíos a los 

que se enfrenta esta tecnología son: ciclo de vida de carga-descarga bajo, un 

coste elevado y una eficiencia energética baja [24]. 

3.9. Baterías en estado sólido (SSB) 

El fundamento químico de las baterías de electrolito sólido es similar al 

funcionamiento de las baterías que emplean electrolitos líquidos, salvo que 

los materiales que conforman el electrolito sólido pueden ser cerámicos, 

poliméricos o una mezcla de ambos. Una característica esencial del electrolito 

es que debe tener una alta conductividad que no impida el libre movimiento 

de los iones a través de este desde el ánodo al cátodo durante la descarga [2].  
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El hecho de que se emplee un electrolito en estado sólido conlleva una 

serie de ventajas; este presenta una alta estabilidad térmica que se traduce 

en un rango de temperatura de trabajo que va desde los -50 ºC hasta los 

200 ºC. Cabe añadir que también se traduce en seguridad, ya que, al no usar 

electrolitos líquidos e inflamables, se disminuye el riesgo de ignición o de 

fugas. La alta densidad de energía de estas baterías permite fabricar 

dispositivos pequeños, tienen una baja tasa de autodescarga y desarrollan un 

mayor número de ciclos de carga-descarga. Sin embargo, a pesar de todas 

estas ventajas, las baterías con electrolito sólido tienen algunas limitaciones 

como puede ser su alto coste de producción, la formación de dendritas en las 

baterías basadas en litio y que no se forma la SEI [2].  

3.10. Baterías de Flujo Redox (RFB) 

Las baterías de flujo consisten en dos electrolitos diferentes que se 

encuentran separados por una membrana microporosa que permite el paso 

selectivo de los iones (Fig. 1.2). Estos dispositivos se clasifican en dos 

categorías: las baterías de flujo redox, donde todos los materiales 

electroactivos se encuentran disueltos en el electrolito, y las baterías de flujo 

híbridas, en las cuales uno o más materiales electroactivos se encuentra 

depositados sobre la superficie del electrodo. Dentro de estas dos categorías 

se pueden mencionar principalmente tres tipos de baterías de flujo que se 

emplean para el almacenamiento de energía a gran escala: las baterías redox 

de vanadio y las de Br/polisulfuro (PBB), en cuanto a las baterías de flujo 

híbridos se sitúan las de Zinc/Bromo (ZnBr) [2].  
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3.11. Condensadores y supercondensadores 

Los condensadores son dispositivos que almacenan y liberan energía de 

forma pasiva. Consisten en dos placas conductoras separadas por un material 

dieléctrico no conductor. Cuando se aplica una diferencia de potencial a través 

de las placas, se genera un campo eléctrico que provoca una acumulación de 

electrones en una placa mientras que la carga positiva se acumula en la otra 

placa. Los supercondensadores, también conocidos como condensadores de 

doble capa, se componen de dos electrodos conductores, un separador y un 

electrolito líquido. A diferencia de los condensadores, los supercondensadores 

almacenan energía produciendo una acumulación de cargas en la interfaz 

sólido-electrolito formando una doble capa eléctrica. Los dos electrodos 

fabricados con carbón activado proporcionan una alta superficie especifica 

que se traduce en una alta densidad de energía y una mayor capacidad de 

almacenamiento si se compara con los condensadores convencionales [2].  

4. Mecanismos  

El funcionamiento de una batería de iones metálicos (por ejemplo, Li+, Na+, 

Mg2+) se basa en la transferencia de carga con iones que se mueven entre los 

dos electrodos a través del electrolito. Los mecanismos por los que ocurre 

esta transferencia de carga dependen del tipo de interacción que existe entre 

el ion activo y el material del electrodo. La cantidad de carga que una batería 

Fig. 1.2. Diagrama esquemático general de una 
batería de flujo [2]. 
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puede almacenar viene determinada por la diferencia de potencial de las 

reacciones electroquímicas y de los electrones involucrados en las mismas. 

En consecuencia, es posible aumentar la capacidad del sistema aumentando 

la diferencia de potencial de los procesos de los dos electrodos o usando iones 

que involucren múltiples electrones [25].  

4.1.  Electrodeposición y redisolución electroquímica 

Dado que los potenciales de reducción de los metales alcalinos y 

alcalinotérreos son extremadamente bajos durante los procesos 

electroquímicos, estos suelen ser la opción más atractiva para emplearlos en 

sistemas de alto voltaje. El potencial de reducción del sistema Li+/Li, -3.04 V 

frente al electrodo estándar de hidrógeno, ha sido una de las principales 

motivaciones detrás del desarrollo de las baterías de ion-Li. En general, para 

cualquier ion Mn+ activo, la deposición y redisolución en el electrodo 

M metálico genera una capacidad teórica máxima, 3860 mAhg-1 en el caso de 

Li+/Li. Pese a todo lo anterior, trabajar con estos metales conlleva operar con 

elementos altamente reactivos y, como consecuencia, se entraña un alto 

riesgo, aun cuando se controle la sensibilidad al O2 y a la humedad, puesto 

que la formación de dendritas resulta inevitable seguido del cortocircuito de la 

celda [26]. A causa de esos riesgos, se opta por otros mecanismos. 

4.2. Pseudocapacitancia y mecanismos superficiales 

Para compensar los problemas que se presentan en los mecanismos 

anteriormente mencionados, se ha propuesto el empleo de materiales 

nanoestructurados en los electrodos. Usar materiales de partículas 

nanométricas implica que el área superficial especifica es alta y, como 

consecuencia, estos materiales tienen la tendencia de exhibir un 

comportamiento pseudocapacitivo en las baterías. 

La pseudocapacitancia consiste en un proceso de intercalación que 

involucra reacciones redox en sitios superficiales desordenados. De manera 

general, un proceso faradaico o de intercalación ocurre de formar uniforme y 

en una fase cristalina, razón por la cual las reacciones redox se dan a un 

mismo potencial. Cuando los procesos redox superficiales no son uniformes, 
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la transferencia de carga pseudocapacitiva ocurre en un rango de potenciales 

por lo que, en una voltametría cíclica, estos procesos aparecen como una 

señal ancha y poco definida.  

La pseudocapacitancia también se define como la energía eléctrica 

almacenada en un material a través de una rápida transferencia de carga 

faradaica, que se realiza a través de una secuencia rápida de procesos 

reversibles de intercalación en la superficie. Para este mecanismo de 

almacenamiento de carga, la capacitancia depende en gran medida del área 

de la superficie del electrodo. La pseudocapacitancia típica también surge de 

las superficies de los electrodos, pero está involucrada una reacción faradaica 

de almacenamiento de carga asociada. Esta capacitancia se denomina 

pseudocapacitancia porque se origina de una manera diferente a la 

correspondiente a la capacitancia electrostática clásica de doble capa [27].  

4.3. Conversión  

Un mecanismo de conversión implica reacciones electroquímicas que 

conducen a la formación de nuevas especies químicas, a menudo con 

estructuras diferentes de la estructura inicial [28]. Por ejemplo, una reacción de 

conversión para un sistema de iones de litio puede representarse de la 

siguiente manera: TMxCy + 2ye− + 2yLi+   x[TM]0 + yLi2C (o 2yLiC; C = F) [29]. 

Siendo TM el catión del metal de transición y C representa un contraión 

como O2-, S2-, F-, etc. Gracias a la transferencia de múltiples electrones, los 

materiales de tipo conversión pueden alojar más iones litio para alcanzar 

capacidades específicas varias veces más altas que las de los materiales de 

tipo intercalación. A pesar de eso, este mecanismo presenta ciertos problemas 

como la pérdida rápida de la capacidad, razón por la cual, las prestaciones de 

los materiales de tipo conversión aún no son comparables con los de los 

electrodos de intercalación. Se cree que la pérdida de capacidad es debida al 

aumento volumétrico de los materiales, lo que ocasiona un fallo en el contacto 

entre el material activo, el aglomerante y el colector de corriente. Por otra 

parte, la pérdida de capacidad también está relacionada con la intensidad de 
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corriente aplicada, cuanto más elevada sea esta, mayor será la pérdida de 

capacidad.    

4.4. Intercalación-desintercalación 

Los materiales cuya estructura se considera abierta, por ejemplo, los 

sólidos laminares como el grafito, admiten la intercalación de iones dentro de 

la estructura puesto que este mecanismo de transferencia de carga 

generalmente no produce un cambio drástico en la estructura del sólido 

anfitrión. El cambio de energía relacionado con la intercalación de los iones 

metálicos Mn+ está mediado por un proceso redox entre el ion huésped y el 

sólido anfitrión. 

La intercalación del ion huésped está condicionada por la valencia y el 

tamaño de este, por lo que iones más grandes como el Na+ y el K+ o los iones 

multivalentes como el Mg2+ o el Al3+ adquieren un grado mayor de dificultad 

en el momento de la intercalación en comparación con el Li+ (Fig. 1.3). En 

otras palabras, si se quiere suprimir el empleo de litio en las baterías 

secundarias, se debería optar por otros mecanismos, por ejemplo, en el caso 

del ion Na+, al intercalarse entre las láminas del grafito, genera tensiones en 

la estructura lo que resulta en la formación de compuestos Na-GICs (alkali 

metal-graphite intercalation compounds o compuestos de intercalación metal 

alcalino-grafito) inestables [30,31]. 

Fig. 1.3. Estructuras cristalinas de grafito LixC6 y LiMO2 
laminar (M = Mn, Co y Ni) [4].  
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4.5. Aleación  

Como se ha mencionado en el apartado 4.1, el empleo de litio metálico 

como el ánodo en una batería secundaria es una alternativa muy atractiva por 

su bajo potencial de reducción (-3.04V) y su capacidad específica teórica de 

3860 mAhg-1 [32]. Sin embargo, el crecimiento de dendritas dentro de la batería 

y la posibilidad de cortocircuitar el sistema es inherente, por lo que hay que 

estudiar una variante más segura, entre las que se encuentran las aleaciones 

de litio con otros metales, como el Si, Mg, Ag, Au, Zn, Al, Ga, Sn entre otros. 

A pesar de que el problema del crecimiento dendrítico se haya mitigado con 

la aleación, ésta presenta un nuevo inconveniente. Los materiales empleados 

en este mecanismo experimentan una gran expansión volumétrica que, en 

muchas ocasiones, conlleva el agrietamiento de los electrodos que ocasiona 

una pérdida de contacto entre las partículas o una pérdida del material activo. 

Las aleaciones, a menudo, forman estructuras compuestas con materiales 

carbonoso como el grafeno o nanotubos de carbono, entre otros, de tal forma 

que aumentan la conductividad y se reduce el efecto de la expansión 

volumétrica. Por otra parte, el empleo de estos compuestos aumenta la 

superficie específica lo que favorece el mecanismo de pseudocapacitancia [33].  

4.6. Baterías de iones duales y iones mixtos 

El mecanismo que siguen las baterías de iones duales y de iones mixtos es 

similar al de las baterías convencionales de especies activas catiónicas, es 

decir que su funcionamiento se basa en procesos de 

intercalación/desintercalación. En este apartado se mencionan las 

características principales que presentan las baterías de iones duales y las de 

cationes mixtos (Fig. 1.4). 
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4.6.1. Baterías de cationes mixtos  

Dada la baja eficacia de la intercalación de los iones Na+ en los sólidos 

anfitriones más comunes, como el grafito, el enfoque en la investigación se 

centra en la búsqueda de materiales activos y mecanismos que permitan el 

empleo de sodio en baterías. Por lo que se propone la aplicación de otro ion 

activo en el sistema. Las baterías de iones mixtos (Fig. 1.4 izquierda) son 

sistemas con un mecanismo de intercalación que implica dos iones activos, 

generalmente, Li+ y Na+, por ello se usan electrolitos de ion mixto. Cada ion 

actúa en electrodos opuestos, por ejemplo, el Na+ se inserta y se extrae en el 

cátodo y el Li+ se inserta y se extrae en el ánodo. La capacidad de la batería 

vendría determinada por la capacidad de ambos electrodos, por lo que se 

podría solventar el problema de buscar dos electrodos de alto rendimiento 

para un mismo catión activo. Otros cationes objeto de investigación son el K+ 

y el Mg2+ con la intención de sustituir por completo el litio [34].  

Fig. 1.4. Esquema del funcionamiento de una batería de iones mixtos (izquierda) y de iones 
duales (derecha) [25]. 
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4.6.2. Baterías de iones duales  

El funcionamiento de estas baterías consiste en usar un electrolito con dos 

tipos iones activos, uno catiónico y otro aniónico, que se intercalan entre dos 

electrodos, el ánodo y el cátodo, grafito en ambos casos. Durante la carga, 

los cationes se intercalan en el ánodo mientras que los aniones se intercalan 

en el cátodo simultáneamente. En la descarga, todos los iones se extraen de 

los electros hacia el electrolito (Fig. 1.4 derecha). El catión más empleado es 

el Li+ y los aniones más comunes son PF6-, BF4-, TFSI-, F-, ClO4-  [35].  

5. Componentes 

Se han mencionado anteriormente los principales componentes de una 

batería, los electrodos positivo y negativo y el electrolito. A continuación, se 

describirán los componentes necesarios para el ensamblaje de una batería 

completa, ya que implica el empleo adicional de otros dos componentes, como 

el colector de corriente y el separador. En este apartado se describirá la 

función que cumple cada uno de los componentes y las características que 

Fig. 1.5. Principales componentes y funcionamiento de una batería de ion 
metálico, M+. 
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presentan. En el esquema de la Fig. 1.5, se señalan los componentes de una 

batería.  

5.1. Colector de corriente 

El colector de corriente en una batería recargable es el componente 

encargado de conectar los electrodos de la batería con los contactos externos, 

permitiendo así el flujo de corriente eléctrica dentro y fuera de la batería. 

Seleccionar un colector de corriente adecuado para una batería lleva consigo 

un cuidadoso estudio que tenga en cuenta las posibles causas de corrosión 

de este, ya que está parcialmente expuesto al electrolito.  

En los sistemas de ion-Li el aluminio es ampliamente usado como colector 

de corriente catódico por ser un metal de bajo coste que se pasiva fácilmente 

con el ion PF6-, lo que retrasa la corrosión. Por otra parte, en el ánodo es 

necesario usar cobre a pesar de su elevado precio. Cabe mencionar que la 

corrosión del aluminio y el cobre es inevitable durante los ciclos de 

carga/descarga por la descomposición del electrolito [36].  

Los colectores de corriente aptos para baterías deben presentar las 

siguientes características: deben de ser electroquímicamente estables a la 

oxidación y a la reducción durante los ciclos de carga-descarga, deben 

presentar una alta conductividad eléctrica, alta resistencia mecánica, baja 

densidad para aligerar el peso de la celda y deben ser sostenibles además de 

tener un coste reducido [37].  

5.2. Separador 

El separador tiene como principal cometido aislar físicamente el electrodo 

negativo del positivo mientras permite el paso de los iones activos de un 

electrodo a otro. Esta barrera evita el contacto entre los electrodos y previene 

el cortocircuito. A escala de laboratorio, es muy común usar fibra de vidrio, 

pero a escala comercial lo usual es emplear separadores basados en 

compuesto carbonosos, como las poliolefinas. Este tipo de separadores 

también actúan como un mecanismo de seguridad ya que, si hay un aumento 

drástico de la temperatura, el polímero se funde e impide el paso de los iones, 
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apagando la batería y evitando que arda [38]. En los últimos años, la 

investigación se ha enfocado en el desarrollo de separadores con un grosor 

mínimo, lo que plantea serias preocupaciones de seguridad en referencia a 

los cortocircuitos.  

5.3. Electrolito 

El electrolito es el medio conductor que permite el flujo de iones entre los 

electrodos positivo y negativo. Los iones cargados positiva y negativamente 

se desplazan a través del electrolito durante la carga y descarga de la batería, 

lo que permite el flujo de corriente eléctrica. El electrolito en una batería 

recargable puede ser líquido, gel o sólido, dependiendo del tipo de batería y 

debe reunir una serie de características que permitan el correcto 

funcionamiento de la batería [25]. 

• Ventana electroquímica: el electrolito debe ser estable en el rango 

de voltaje en el que trabaja la batería, para no provocar su descomposición. 

• Debe presentar una alta conductividad iónica y una baja 

conductividad eléctrica. 

• Los electrolitos con una baja viscosidad poseen una alta movilidad 

iónica. 

• Los electrolitos líquidos son más atractivos cuando presentan una 

estabilidad térmica alta. 

• La “mojabilidad” es otro factor relevante, ya que el electrolito debe 

empapar los electrodos y el separador para garantizar la buena movilidad 

de los iones a través de estos componentes. 

• Por supuesto el coste no debe ser elevado, para fomentar su 

comercialización. 

• Finalmente, el electrolito tiene que ser químicamente compatible 

con el resto de los componentes y así asegurar la longevidad de estos. 
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A continuación, se mencionan algunos tipos de electrolitos que se han 

investigado en los últimos años: 

5.3.1. Electrolito orgánico  

Estos se basan en una sal del metal que contenga un contraión voluminoso 

y débilmente coordinado, en disolventes orgánicos, ya sean puros o una 

mezcla de ellos, como carbonato de etileno (EC), carbonato de propileno (PC) 

y carbonato de dimetilo (DMC) [25].  

5.3.2. Electrolito de líquido iónico  

También conocidos como sales fundidas con puntos de fusión por debajo 

de los 100ºC, consisten en un anión y un catión orgánico o inorgánico que 

presentan una gran variedad de configuraciones estructurales. Los electrolitos 

con líquidos iónicos poseen propiedades muy interesantes como su buena 

estabilidad termodinámica, alta conductividad iónica, no son inflamables ni 

volátiles. Los cationes más estudiados son el imidazolio, pirrolidinio, 

piperidinio y amonio cuaternario/fosfonio, entre otros, mientras que entre los 

aniones se encuentran las imidas, los haluros y los boratos [39].  

5.3.3. Electrolito sólido 

 Un electrolito sólido aporta a la batería una serie de beneficios que 

permiten usar las baterías en otras aplicaciones. Dichas ventajas se 

mencionan más detalladamente en el apartado 3.9. de este capítulo. Los 

requerimientos para encontrar el electrolito sólido adecuado son los mismos 

que para el electrolito líquido; bajo coste, estabilidad térmica, alta 

conductividad iónica y compatibilidad química con el material activo del 

electrodo. Dentro de los electrolitos sólidos, se pueden diferenciar dos 

subcategorías: 

• Electrolitos sólidos inorgánicos: en estos electrolitos, la 

conducción de iones se basa en el salto entre vacantes o sitios 

intersticiales. β-Al2O3 y la familia de sólidos conocidos como NASICON 
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o sodium super ion conductors con fórmula general AB2(PO4)3, donde A 

es un ion monovalente y B es un ion o una combinación de iones de 

valencia 3, 4 o 5 [25, 40], son los ejemplos más populares. 

• Electrolitos sólidos orgánicos: estos consisten en polímeros, 

como poliacrilonitrilo, fluoruro de polivinilideno, polimetilmetacrilato y 

óxido de polietileno, que resultan fáciles de manipular y son flexibles. A 

diferencia de los electrolitos sólidos inorgánicos, los orgánicos suelen ser 

menos estables térmicamente, se oxidan más fácilmente y el rango de 

voltaje de trabajo es menor [25].  

5.4. Electrodos positivos 

A continuación, se mencionarán algunos materiales que se han empleado 

como electrodos positivos para baterías de ion-Li (Tabla 1.2) e ion-Na 

(Tabla1.3). 

Tabla 1.2. Cuadro comparativo de los electrodos positivos que se han estudiado para 

usarlos en LIB. 

Tipo 
estructural Material 

Capacidad 
experimental 

/ mAhg-1 
Voltaje 

/ V Ventajas Desventajas Ref. 

Laminar 

LiTiS2 210 1.9 Alta 
conductividad 

Voltaje 
relativamente bajo 41 

LiCoO2 (LCO) ≈140 4.2 

Alta 
conductividad 
de iones Li+, 
alta densidad 

volumétrica de 
energía 

El cobalto es 
costoso y tóxico. 

Además, debido a 
que sólo es 

reversible 0.5 Li+/f.u. 
su capacidad 

limitada conlleva 
una baja densidad 

energética 

42, 
43 

LiNiO2 (LNO) 150 3.8 
Material 

análogo al 
LiCoO2 

A altas temperaturas 
hay un cambio de 

fase de hexagonal a 
cúbica, esta última 

no es 
electroquímicamente 

activa. Difícil 
sintetizar LiNiO2 
estequiométrico. 

44 

LiMnO2 (LMO) 140 3.3 
Más económico 

y respetuoso 
con el medio 
ambiente que 

el LiCoO2 

Pérdida de 
capacidad por la 

transformación en 
LiMn2O4 espinela 

45 

LiNi0.33Mn0.33Co0.33O2 

(NMC) 160 3.7 Contiene Ni y Co 46 
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LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 
(NCA) 199 3.7 

Mayor 
estabilidad 

térmica 
Contiene Ni y Co 47 

Li2MnO3 180 3.8 Alta capacidad 
específica 

Baja conductividad 
eléctrica y pobre 

estabilidad 
estructural durante 

el ciclado 

48 

Compuestos 
laminares basados en 
manganeso ricos en 

litio o Layered lithium-
rich manganese-

based (LLRM)                  
(1- x)LiMO2·xLi2MnO3) 

200 3.5 

Alta energía 
específica, 

buena 
estabilidad 

térmica, bajo 
coste 

Baja eficiencia 
coulómbica inicial, 

grave caída de 
voltaje y una perdida 

significativa de la 
capacidad durante 

el ciclado 

49 

Espinela 

LiMn2O4 120 4.1 

Más económico 
y respetuoso 
con el medio 
ambiente que 

el LiCoO2; alta 
conductividad 

electrónica y de 
iones Li+; alta 

seguridad. 

Pérdida pronunciada 
de la capacidad a 
altas temperaturas 

(55°C) 

50 

LiCo2O4 84 4 
Buena 

estabilidad 
térmica 

Baja capacidad 
específica relativa y 

contiene cobalto 
51 

Li4Mn5O12 135 3 

Económico y 
respetuoso con 

el medio 
ambiente 

Capacidad 
específica 

relativamente baja 

52, 
53 

Olivino 

LiFePO4 (LFP) 165 3.5 

Bajo coste y 
respetuoso con 

el medio 
ambiente; los 
grupos PO4 

unidos 
covalentemente 

proporcionan 
una estabilidad 

excelente 

Baja conductividad 
electrónica y de 

iones Li+; necesita 
partículas de 

pequeño tamaño y 
revestimiento de 

carbono para 
alcanzar una alta 
capacidad; alto 

coste de procesado. 

54, 
55 

LiMnPO4 168 4.1 

Baja toxicidad, 
respetuoso con 

el medio 
ambiente, alta 
ciclabilidad y 

bajo coste 

Baja conductividad 
iónica y electrónica 56 

LiCoPO4 125 4.2 
Buena 

estabilidad 
térmica 

Baja conductividad 
iónica y electrónica y 

contiene cobalto 
57 
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Tabla 1.2. Cuadro comparativo de los electrodos positivos que se han estudiado para 

usarlos en SIB. 

Tipo 
estructural Material Capacidad 

/ mAhg-1 Ventajas Desventajas Ref. 

Laminar 

α-NaFeO2 85 
Buena 

conductividad, 
fácil obtención 

Cambios estructurales 
irreversibles que 

afectan negativamente 
las propiedades 
electroquímicas 

58 

NaCoO2 70 Alta conductividad Alto coste y toxicidad 
del cobalto 59 

NaMnO2 200 
Económico, 

abundancia de Mn 
y Na 

Rango de potencial 
limitado (carga hasta 

3.5V) para evitar 
cambios estructurales 

que afectan 
negativamente las 

propiedades 
electroquímicas 

60 

Na2FePO4F 100 

Difusión de iones 
sodio entre las 

capas, estructura 
estable 

Baja conductividad 
electrónica 

61, 
62 

NASICON 

NaVPO4F 124 
Potencial redox 

relativamente alto 
(V3+/V4+; 3.8 V) 

Baja estabilidad 
térmica y baja 
conductividad 

63 

Na3V2(PO4)2F3 115 

Potencial redox 
relativamente alto 
(V3+/V4+; 3.8 V). 

Difusión de iones 
a través de 

canales 

Baja conductividad 
electrónica 

64, 
65 

Olivino NaFePO4 100 
Alternativa de 
cátodo para 

baterías de ion-Na 

Baja estabilidad de la 
capacidad conforme 

aumenta el número de 
ciclos. Estructura 

metaestable 

66 

 

5.5. Electrodos negativos 

En esta sección se mencionarán algunos electrodos negativos ya 

investigados en baterías de ion-Li y ion-Na.  

5.5.1. Grafito y carbono duro 

El grafito se ha usado ampliamente en baterías de ion-Li gracias a que 

permite la inserción de Li+ entre su estructura laminar aportando una 

capacidad de 360 mAhg-1, muy cercana a la capacidad teórica de       
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372 mAhg-1 [67]. Por otra parte, la inserción de iones Na+ en las capas del 

grafito es muy escasa, lo que otorga a la celda una actividad electroquímica 

menor que en el caso de la batería de ion-Li. En baterías de ion-Na, entre 

otros compuestos basados en el carbono se han estudiado el carbono blando 

(soft carbon), que se caracteriza por tener pequeñas regiones de grafeno 

ordenado, y el carbono duro (hard carbon), el cual es completamente 

desordenado y no grafitizable. Los electrodos de carbono duro proporcionan 

una capacidad reversible de 300 mAhg-1 en celdas de sodio, lo que supone 

una capacidad 1.5 veces mayor que la teórica [67].  

5.5.2. Óxidos de titanio 

5.5.2.1. Li4Ti5O12 (LTO) 

El LTO ha sido comercializado con éxito por exhibir una alta estabilidad 

térmica, por ser capaz de soportar ciclos de carga-descarga a altas 

velocidades, por tener una capacidad volumétrica relativamente alta y una 

muy buena ciclabilidad (>10000 ciclos), a pesar de su relativamente baja 

capacidad específica teórica (175 mAhg-1) [68]. También es conocido por ser el 

material “zero strain” dado que el mecanismo de inserción/desinserción de litio 

ocurre sin cambios drásticos de volumen en la estructura (∼0.2%) [69]. Además, 

el LTO es extremadamente seguro porque su alto potencial de reducción 

(Ti4+/Ti3+ a ∼1.55 V vs. Li/Li+) evita la formación de dendritas de litio, incluso a 

altas velocidades. Por lo tanto, aunque el LTO no tiene una difusividad de litio 

o una conductividad eléctrica particularmente altas, es un buen material para 

baterías de ion-Li de baja energía, pero de alta potencia y alto ciclabilidad [69]. 

5.5.2.2. NaTi2(PO4)3 (NTP) 

Los materiales que han tomado protagonismo en las baterías de ion-Na son 

los que presentan una estructura tipo NASICON. Entre estos compuestos, el 

NTP con armazón abierto se considera un material de electrodo óptimo para 

las SIB debido a su estructura abierta tridimensional, en la que los octaedros 

TiO6 comparten todos los vértices de oxígeno con los tetraedros PO4, 
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proporcionando así un gran espacio intersticial para la difusión de iones Na+, 

tal y como se muestra en la Fig. 1.6. [70]. Aunque la estructura NASICON es 

adecuada para la difusión de iones Na+, la escasa conductividad del NTP 

limita el transporte de iones en el interior de la estructura. Para mejorar su 

comportamiento electroquímico, se han empleado diferentes métodos; uno de 

ellos es la reducción del tamaño de partícula para reducir tanto el camino de 

transporte iónico como electrónico [70]. El recubrimiento con carbón [71] y la 

preparación de composites con grafeno [72] y CMK-3 [73] son los otros métodos 

que se han puesto a prueba con la intención de mejorar la conductividad 

actuando como un sistema de transferencia de electrones, que ofrece una 

buena capacidad y una alta ciclabilidad [74].  

Fig. 1.6. Estructura cristalina del NaTi2(PO4)3 [70]. 
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5.5.2.3. Na2Ti3O7 

Los titanatos de sodio de formula general Na2TinO2n+1 presentan una 

estructura monoclínica (grupo espacial P21/m) en capas formadas por los 

octaedros TiO6 que comparten aristas. Estos octaedros componen cadenas 

en forma de zigzag en la dirección del eje b. A su vez, estas cadenas se unen 

por los vértices en la dirección del eje a formando una estructura laminar. Los 

iones Na+ se alojan en los espacios entre capas y pueden moverse entre 

ellas [75]. El trititanato de sodio o Na2Ti3O7 fue, en su momento, el material no 

carbonáceo con menor potencial de intercalación frente a Na+/Na, siendo este 

potencial 0.3 V [76]. Senguttuvan et al. reporta que el Na2Ti3O7 (Fig. 1.7) 

es capaz de insertar hasta 2 iones Na+/f.u. equivalente a una capacidad de 

200 mAhg-1. 

 

 

 

Fig. 1.7. Estructura cristalina del Na2Ti3O7 [77]. 
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5.5.2.4. Na2Ti6O13 

El Na2Ti6O13 (Fig. 1.8) se ha estudiado como ánodo para baterías tanto de 

ion-Li como para ion-Na. Dominko et al. demuestra que a una baja densidad 

de corriente de C/10, la estructura Na2Ti6O13 es capaz de alojar 3 iones litio 

por formula unidad, equivalente a 150 mAhg-1; a mayores densidades de 

corriente, por ejemplo, para una corriente correspondiente a C/3, se obtiene 

una inserción de 2.5 iones Li+/f.u. con una relativamente baja polarización [77]. 

Las propiedades electroquímicas estudiadas por Rudola et al. afirman que la 

estructura Na2Ti6O13 puede alojar 0.85 Na+/f.u. aplicando una corriente 

equivalente a 30C y proporciona una capacidad de descarga de 65 mAhg-1 

con un plateau centrado en 0.8 V [79].  

Fig. 1.8. Estructura cristalina del Na2Ti6O13. 
Tetraedros: TiO6. Esferas: Na [80].  
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5.5.2.5. TiO2  

El óxido de titanio aún no se ha comercializado, pero se han realizado 

estudios detallados para demostrar su viabilidad como electrodo negativo en 

LIB y SIB que reemplace a sus predecesores grafiticos. El TiO2 presenta una 

gran variedad de polimorfos (Fig. 1.9), de los cuales el rutilo, anatasa, brookita, 

TiO2(B) (bronce), TiO2(H) (hollandita), TiO2-II (columbita), TiO2-III (baddeleyita) 

y    TiO2-R (ramsdellita) ya se han estudiado como electrodos negativos en 

baterías de ion-Li [81].  

El TiO2 es un material que presenta una deficiente conductividad eléctrica, 

dado su carácter aislante [82]. Sin embargo, cuando se modifica el tamaño de 

partícula del óxido de titanio, se observa una mayor inserción de Li+, aunque 

con cambios estructurales significativos [83], y propiedades como la capacidad 

específica, la ciclabilidad y el rendimiento a altas intensidades de corriente se 

ven mejoradas [84]. Partiendo de esta premisa, se persigue encontrar la 

combinación óptima entre tipo estructural, morfología y tamaño de partícula 

del óxido de titanio para obtener el electrodo idóneo.  

Fig. 1.9. Estructuras cristalinas de (a) Rutilo, (b) Bronce, (c) Brookita, (d) Anatasa, (e) 

Columbita, (f) Hollandita, (g) Baddeleyita, and (h) Ramsdellita [81]. 
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La anatasa es el polimorfo del TiO2 más estudiado para inserción de litio [85]. 

El estudio presentado por Luo et al. da una capacidad reversible cercana a 

100 mAhg-1 para un TiO2 anatasa con morfología de nanobastones decorados 

con aglomerados de TiO2 [86]. Este polimorfo también se ha estudiado como 

electrodo negativo en baterías de sodio, dando capacidades de 154 mAhg-1 
[87]. El polimorfo TiO2(B) se ha considerado como un posible candidato como 

electrodo negativo en baterías de ion-Li, debido a sus características más 

destacadas, como son un potencial de operación más bajo (1.55 V vs. Li+/Li) 

en comparación con la fase anatasa (1.75 V vs. Li+/Li), una reversibilidad 

considerablemente mejorada y una elevada capacidad. En este caso se 

obtiene una capacidad reversible entre 225-250 mAhg-1 para un TiO2(B) 

nanoparticulado (0.8 Li+/f.u.) [88]. En baterías de sodio, este polimorfo presenta 

una capacidad de 102 mAhg-1 [89]. El TiO2 ramsdellita arroja valores de 

capacidad específica reversible de 285 mAhg-1 frente a Li+/Li, mayor que en 

el caso del TiO2(B) [90].  

Dado que en esta memoria se describe el estudio realizado sobre las 

propiedades electroquímicas del TiO2 nano-rutilo, se recogen los resultados 

obtenidos de estudios previos. En la Tabla 1.4 se pueden consultar detalles 

como la morfología obtenida, la composición del electrodo y el electrolito 

empleado, la capacidad en la primera descarga y la capacidad reversible del 

TiO2 nano-rutilo como electrodo negativo en una semicelda frente a litio. La 

Tabla 1.5 concentra los datos de los estudios realizados en semiceldas de 

TiO2 nano-rutilo frente a sodio. 

Tabla 1.4. Características morfológicas y prestaciones electroquímicas del                         

TiO2 nano-rutilo frente a litio de estudios anteriores. 

Morfología SSA / 
m2g-1 

Composición del 
electrodo y 
electrolito 

Capacidad 1a 
descarga / 

mAhg-1 
E / V Intensidad 

/ C 
nº de ciclo @ 
capacidad / 

mA h g-1 
Ref 

Nano-
barras 77.34 

80:10:10 PVDF 1M 
LiPF6 

en EC:DMC 1:1 
385 1-2.85 C/20 

C/2 
50@180  
300@175  91 

Nano- 
agujas  60:20:20 PVDF 1M 

LiPF6 en EC:DMC 1:1 275 1-2.8 C/20 
30 C 

50@160   
50@70 92 
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Nano- 
varillas 

 
85:10:5 PVDF 1M 
LiPF6 en EC:DMC 

2:1 
280 1-3 C/60 60@150   93  

Nano-
partículas  80:10:10 PVDF 1M 

LiPF6 en EC:DMC 1:1 370 1-3 C/10 50@200 94 

Meso 
poroso 

 80:10:10 PVDF 1M 
LiPF6 en EC:DMC 2:1 235 1-3 1C 100@170   95 

Nano-
partículas 181 76:12:12 PVDF 1M 

LiPF6 en EC:DMC 1:1 295 1-3 C/5 5@190   96 

Nano-
partículas 

  378 1-2.8 C/20 264 mAhg-1 97 

Nano-
partículas 112 70:20:10 PVDF 1M 

LiPF6 en EC:DEC 1:1 380 1-3 3.5C 300@161   98 

Meso 
poroso 

  235 1-3  185 mAhg-1 99 

Forma de 
Wulff 135.5 70:20:10 PVDF 1M 

LiPF6 en 1:1:1 
EC:DMC:EMC 

397.9 
1-3 1C 

  100@154 
100 Nano-

varillas  89.6 275.6 100@133 

Nano-
varillas 62 

70:20:10 PVDF 1M 
LiPF6 en 

EC:DMC:EMC 1:1:1 

256 1-3 
C/2 

  100@220 
101 

385 0.01-3 100@346  

Nano-
agujas 

 

70:20:10 PVDF 1M 
LiPF6 EC:DEC 1:1 

350 

1-3  

100@243  

102 

400@145   
Forma de 

flor 
 300 100@170  

Micro-
esferas 

 150 100@120  

Nano-
fardos 30.4 80:10:10 PVDF 1M 

LiPF6   
EC:DMC:EMC 1:1:1 

439 
0.01-3 C/60 

100@100 
103 

Nano-
agujas 88.1 392 100@125 

Ópalo 
inverso 

  608 
1-3 

C/4 1000@138 
104 

300 1C 5000@76 

Nano- 
varillas  80:10:10 PVDF 1M 

LiPF6 en EC:DMC 1:2 
166 

1-3 1C 
100@ 143 

105 
170 100@120 

Meso 
poroso 115.3 80:10:10 PVDF 1M 

LiPF6 en EC:DMC 1:1 458 1-3 C/5 500@164 106 

Esferas con 
forma de 

flor 
61 

70:20:10 PVDF 1M 
LiPF6 en 

EC:DMC:EMC 1:1:1 
615 0.01-3 2C 400@386  107 

Husillo / 
vástago 100 

70:15:10:5 
Mact:Negro de 
acetileno:CMC: 

estireno−butadieno 
1M LiTFSI en PC 

261 1-3 1C 2000@175  108 
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Tabla 1.5. Características morfológicas y prestaciones electroquímicas de TiO2 nano-rutilo 

frente a sodio de estudios anteriores. 

 

El TiO2 con estructura hollandita se ha estudiado anteriormente como 

electrodo negativo en baterías de litio y de sodio, y cuyos resultados se 

recopilan en la Tabla 1.6. 

Morfología SSA / 
m2g-1 

Composición del 
electrodo y 
electrolito 

E / V Intensidad 
/ C 

Capacidad 
1er Ciclo 
/ mAhg-1 

nº de ciclo @ 
capacidad / 

mAhg-1 
Ref 

C-TiO2-RN 
(nano-rutilo) 157 Mact:PVDF:Super-P 

70:20:10 1M NaClO4 
en EC:DEC 1:1 

0.01-3 C/7, C/3, 
1C 

685.7 138 @ 200 
109 

N-TiO2-RN 
(nano-rutilo) 117 599.7 200 @ 138 

Láminas de 
TiO2 dopadas 

con Nb 
 100:0:0 

1M NaClO4 en PC 
0.005-

3 C/7 300 50 @ 160 110 

Micro-esferas 
con nano-

agujas 
incrustadas 

49.2 

Mact:SuperP:CMC 
70:15:15 Celgard / 

1M NaClO4 en 
PC:FEC 95:5 

0.01-3 C/10 308.8 200 @ 121 111 

Nanotubos 180 

Mact:Negro de 
acetileno:CMC 

70:20:10 Slurry / 1M 
NaClO4  en EC:DEC 

1:1 

0.02-3 0.3C 487 170 @ 115 112 

Mesocristal 62 
Mact:superP:PVDF 

70:20:10 1M NaClO4 
en EC:DEC 1:1 

0.01-3 C/3 611 100 @ 283 101 

Pétalos  

Mact:CMC:Super-P 
70:15:15 

1M NaClO4 en 
PC:FEC 95:5 

0.01-3 0.25C 337.5 245.3 @300 113 

Rutilo TiO2 
con forma de 

coliflor 
(6.99% 

dopado de 
Fe) 

53.15 
Mact:PVDF:Super-P 
70:20:10 1M NaClO4  

en PC:FEC 95:5 
0.01-3 

C/2 550 50 @ 280 

114 
2.5C 325 600 @ 186 

Nano-barras 
de Rutile TiO2 
dopadas con 

Nb 

 

Mact: Negro de 
acetileno: CMC: 
caucho estireno-

butadieno 70:15:10:5  
1M NaFSA en PC 

0.005-
3 0.15C  800 @ 200 115 

Matrices de 
cuboides de 
rutilo TiO2 

huecos 
soportado 

sobre tela de 
fibra de 
carbono 

103.5 100:0:0 / 1M NaClO4 
en EC:DMC 0.01-3 C/10 388 100 @ 287 116 
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Tabla 1.6. Características morfológicas y prestaciones electroquímicas de TiO2 hollandita 

frente a litio o sodio de estudios anteriores. 

Morfología Metal 
Composició

n del 
electrodo y 
electrolito 

E / V Rate 
/ C 

capacidad 
1er ciclo / 
mAhg-1 

nº de ciclo 
@ 

capacidad 
/ mA h g-1 

Composición 
x en KxTiO2 Ref 

 Li 

80:15:5 
PVDF; 

Separador 
Celgard; 1M 

LiPF6 en 
EC:DEC 

1-4.8 C/30 161 147@50 0.008 117 

Micro 
esferas Li 

80:15:5 
Separador 
Celgard 1M 

LiPF6 en 
EC:DC  

1-3 C/10 158 150@50 0.008 118 

Esferas Li 

75:12.5:12.5 
PVDF; 1M 
LiPF6 en 
EC:DEC 

1-2.8 C/10 150  0.008 121 

Nano 
barras Na 

70:20:10 
PVDF; 1M 
NaPF6 en 

EC:DEC:FE
C   

0.01-3 1.7C  100@1000 0.23 120 

Micro 
barras Na 

65:30:5 
pellets 

PVDF; 1M 
NaClO4 en 

PC 

0.2-
OCV C/80 150 85  0.023 119 

Micro 
barras Na 

62:28:10 
CMC; 1M 
NaClO4 en 

EC:PC 

0.01-
2.8 C/8 247 300@117  122 
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El trabajo de investigación de esta tesis doctoral se sitúan dentro de la CEU 

Escuela Internacional de Doctorado, CEINDO, en la línea de investigación 

“Tecnologías electrónicas y electroquímicas en salud y medio ambiente” 

desarrollada por el grupo de Química del Estado Sólido y de los Materiales 

(ESYMAT) de la Universidad CEU San Pablo, cuya finalidad está dirigida al 

desarrollo y optimización de la tecnología empleada en sistemas de 

almacenamiento de energía que tengan un impacto positivo, tanto mejorando 

la calidad de vida humana como su entorno.  

La motivación de esta tesis doctoral es la de buscar nuevos materiales que 

contribuyan al desarrollo de los sistemas de almacenamiento de energía que 

puedan suplir las limitaciones de las fuentes de energía renovables. Las 

baterías recargables como sistemas de almacenamiento electroquímico 

poseen características que las hacen altamente apropiadas para una muy 

amplia gama de aplicaciones móviles y estacionarias. Debido a las excelentes 

características para el almacenamiento de electricidad, las baterías de ion-Li 

han sido, desde su comercialización en 1991 por Sony Corporation [1], la 

tecnología predominante en el mercado de las baterías. En la actualidad las 

baterías de ion-Li son capaces de satisfacer la creciente demanda de 

sistemas de almacenamiento de energía para vehículos eléctricos híbridos 

(HEV), vehículos eléctricos (EV), así como de energías renovables. Sin 

embargo, es necesario mejorar la tecnología existente en términos de 

seguridad, densidad de energía y potencia. Más recientemente, las baterías 

de ion-Na están recibiendo creciente atención, convirtiéndose en una posible 

alternativa a la tecnología de ion-Li para aplicaciones de almacenamiento de 

energía estacionarias a gran escala, debido al menor coste de sodio, a la 

abundancia de sodio prácticamente inagotable y una distribución geográfica 

mucho más uniforme que el litio [2]. Aunque sodio y litio exhiben propiedades 

químicas similares, la tecnología de litio no es directamente transferible a la 

de sodio. Por ello, la búsqueda de nuevos materiales apropiados para baterías 

de ion sodio es de gran interés científico y tecnológico. 

Como ya se ha explicado en el capítulo anterior, la química de las baterías 

de ion metálico se fundamenta en reacciones de intercalación reversible entre 
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un ion litio o sodio (huésped) y una estructura sólida que actúa como 

anfitriona. En las últimas décadas la mayoría de los estudios relacionados con 

la Química de Intercalación [3-6] se han enfocado en óxidos de metales de 

transición, por diferentes motivos:  

- Presentan estructuras inorgánicas estables, laminares o abiertas, con 

sitios vacantes interconectados susceptibles de ser ocupados durante la 

reacción de inserción de litio/sodio. 

- Poseen metales de transición en altos estados de oxidación susceptibles 

de ser reducidos durante la reacción de inserción. 

- Exhiben en ocasiones conductividad mixta (electrónica e iónica), lo que 

permite minimizar efectos de polarización y soportar altas densidades de 

corriente. 

- La reacción de intercalación debería ir acompañada de un pequeño 

cambio de volumen relacionado con un bajo estrés interno del material, que 

es ventajoso para unas buenas prestaciones electroquímicas. 

En el grupo ESYMAT se han investigado intensamente diversos 

compuestos basados en titanio en relación con su uso como electrodos 

negativos debido a su abundancia en la corteza terrestre (0.66%) [2], lo que se 

traduce en menor coste económico, una baja o nula toxicidad lo que supone 

ser más respetuoso con el medioambiente, y su estabilidad estructural, que 

se une a sus buenas prestaciones electroquímicas para la inserción de iones 

de litio [7]. Por todos los motivos anteriores, los materiales de intercalación 

basados en titanio pueden figurar también entre los más atractivos para 

baterías de ion-Na. El par redox Ti4+/Ti3+ ha sido ampliamente explorado en 

los ánodos de la batería de ion-Li y exhibe un voltaje de inserción de alrededor 

de 1.5 V vs. Li+/Li [7]. En las baterías de ion-Na, el potencial redox Ti4+/Ti3+ 

normalmente varía entre 0.5 y 1.0 V vs. Na+/Na, potencial de trabajo 

relativamente bajo, pero suficientemente alto para garantizar seguridad 

durante el ciclado de la batería [8, 9].  
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La variedad de estructuras y polimorfos que presenta el TiO2 aumenta las 

posibilidades de su uso como electrodo negativo en baterías recargables. El 

TiO2 intercala teóricamente hasta 1 ion Li+ por formula unidad con una 

capacidad teórica de 336 mAhg-1. Por otra parte, la capacidad de intercalación 

para sodio es generalmente mucho más baja, aproximadamente 0.5 iones Na+ 

por formula unidad, lo que da lugar a una capacidad de 175 mAhg-1. Sin 

embargo, el comportamiento electroquímico difiere de un polimorfo a otro 

debido a limitaciones cinéticas y a la baja conductividad eléctrica que presenta 

el TiO2. De esta forma, mientras que el comportamiento electroquímico frente 

a Li del TiO2 rutilo con un tamaño de partícula de 300 nm es muy pobre, el 

TiO2 rutilo con un tamaño de partícula de 15 nm presenta una capacidad de 

200 mAhg-1 [10].  

El objetivo principal de esta tesis doctoral es la síntesis y caracterización 

(estructural, microestructural, eléctrica, electroquímica) de diferentes politipos 

de TiO2 nanoestructurado. Las prestaciones electroquímicas de estos óxidos 

de titanio como electrodo negativo serán evaluadas en pilas recargables de 

litio y de sodio, respectivamente. Un conocimiento profundo de la 

cristaloquímica del electrodo y su idoneidad para las reacciones de 

intercalación es de particular importancia. La comprensión de las propiedades 

cristalinas de la red anfitrión permite extraer conclusiones sobre el 

comportamiento de transporte del ion huésped almacenado y, por lo tanto, 

sobre las propiedades electroquímicas de un material de electrodo 

determinado. 

Hipótesis 1:  Los óxidos de titanio ya son objeto de estudio como electrodo 

negativo en baterías recargables. El TiO2 hollandita tiene una estructura con 

canales donde el mecanismo de inserción puede tener lugar y permitir la 

entrada de los iones Na+. 

Objetivo 1: A partir de la hipótesis 1, se planteó el objetivo de obtener un 

TiO2(H) con los canales de su estructura completamente libres de iones K+ 

que permitan una máxima inserción de iones Na+. Tras su obtención, se 

estudiarán sus propiedades electroquímicas como electrodo negativo frente a 

sodio metal. Además de un detallado estudio estructural y morfológico. 
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Hipótesis 2: La síntesis de TiO2 rutilo con una morfología adecuada podría 

mejorar las prestaciones electroquímicas en baterías de litio. 

Objetivo 2: Se plantea el objetivo de diseñar un método de síntesis 

reproducible y escalable que permita la obtención de un dióxido de titanio con 

estructura rutilo y nanoparticulado. Tras un extenso estudio de la estructura y 

la morfología de las partículas de TiO2, este será sometido a un detallado 

estudio de sus propiedades electroquímicas como electrodo negativo frente a 

litio metal. 

Hipótesis 3: El TiO2 rutilo podría ser usado como material activo en 

electrodos de baterías de sodio, de forma similar que en las baterías de litio. 

Objetivo 3: Se plantea el objetivo de estudiar las propiedades 

electroquímicas como electrodo negativo frente a sodio metal. 

 

  



  57 
 

Referencias 

1. T. Nagaura, K. Tozawa, Lithium ion rechargeable battery, Progress 

in Batteries and Solar Cells, 9 (1990) 209-213. 

2. W. M. Haynes, Abundance of elements in the earth’s crust and in the 

sea, CRC Handbook of Chemistry and Physics, 97th edition, Boca Raton 

(2016), ISBN: 9781315380476. 

3. K. Mizushima, P.C. Jones, P.J. Wiseman and J.B. Goodenough, 

LixCoO2 (0<x<-1): A new cathode material for batteries of high energy 

density, Materials Research Bulletin, 15 (1980) 783-789. 

4. M. G. S. R. Thomas, W. I. F. David, J. B. Goodenough, P. Groves, 

Synthesis and structural characterization of the normal spinel Li[Ni2]O4,  

Materials Research Bulletin, 20 (1985) 1137-1146. 

5. M. M. Thackeray, W. I. F. David, P. G. Bruce, J. B. Goodenough, 

Lithium insertion into manganese spinels, Materials Research Bulletin, 18 

(1983) 461-472. 

6. J. M. Tarascon, E. Wang, F. K. Shokoohi, W. R. McKinnon, S. 

Colson, The Spinel Phase of LiMn2O4 as a Cathode in Secondary Lithium 

Cells, Journal of The Electrochemical Society, 138 (1991) 2859. 

7. G-N Zhu, Y-G Wang, Y-Y Xia, Ti-based compounds as anode 

materials for Li-ion batteries, Energy & Environmental Science, 5 (2012) 

6652-6667. 

8. M.  A. Muñoz-Márquez, D. Saurel, J. L. Gómez-Cámer, M. Casas-

Cabanas, E. Castillo-Martínez, T. Rojo, Na-Ion Batteries for Large Scale 

Applications: A Review on Anode Materials and Solid Electrolyte Interphase 

Formation, Advanced Energy Materials, 7 (2017) 1700463. 

9. S. Guo, J. Yi, Y. Sun, H. Zhou, Recent advances in titanium-based 

electrode materials for stationary sodium-ion batteries, Energy & 

Environmental Science, 9 (2016) 2978-3006. 

10. Hasa, J. Hassoun, S. Passerini, Nanostructured Na-ion and Li-ion 

anodes for battery application: A comparative overview, Nano Research, 10 

(2017) 3942-3969. 





 

 

 





59 
 

 

 

 

 

 

 

 

Capítulo 3: Metodología Y Técnicas 
Experimentales 
 





 
 

 
 





61 
 

En este capítulo se explican los métodos de síntesis empleados para 

obtener los materiales objeto de estudio, incluyendo detalles sobre las 

condiciones de cada síntesis. Se detallan las técnicas utilizadas en la 

caracterización estructural, morfológica, electroquímica y eléctrica, junto con 

una descripción de la preparación de las muestras para tal fin. 

1. Métodos de síntesis  

En este apartado se enumeran los métodos de síntesis empleados para 

obtener los materiales estudiados, además de las modificaciones realizadas 

para su optimización. 

1.1. Síntesis por el método cerámico o en estado sólido: obtención del 
bronce K0.2TiO2 (KTO) 

El método cerámico consiste en una reacción en estado sólido en la que se 

ponen en contacto los reactivos, generalmente óxidos o precursores de 

óxidos, previamente mezclados que, posteriormente, se calientan a 

temperaturas suficientemente altas para favorecer la interdifusión entre los 

reactivos [1]. 

Para la síntesis del bronce K0.20TiO2 (Fig. 3.1) se ha seguido el 

procedimiento descrito por Noailles et al. [2] que consiste en la mezcla de TiO2 

(anatasa) (Merck, 99.8%) y K2CO3 (Merck, 99.9%) en la proporción 

estequiométrica indicada en la ecuación 3.1. Para obtener una distribución de 

los reactivos lo más homogénea posible, la mezcla se somete a una molienda 

previa usando un molino planetario de bolas (modelo Fritsch Pulverisette 7) a 

200 rpm durante 1 h. 

1
10

K2CO3 + TiO2 (anatasa) + 1
10

H2 → K0.2TiO2 + 1
10

CO2 + 1
10

H2O        Ec. 3.1 

A continuación, la mezcla se somete a un tratamiento térmico en un horno 

tubular a una temperatura de 950 ºC durante 10 h bajo una corriente de Ar/H2 

(95:5). Para evitar la formación de fases secundarias, el producto de reacción 

se somete a un segundo tratamiento térmico (“recocido”) empleando idénticas 

condiciones. El producto sólido obtenido es de color azul oscuro. Este 
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producto se va a usar para la síntesis de otros dos materiales objeto de estudio 

en esta memoria, mediante reacciones de extracción de ion potasio oxidativa 

en condiciones ácidas.  

1.2. Extracción de K+ en medio ácido del K0.20TiO2 (KTO) 

El bronce K0.20TiO2 presenta estructura tipo hollandita con canales abiertos 

ocupados por los iones K+. Mediante extracción completa de los iones K+ del 

K0.20TiO2 se obtiene el TiO2 hollandita completamente libre de iones K+, por lo 

que se verá favorecida la inserción de iones Li+ y Na+ en los canales 

inicialmente ocupados por los iones K+. Una forma de extraer el K+ es 

sometiendo el bronce KTO a una oxidación en medio de ácido fuerte. A 

continuación, se describen dos formas de extracción de K+, ambos en medio 

acuoso. En primer lugar, se usó una mezcla de HNO3 y HCl en proporción 1:3 

(v/v) (“agua regia”); en segundo lugar, una mezcla de H2O2 y H2SO4 en 

proporción 2:1 (v/v). Para favorecer la extracción de K+, el bronce KTO es 

previamente sometido a una molienda mecánica a 250 rpm durante 1 h con 

objeto de reducir el tamaño de partícula usando el molino planetario de bolas. 

1.2.1. Obtención de TiO2 hollandita (TiO2(H)) 

Para obtener el TiO2 hollandita completamente libre de K+, se ha seguido 

el procedimiento descrito por Latroche et al. [3]. Para ello se mezclan 2 g de 

bronce KTO con 4 mL de H2O2 y 2 mL de H2SO4 (Fig. 3.2). Este último se 

añade gota a gota para evitar proyecciones violentas. Inmediatamente 

Ar/H2 

Fig. 3.1. Diagrama esquemático que muestra los pasos para la obtención del bronce K0.20TiO2. 
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después, el color de la disolución pasa de incolora a naranja, mientras que el 

sólido cambia de azul oscuro a blanco. La mezcla se calienta a 80 ºC durante 

24 h bajo vigorosa agitación. El producto de la reacción se lava repetidamente 

con agua miliQ para retirar el exceso de mezcla oxidante hasta alcanzar un 

pH de 5-6 y, finalmente, se seca a 60 ºC durante 15 h. Se observa una 

disolución parcial del bronce, que justifica el bajo rendimiento de la reacción 

(17-20 %), obteniéndose entre 300 y 400 mg de producto final, TiO2(H). El 

sólido presenta un color blanco con una leve tonalidad grisácea.  

Para la obtención del K0.030TiO2 con estructura hollandita se tratan 0.4 g de 

KTO con 1 mL de disolución de HNO3 y HCl en una proporción 1:3 (v/v) (“agua 

regia”) bajo agitación durante 10 h a una temperatura de 80 ºC [4]. Al finalizar 

la reacción, se neutraliza con repetidos lavados de agua miliQ hasta conseguir 

un pH de 5-6 y se separa el sólido del líquido mediante centrifugación, para 

finalmente secarlo a 60 ºC durante 15 h. El sólido resultante presenta una 

tonalidad azul más clara que el bronce KTO. Este producto (K0.030TiO2) se 

empleará para comparar la influencia en el comportamiento electroquímico de 

la estructura hollandita en función de la cantidad de K+ que alberguen sus 

canales. 

1.2.2. Obtención de TiO2 nano-rutilo (TiO2-r) 

En la preparación de TiO2 nano-rutilo se mezclan en un matraz de fondo 

redondo 0.4 g de bronce KTO con 1 mL de disolución de HNO3 y HCl en una 

proporción 1:3 (v/v), según la síntesis seguida por Pérez-Flores et al.  [4], pero 

calentando la mezcla a 80 ºC con vigorosa agitación durante 48 h y realizando 

hasta 6 adiciones extra de 1 mL de agua regia durante el tiempo de reacción. 

Tras finalizar la reacción, el producto final se lava repetidamente con agua 

miliQ, separando el sólido mediante centrifugación del sobrenadante hasta 

alcanzar un pH de 5-6 y, por último, el producto se seca a 60 ºC. El sólido 

resultante de color blanco consiste en un polvo muy finamente dispersado. 
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2. Caracterización estructural y morfológica 

Se realiza el estudio estructural utilizando las técnicas de difracción de 

rayos X y difracción de electrones de área seleccionada (SAED), además de 

adsorción-desorción de nitrógeno (método BET). La morfología se estudia 

mediante microscopia electrónica de barrido (SEM) y de transmisión (HRTEM 

y TEM). 

2.1. Difracción de rayos X (DRX) 

La difracción de rayos X es una técnica ampliamente usada en la 

caracterización estructural de compuestos cristalinos, además de la 

identificación de las fases y el análisis cuantitativo de dichas fases. Esta 

técnica consiste en hacer incidir sobre la muestra un haz de rayos X con una 

energía cuya longitud de onda mide apenas unos pocos angstroms               

(0.5-2.5 Å). Cuando los rayos X atraviesan una estructura cristalina, estos son 

difractados por las diversas capas atómicas (Fig. 3.3). Los rayos difractados 

están sujetos a interferencias constructivas o destructivas. Una interferencia 

constructiva ocurre cuando se suman los efectos de dos ondas “en fase” y 

Fig. 3.2. Diagrama esquemático donde se describen las condiciones de 
extracción del K+ para la obtención de (orden descendente) TiO2 
hollandita, K0.030TiO2 hollandita y TiO2 nano-rutilo. 
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satisface la ley de Bragg. Si θ es el ángulo de incidencia de los rayos X en una 

estructura cristalina que tiene una distancia entre planos de d, entonces la 

longitud de onda λ de los rayos X difractados se calcula como: 

nλ =  2dsenθ                                            Ec. 3.2 

donde n es el orden de difracción, λ es la longitud de onda, d es la distancia 

entre planos y θ es el ángulo que forma el haz incidente con el plano de 

reflexión.  

Las interferencias constructivas dan lugar a un difractograma que 

representa la relación de intensidad del haz difractado frente al ángulo de 

incidencia. Los difractogramas obtenidos son característicos de cada 

sustancia, ya que depende principalmente de la distancia interplanar, aunque 

la intensidad pueda variar en función de cómo haya sido preparada la muestra 

y de las variables instrumentales [5]. 

Fig. 3.3. Representación básica del funcionamiento de un difractómetro de rayos X. 
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Las medidas de DRX convencional incluidas en esta memoria de tesis 

doctoral fueron llevadas a cabo por medio de un difractómetro de alta 

resolución Bruker D8 Advanced, como el que se ve en la Fig. 3.4, equipado 

con un detector sensible a la posición (PSD) LynxEye, usando radiación 

Cu Kα (λα1 = 1.5406 Å, λα2 = 1.54439 Å), servicio prestado por el SAI 

(Servicio de Apoyo a la Investigación) de difracción de rayos X de la 

Universidad CEU San Pablo. 

A partir de los difractogramas se puede obtener información estructural 

sobre el grupo espacial, parámetros reticulares y sobre las posiciones 

atómicas dentro de la estructura. Esto se puede conseguir empleando el 

método Rietveld para ajustar un modelo teórico a un patrón experimental 

usando un método de mínimos cuadrados hasta obtener el mejor ajuste entre 

ambos. Los criterios de ajuste durante el refinamiento indican el avance de 

este y ayudan a decidir si el modelo propuesto es correcto o no, por lo que es 

Fig. 3.4. Difractómetro de rayos X Bruker D8 
Advanced. 
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importante tener varios indicadores para cada ciclo. Así se puede juzgar si el 

proceso de refinamiento es satisfactorio y, además, cuando se puede dar por 

terminado el refinamiento: 

𝑅𝑅𝑤𝑤𝑤𝑤 = �∑𝑊𝑊𝑖𝑖�𝑦𝑦𝑖𝑖(𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜)−𝑦𝑦𝑖𝑖(𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐)�
2

∑𝑤𝑤𝑖𝑖�𝑦𝑦𝑖𝑖(𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜)�
2 �
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         Ec. 3.3 

𝑅𝑅𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 = � (𝑁𝑁−𝑃𝑃)

∑𝑊𝑊𝑖𝑖�𝑦𝑦𝑖𝑖(𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜)�
2�
1/2

    Ec. 3.4 

𝑅𝑅𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵 = ∑𝑖𝑖�𝑦𝑦𝑖𝑖(𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜)−𝑦𝑦𝑖𝑖(𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐)�
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       Ec. 3.5 

𝑋𝑋2 = �𝑅𝑅𝑤𝑤𝑤𝑤
𝑅𝑅𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒

�
2
    Ec. 3.6 

La Ec. 3.3 corresponde con el factor de perfil ponderado, donde yi (obs) es la 

intensidad observada en el paso i; yi (calc) es la intensidad calculada en el punto 

i: Wi es el peso asignado. 

La Ec. 3.4 describe el valor esperado, donde N es el número de datos 

observados; P el número de parámetros a refinar; Wi es el peso asignado yi 

(obs) es la intensidad observada en el paso i 

La Ec. 3.5 es la ecuación que describe el factor de Bragg, donde yi (obs) la 

intensidad experimental en la reflexión i, e yi (calc) la intensidad calculada en la 

reflexión i. Los refinamientos Rietveld recogidos en esta memoria se han 

realizado con el paquete de programas Fullprof. 

Las medidas de difracción de rayos X in situ se han realizado utilizando el 

mismo difractómetro equipado con una celda electroquímica comercial tipo 

Leriche [6] (Fig. 3.5) y un ciclador adecuado para estas medidas en 

“tiempo real” en las cuales se puede obtener información de la evolución 

estructural de los electrodos durante la descarga-carga de la celda in situ. El 

experimento de descarga-carga se realizó a C/50 (1 ion Na+ intercalado en 

TiO2(H) en 50 h) en el intervalo de voltaje de 3.0-0.01 V frente a Na+/Na. Se 

usó una fina lámina circular de berilio que actúa como colector de corriente 

del electrodo positivo y como ventana transparente a los rayos X. Se 
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recogieron patrones de difracción en el intervalo 10-80º 2θ a lo largo de un 

ciclo electroquímico completo. El tiempo de adquisición de datos fue de 30 

min por patrón. Los patrones de difracción de rayos X operando se analizaron 

con ajuste de perfil (o de LeBail) utilizando el software Fullprof. 

2.2. Microscopía electrónica de transmisión (TEM) 

La microscopia electrónica es la técnica de obtención de imágenes que se 

basa en la emisión de electrones, cuya energía abarca el rango de 80-300 

keV, y de la interacción que tienen estos con la materia donde inciden. De esta 

interacción, los electrones pueden ser transmitidos, dispersados o se pueden 

producir otros fenómenos como la emisión de electrones secundarios, emisión 

de luz o rayos X, entre otros [8,9]. 

Fig. 3.6. Corte transversal de una celda para realizar experimentos de difracción 
de rayos X in situ [7]. 
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La microscopia electrónica de transmisión consiste en emitir un haz de 

electrones que viajan a través del microscopio y se focalizan sobre la muestra 

gracias a una lente electromagnética. Este haz atraviesa la muestra, parte de 

los electrones se dispersan o golpean la pantalla fluorescente [8]. Para este 

trabajo se han empleado dos microscopios electrónicos de transmisión: un 

FEI Tecnai T20 G2 X-Twin 200 kV (Fig. 3.6) de la Universidad de Białystok, 

Polonia y un JEOL 2100 JEM, que utiliza un voltaje de aceleración de 200 kV, 

ubicado en el Centro Nacional de Microscopía Electrónica, Madrid. 

 

2.3. Difracción de Electrones de Área Seleccionada (SAED) 

Al usar el microscopio de transmisión de electrones también se aprovecha 

la interacción del haz de electrones con la materia. Cuando el haz de 

electrones incide sobre la superficie de una muestra cristalina, se obtiene una 

serie de haces difractados que, al ser detectados, forman un patrón de 

difracción. Cada átomo en el cristal dispersa el haz, pero solo los haces 

dispersados en fase, es decir que satisfacen la ley de Bragg, se reforzarán y 

Fig. 3.7. a) Microscopio electrónico de transmisión FEI Tecnai T20 G2 X-Twin y 
b) esquema del funcionamiento y partes internas del microscopio. 
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se proyectarán en el patrón como los puntos más brillantes. La difracción de 

electrones es una técnica complementaria a la difracción de rayos X, dado 

que con ella también se obtiene información cristalográfica de la muestra. Una 

marcada diferencia entre ambas técnicas está en que la SAED se aplica sobre 

un único cristal y se emplea una longitud de onda menor en comparación con 

DRX. La ley de Bragg para SAED es: 

λL = rd     Ec. 3.7 

donde λ es la longitud de onda del haz de electrones; L la longitud de cámara, 

distancia entre la muestra y el detector; d es la distancia interplanar y r la 

distancia del centro del haz a un punto o anillo particular del patrón de 

difracción de electrones. El producto λL es la constante de cámara que viene 

definida por las condiciones experimentales y se determina calibrando el 

equipo con una muestra patrón de estructura cristalina perfectamente 

conocida. 

Para poder aplicar esta técnica sobre una muestra, esta debe ser 

transparente a los electrones, lo que implica que la muestra debe tener un 

espesor igual o inferior a los 100 nm. Esto implica una lenta y cuidadosa 

preparación de la muestra. Otro factor que influye en la aplicación de esta 

técnica es que la muestra no debe presentar propiedades magnéticas, dado 

que los campos magnéticos desvían los electrones, lo que dificulta en gran 

medida la determinación de la estructura cristalina de la muestra. 

2.4. Microscopía electrónica de barrido (SEM)  

La microcopia electrónica de barrido, al igual que en TEM, utiliza electrones 

en lugar de radiación electromagnética para obtener las imágenes. La energía 

del haz incidente está en el rango de 5-50 keV. El aparato cuenta con 

diferentes detectores que recogen los electrones desprendidos de la 

interacción del haz con la superficie de la muestra para crear la imagen. Esta 

interacción genera efectos diferentes que, en función del equipo que capte los 

electrones (electrones secundarios, rayos X y electrones retrodispersados, 

como los electrones Auger) se pueden obtener diversas visualizaciones [8]. 
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Los equipos utilizados para obtener las imágenes fueron el equipo FEI inspect 

S50 (Fig. 7) de la Universidad de Białystok, Polonia, el equipo JEOL JSM-6400 

del Centro de Nacional de Microscopia situado en la Universidad Complutense 

de Madrid y el equipo Thermo Fisher Scientific Prisma E de la Universidad 

CEU San Pablo. 

2.5. Determinación del área superficial, método de adsorción-
desorción de N2 (BET) 

El método BET (Brunauer, Emmett y Teller), se basa en la adsorción de un 

gas inerte a baja temperatura, por lo general N2, para determinar el área 

superficial de los poros de materiales amorfos o cristalinos [9].  

La determinación del área superficial mediante el método BET de los 

compuestos estudiados se ha llevado a cabo en un equipo de 

adsorción/desorción de gases Micromeritics ASAP 2020. A pesar de que los 

materiales estudiados no son estrictamente porosos, esta técnica es de gran 

ayuda a la hora de estimar la superficie específica del material, dato necesario 

para calcular el coeficiente de difusión de los iones móviles Li+ o Na+ en los 

sólidos estudiados para electrodos negativos. 

Fig. 3.8. a) Microscopio electrónico de barrido FEI inspect S50 y b) esquema del 
funcionamiento del microscopio. 
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3. Caracterización electroquímica 

Para el estudio electroquímico se aplican diferentes técnicas para 

caracterizar con detalle las prestaciones de cada uno de los materiales objeto 

de estudio (material activo) en una semicelda, siendo Na o Li metal el 

electrodo negativo, y el material activo el correspondiente electrodo positivo. 

Es importante aclarar que los materiales que se han estudiado en este trabajo 

son materiales destinados a ser usados como electrodo negativo en baterías 

recargables completas, lo que significa que los ensayos electroquímicos 

siempre se han iniciado con un proceso de descarga. Entre las técnicas 

electroquímicas se encuentran los ensayos galvanostáticos, ensayos 

potenciostáticos y espectroscopia de impedancia compleja. Los equipos 

empleados para realizar los ensayos son: Neware, con canales únicamente 

galvanostáticos (Neware, BTS4000); MacPile (Biologic), con canales 

galvanostáticos y potenciostáticos; y VMP3 (Biologic), con canales de 

impedancia, galvanostáticos y potenciostáticos.  

3.1. Preparación de los electrodos 

Los electrodos se prepararon a partir de mezclas compuestas por un 

porcentaje en peso de material activo, carbón conductor Super C65 (Imerys, 

Timcal) y un aglomerante, todo homogeneizado y suspendido en un 

disolvente, a razón de 1 mL de disolvente por cada 300 mg de mezcla sólida 

(MAct:CC65:Aglomerante). Estas suspensiones se agitan durante un periodo 

de 15-24 h para asegurar la uniformidad de la mezcla. Posteriormente, se 

depositan sobre una lámina de cobre (colector de corriente) usando la técnica 

del recubrimiento con doctor Blade [10]. La técnica del Doctor Blade consiste 

en colocar una cuchilla afilada a una distancia fija de la superficie que debe 

cubrirse. A continuación, se coloca la solución de recubrimiento delante de la 

cuchilla y ésta se mueve en línea con la superficie, creando una película 

húmeda. Finalmente, la lámina de cobre recubierta con la mezcla húmeda se 

seca a 80 ºC durante 15h y a presión reducida para evaporar completamente 

el disolvente.  
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El aglomerante que se emplea en la preparación de la suspensión depende 

del electrodo negativo que se utilice en la semicelda. Si el material activo se 

estudia frente a Li metal (Merck), el aglomerante será el fluoruro de 

polivinilideno (PVDF, Kynarflex) disuelto en N-metil-2-pirrolidona (NMP, 

Merck). Para el estudio frente a Na metal (Panreac Química SLU), se usa 

como aglomerante la carboximetil celulosa de sodio (CMC, Merck) disuelto en 

agua miliQ.  

Tabla 3.1. Composición de material activo, carbón conductor y aglomerante, usado en 
los electrodos de cada material estudiado. 

Material Activo 
Composición 

MAct:CC65:Aglomerante 

TiO2-r 65:25:10 80:10:10 

KTO-bronce 

62:28:10 

 

K0.030TiO2  

TiO2(H) 80:10:10 

 

La proporción en masa de la suspensión o pasta que se deposita sobre el 

colector de cobre es variable según sea necesario para optimizar las 

propiedades electroquímicas de la celda. La proporción de 

MAct:CC65:Aglomerante que se ha utilizado en los diferentes electrodos a lo 

largo de este trabajo se recogen en la Tabla 3.1 

Para el estudio de rayos X en condiciones ex situ de las muestras TiO2 

nano-rutilo después de un número determinado de ciclos de descarga-carga 

en semiceldas de litio se emplearon electrodos prensando una mezcla de 

material activo, carbón conductor y aglomerante en proporción másica 85:10:5 

en pastillas (∼20 mg) de 8 mm de diámetro.  

3.2. Celda tipo botón 

La mayoría de los ensayos electroquímicos se realizaron en celdas tipo 

botón CR2032 (Fig. 3.8) que se ensamblan en una caja de guantes 

(LABmaster Pro, MBraun) con atmósfera de Ar (contenido de H2O y O2 < 0.1 

ppm). Este tipo de celdas consta de una carcasa positiva, donde se ubica el 
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cátodo o electrodo que contiene el material activo; una junta de polipropileno 

para asegurar el sellado hermético de la celda y de aislar eléctricamente las 

carcasas positiva y negativa; un separador de fibra de vidrio (Whatman Grade 

GF/D) sobre el que se añaden unas 15-20 gotas de electrolito (para celdas de 

Li se usa LiPF6 de concentración 1 M en EC:DMC 1:1 y para celdas de Na 

NaClO4 1 M en EC:PC 1:1). Sobre un disco de acero se adhiere el Li o el Na 

metal; se pone un muelle para asegurar el contacto entre los electrodos y el 

separador empapado en el electrolito y, por último, se pone la carcasa 

negativa. Las carcasas, el disco de acero, el muelle y la junta de polipropileno 

fueron adquiridos de Hohsen Corp. Una vez ensamblada la celda, se sella 

usando una prensa específica para celdas CR2032 de la misma empresa.  

 

3.3. Celda de 3 electrodos tipo Swagelok® 

Algunos experimentos de impedancia se realizaron en una celda de tres 

electrodos tipo Swagelok®, por la cual la corriente pasa a través del electrodo 

de trabajo (WE, working electrode) con el material activo y el contraelectrodo 

(CE, counter electrode) de Li o Na metal. La lectura del voltaje dada por el 

equipo se corresponde con el potencial del WE, dado que se toma respecto 

al potencial del CE, que es constante. No obstante, la corriente que atraviesa 

la celda durante un experimento puede generar un sobrepotencial en el CE 

que no se puede despreciar y, como consecuencia, se genera una lectura 

Fig. 3.9. Partes que componen una celda tipo botón: a) carcasa positiva, b) junta de 
polipropileno, c) electrodo de trabajo, d) separador, e) disco de acero, f) muelle, g) carcasa 
negativa, h) celda ensamblada e i) celda en portapilas. 
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errónea del potencial del WE. Cuanto mayor es la corriente aplicada, el 

sobrepotencial también aumenta, por lo que hay que tener en cuenta la 

contribución del potencial del CE. Cuando ocurre este fenómeno, se añade un 

tercer electrodo, donde se sitúa un disco de Li o Na metálico, igual que en el 

CE, denominado electrodo de referencia (RE, reference electrode). Añadiendo 

este tercer electrodo, se pueden tomar los potenciales del WE y le CE de 

forma independiente consiguiendo así una medida real y precisa. 

En la imagen Fig. 3.9 se muestran las piezas de la celda Swagelok® por 

separado y ensamblada, además de un esquema donde se nombran las 

partes y cómo van posicionadas. 

Fig. 3.10. a) Celda Swagelok® desmontada, b) celda 
ensamblada y c) partes de la celda. 



76 
 

3.5. Técnicas electroquímicas 

Se ha mencionado anteriormente que la caracterización electroquímica de 

los materiales se lleva a cabo realizando experimentos para determinar sus 

prestaciones como electrodos negativos en una batería. Sin embargo, al 

trabajar con semiceldas, el electrodo de trabajo tiene el papel de cátodo. Los 

experimentos, de manera general, se realizan en una ventana de potencial de 

OCV-1 V y de OCV-0.01 V frente a Li y Na, respectivamente. 

3.5.1. Técnicas galvanostáticas 

En esta técnica se aplica una intensidad de corriente determinada y 

continua a la celda y se registra la variación de potencial en función del tiempo. 

Según el signo de la corriente que se aplique, se obtiene un proceso de 

descarga (I < 0; el potencial disminuye) o un proceso de carga (I > 0; el 

potencial aumenta). Esta técnica resulta de gran utilidad para establecer las 

propiedades electroquímicas que posee el material activo dentro del electrodo 

de trabajo. Para ello, la celda se somete a ciclos de descarga/carga 

consecutivos para determinar, por un lado, la capacidad específica o la 

máxima cantidad de corriente que fluye por el electrodo por tiempo y entre la 

masa del material activo. La capacidad específica se expresa en unidades de 

mAhg-1. Por otra parte, con este ensayo se obtiene información sobre la 

ciclabilidad de la celda o vida útil de la misma. 

Las condiciones para estos ensayos consisten en fijar la velocidad de 

descarga y de carga dentro de una ventana de potencial definido, que viene 

determinada por la intensidad de corriente, generalmente expresada en 

unidades de C/n, lo que indica que al aplicar esa intensidad de corriente se 

inserta 1 ion Li+ o Na+, según sea el caso, por fórmula unidad en n horas. Por 

ejemplo, a C/20 se inserta un ion Li+ o Na+ en 20 horas Los experimentos       

C-rate son una variante de esta técnica galvanostática y consiste en el 

aumento progresivo de la intensidad de corriente después de una determinada 

cantidad de ciclos. Con esta modificación de las condiciones se puede obtener 
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información adicional sobre el comportamiento de la capacidad con cada una 

de las intensidades establecidas. 

La técnica conocida como GITT, siglas que provienen de Galvanostatic 

Intermitent Titration Technique, es también galvanostática, pero en este caso 

la intensidad no se aplica de forma continua, sino que se aplica durante un 

tiempo determinado, t1. En ese tiempo el sistema realiza su proceso de 

descarga o carga en función de si la intensidad de corriente es negativa o 

positiva, respectivamente. Terminado t1, sigue un tiempo de relajación, t2, en 

el que el sistema evoluciona hasta alcanzar el equilibrio. Cuando termina el 

tiempo de relajación, el proceso se repite hasta que la celda se descarga o se 

carga completamente, según sea el signo de la corriente aplicada. Un GITT 

permite estimar el comportamiento de la celda en condiciones de                 

cuasi-equilibrio sin contribución de la polarización causada por la resistencia 

del material que se está estudiando [11]. Los datos recogidos en estos ensayos 

se usarán en el cálculo del coeficiente de difusión de los iones Li+ o Na+ dentro 

del material objeto de estudio.  

3.5.2. Técnicas potenciostáticas 

Las técnicas potenciostáticas, a diferencia de las galvanostáticas, 

consisten en controlar el potencial y registrar la variación de la intensidad, ya 

sea en función del tiempo (a voltaje constante), o en función de la variación 

del mismo potencial. 

• Técnica potenciostática intermitente (PITT, Potentiostatic 

Intermittent Titration Technique) 

La técnica PITT es un método electroanalítico ampliamente utilizado para 

el estudio termodinámico y de las propiedades de transporte de los materiales 

durante procesos electroquímicos. En estos ensayos el voltaje y la corriente 

se pueden controlar para obtener medidas de forma precisa, especialmente 

cuando se quiere determinar el mecanismo y el coeficiente de difusión de un 

ion que difunde a través de la estructura de un sólido anfitrión. De igual forma 

se obtiene el perfil de descarga de E vs. capacidad específica en condiciones 
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de cuasi-equilibrio. El fundamento consiste en hacer un barrido de potencial 

fijando el mismo durante un tiempo prolongado con el propósito de que el 

sistema alcance el equilibrio, por tanto, se registran valores de corriente 

durante ese tiempo hasta que la intensidad de corriente cae hasta un valor 

cercano a 0 [12]. Al representar los valores de intensidad de corriente frente al 

tiempo se obtienen gráficas que muestran las regiones correspondientes a 

una región monofásica y bifásica en función de la forma de la curva de 

relajación de la intensidad. Matemáticamente, una región monofásica se 

puede identificar cuando la relajación de la intensidad decrece en función de 

la inversa de la raíz cuadrada del tiempo (Ley de Cottrell) [13]:  

I(t) =
nFA Cj

0�Dj
√πt

     Ec. 3.8 

donde I (A) es la corriente, n es el número de electrones transferidos, F (C/mol) 

es la constante de Faraday, A (cm2) es la superficie del electrodo de trabajo, 

Cj0 (mol/cm3) es la concentración inicial del analito j, Dj (cm2s-1) es el 

coeficiente de difusión del analito j y t (s) es el tiempo. 

a) Mecanismo monofásico: El mecanismo monofásico tiene lugar cuando 

la interacción entre las especies que se intercalan y el sólido anfitrión es muy 

débil o es, prácticamente, nula. Este mecanismo se rige por la ley de Fick, la 

cual describe la relación entre el flujo másico que difunde en un medio con el 

gradiente de concentración (Ec. 3.9).  

J = −D ∂c
∂x

     Ec. 3.9 

En esta ecuación, J es el flujo de masa, D es el coeficiente de difusión y 

∂c/∂x es el gradiente de concentración en dirección contraria al flujo de 

materia. En un experimento potenciostático, la representación de la intensidad 

de corriente frente al tiempo lleva a una gráfica de señales de intensidad de 

corriente simétricas, tal como se muestra en la Fig. 3.11. 

b) Mecanismo bifásico: en este caso, el ion que difunde dentro de la 

estructura anfitrión interacciona con esta, pudiendo generar zonas de mayor 
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concentración y favoreciendo la formación de una nueva fase. La 

representación de los resultados del ensayo potenciostático da lugar a 

señales de intensidad de corriente asimétricas. 

Si durante la relajación de corriente a un valor fijo de potencial, la curva se 

ajusta a la ecuación de Cottrell, es decir, que la intensidad sea proporcional a 

la raíz inversa del tiempo (I∝ el 1/√t), el mecanismo de difusión que sigue el 

ion móvil dentro de la estructura sería el monofásico, esto es, intercalación en 

la estructura dando lugar a una solución sólida. En el caso contrario, el 

mecanismo sería bifásico [14]. 

• Voltametría cíclica: 

La voltametría cíclica (CV) es una técnica electroquímica que se emplea 

habitualmente para investigar los procesos de reducción y oxidación de 

especies moleculares. La voltametría cíclica también es muy valiosa para 

estudiar las reacciones químicas iniciadas por transferencia de electrones. 

Una voltametría cíclica es un experimento potenciostático que se realiza 

aplicando un barrido de potencial y registrando la corriente resultante. Este 

Fig. 3.12. Gráfica voltaje / Intensidad vs. tiempo de un experimento PITT. 
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ensayo es especialmente útil para identificar procesos redox en el sistema que 

se esté estudiando. Dichos procesos se ven reflejados en los máximos 

(señales anódicas o de oxidación) y mínimos (señales catódicas o de 

reducción) que dibuja el voltamperograma, el cual se obtiene representando 

la intensidad de corriente en a un rango de potencial [15].  

o Determinación del carácter capacitivo/faradaico en una celda 

electroquímica: 

La contribución capacitiva y faradaica a la capacidad total se puede 

determinar realizando voltametrías cíclicas a diferentes velocidades de barrido 

(unidades de mVs-1) sobre una celda. Al pasar la corriente a través de la celda, 

los iones se movilizan de un electrodo a otro dando lugar a procesos de 

inserción/desinserción con diferentes tipos de mecanismos en función del 

tiempo que tarde en darse cada uno. Estos procesos pueden clasificarse, 

principalmente, en dos tipos, los superficiales y los de intercalación. El 

mecanismo pseudocapacitivo se sitúa en un punto intermedio entre los 

mecanismos capacitivos y de difusión. 

Los procesos de redox superficiales (procesos rápidos) se denominan 

capacitivos. El origen de este nombre se debe al mecanismo que tiene lugar 

en un condensador (capacitor en inglés), en cuyo caso no existe transferencia 

de carga, y los iones Li+ o Na+ se acumulan en la interfase electrodo-electrolito 

provocando una doble capa de carga eléctrica sobre la misma, por lo que no 

se da una transformación química en el material activo.  

Los procesos de intercalación se denominan faradaicos y en estos sí que 

se produce la difusión del ion móvil al interior del material activo y la reacción 

de oxidación-reducción entre ambos. Por ese motivo, los procesos faradaicos 

son mucho más lentos que los capacitivos. 

En el caso de los procesos pseudocapacitivos, se genera una transferencia 

de carga y reacciones en el interior del bulk, pero cerca de la superficie del 

material activo. Estos procesos son relativamente rápidos, ya que la difusión 

no ocurre muy lejos de la superficie del material [16].  



81 
 

Como se ha mencionado al principio de este apartado, para determinar el 

carácter capacitivo/faradaico de una celda, se recogen datos de intensidad de 

corriente realizando voltametrías cíclicas a distintas velocidades de barrido de 

potencial y plasmarlos en un voltamperograma, similar a la Fig. 3.11a. El 

fundamento [17] que se utiliza para analizar los voltamperogramas es el 

siguiente: 

I (𝜈𝜈) = a𝜈𝜈𝑏𝑏     Ec. 3.10 

donde ν es la velocidad de barrido y a y b son parámetros variables. b puede 

tomar distintos valores en función del carácter predominante que presente la 

celda. Si b = 1 o cercano a este valor el carácter es predominantemente 

capacitivo. Si b = 0.5 significa que se ven favorecidos los procesos faradaicos. 

Dado que el valor de b es ajustable, la I total viene dada por la siguiente 

expresión: 

I (𝜈𝜈) = a1𝜈𝜈 + a2𝜈𝜈1/2    Ec. 3.11 

Para facilitar los cálculos de forma gráfica, se representa I(ν)/ν1/2 vs. ν1/2 de 

manera que la expresión se modifica: 

I (𝜈𝜈) 𝜈𝜈1/2⁄ = a1𝜈𝜈1/2 + a2    Ec. 3.12 

La representación será una recta, que se muestra en la Fig. 3.11b, donde 

a1 es el valor de la pendiente (contribución capacitiva) y a2 es la ordenada en 

el origen (contribución faradaica). A partir de un tratamiento de datos, se 

obtienen gráficas que indican la proporción de cada contribución capacitiva y 

faradaica (Fig. 3.11c).  
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3.5.3. Espectroscopia de impedancia electroquímica 

La espectroscopia de impedancia electroquímica (EIS por sus siglas en 

inglés, Electrochemical lmpedance Spectroscopy) es una técnica 

ampliamente utilizada para la caracterización electroquímica de materiales, 

que pretende distinguir y aislar los diferentes fenómenos físicos y químicos 

predominantes a un potencial dado aplicando un procedimiento que abarca 

un amplio rango de frecuencias, de 1 mHz a 1 MHz [18].  

El fundamento de la técnica EIS es aplicar una señal de excitación 

sinusoidal de pequeña amplitud y medir la respuesta del material estudiado, 

que puede ser corriente, voltaje u otra señal sinusoidal. Concretamente, se 

aplica una perturbación de potencial en un rango variable de frecuencia y se 

recogen señales, también sinusoidales, de corriente. La impedancia se puede 

calcular usando la ley de Ohm, la cual se define como el potencial aplicado 

Fig. 3. 13. a) Voltametrías cíclicas obtenidas a distintas velocidades de barrido. 
b) Representación y ajuste de los puntos tomados a un determinado potencial de la 
gráfica a) en una gráfica I ⁄ ν1/2 vs. ν1/2. c) Voltamperograma en el que se señala en 
negro el área correspondiente a la contribución capacitiva. 
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dividido por la intensidad de corriente de salida, ésta última presenta la misma 

frecuencia que el potencial, pero con un ligero desfase y de amplitud opuesta. 

La impedancia refleja cómo el sistema obstaculiza el flujo de carga, es decir, 

la resistencia (Ec. 3.13) 

Z∗ = E∗

I∗
= E0∙sen(ω∙t)

I0∙sen(ω∙t+ϕ)
= Z0 ∙

sen(ω∙t)
sen(ω∙t+ϕ)

   Ec. 3.13 

donde E0 es el potencial en V, I0 es la intensidad en A, ω es la frecuencia en 

Hz y ϕ es el desfase. De este modo, la impedancia puede expresarse en 

función de una magnitud Z0 e incluyendo el desfase ϕ. 

La impedancia de un sistema es una magnitud compleja, que se puede 

representar tanto en coordenadas cartesianas como en polares. En 

coordenadas polares los datos se representan por la siguiente expresión: 

Z = |𝑍𝑍|𝑒𝑒𝜙𝜙𝜙𝜙     Ec. 3.14 

donde |Z| es la magnitud de la impedancia. 

En coordenadas cartesianas la impedancia viene dada por: 

𝑍𝑍 = 𝑍𝑍′ − 𝑖𝑖𝑍𝑍′′    Ec. 3.15 

Z' es la parte real de la impedancia, Z'' es la parte imaginaria e i es √-1. Las 

representaciones más habituales de los datos recogidos es la Bode y la 

Nyquist. En el caso de la gráfica Bode (Fig. 3.12a) se representa el módulo de 

la resistencia (Z) vs. la frecuencia (ω), en el eje izquierdo, y el desplazamiento 

de fase vs. la frecuencia (ω) en el eje derecho [19].  

En el gráfico de Nyquist de la Fig. 3.12b se representa la parte imaginaria 

multiplicado por -1 frente a la parte real. En los capítulos donde se recogen 

los resultados experimentales, los ejes de las gráficas Nyquist se han 

etiquetado como -Im(Z), a la parte imaginaria de la impedancia, y Re(Z), a la 

parte real. 
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Las ventajas de la gráfica Nyquist es que aporta una visión rápida de la 

información, siempre y cuando la escala de los ejes sea el mismo (ortonormal), 

para evitar la deformación de la curva que dibujan los datos. De esta forma se 

puede hacer una interpretación cualitativa de los datos. La desventaja es que 

la frecuencia no está plasmada en la representación, por lo que es 

conveniente indicar los valores de frecuencia sobre los puntos de la gráfica. 

Las celdas empleadas en impedancia pueden ser de 2, 3 o 4 electrodos. 

Comúnmente, el electrodo que contiene el material objeto de estudio es el 

electrodo de trabajo o working electrode, WE, y el electrodo que cierra el 

circuito es el electrodo contador o counter electrode, CE. Independientemente 

Fig. 3.14. a) Representación típica de la gráfica Bode. En azul se 
representa el módulo de la resistencia vs. la frecuencia y en rojo el 
desplazamiento de fase vs. la frecuencia. b) Gráfica Nyquist típica [20].  
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de la configuración de la celda (Fig. 3.13), el potencial se mide entre el 

electrodo de referencia, RE, y el de detección, S, y la corriente se mide en el 

electrodo de trabajo, WE [18].  

Fig. 3.13. Configuración esquemática de las celdas de 2 y 3 electrodos [20]. 

Fig. 3.14. a), b), c), d) y e) gráfica Nyquist con su correspondiente circuito equivalente en 
la parte inferior a’), b’), c’), d’) y e’) [20]. 
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 Los circuitos equivalentes más utilizados en el estudio de baterías y 

condensadores son los que se muestran en la Fig. 3.14. Los componentes y 

la doble capa de la interfaz electrodo-electrolito son los elementos que 

constituyen el modelo del circuito de la batería de ion-Li, que se conectan en 

paralelo y/o en serie. Aunque las propiedades de estos elementos varían en 

función del tipo de celda y del carácter de los componentes [19].  

Los modelos de circuitos equivalentes (Fig. 3.14a’, b’, c’, d’ y e’) 

representados en la figura anterior muestran la configuración de elementos 

que se ajustan a cada gráfica Nyquist (Fig. 3.14a, b, c, d y e).  

RΩ es la resistencia del electrolito, en otras palabras, el proceso de 

migración de los iones solvatados de un electrodo a otro a través del 

electrolito. 

Rct es la respuesta de la impedancia asignado a la transferencia de carga, 

la cual hace referencia al proceso redox y al flujo de carga eléctrica que tiene 

lugar en la interfase del electrodo-electrolito cuando los iones solvatados 

entran en contacto con la superficie del electrodo. Este valor da cuenta de la 

capacidad de la celda para transferir electrones entre los electrodos y el 

electrolito. Cuanto menor sea este valor mejor es el rendimiento de la batería 

y, por tanto, más rápidos serán los procesos redox. 

C se corresponde con un condensador de doble capa, el cual se forma 

cuando los iones llegan a la superficie del electrodo y, al verse limitadas 

cinéticamente las reacciones redox y la difusión de los iones dentro del bulk, 

estos se acumulan en la interfase electrodo-electrolito polarizando las cargas 

que se encuentran en la superficie del electrodo, equivalente a lo que ocurre 

en los condensadores eléctricos. 

CPE (constant phase element) se ajusta cuando el comportamiento es de 

condensador no ideal causado por los defectos presentes en el electrodo 

(morfología irregular) y en la interfase con el electrolito. 
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W es el elemento Warburg. En el gráfico Nyquist se representa como una 

línea que forma un ángulo de 45º con los ejes (spike). Este elemento se 

relaciona con la difusión semi-infinita del ion móvil.  

Circuito Randles: el circuito se compone de una resistencia (RΩ, que 

representa la resistencia del electrolito), en serie con un condensador (C, 

asignado a la doble capa de la interfase electrodo-electrolito), paralelo a otra 

resistencia (Rct, correspondiente a la transferencia de carga). Este circuito, 

representado en la Fig. 3.13 b’, es el modelo más utilizado para representar 

la respuesta de las baterías. 

3.5.4. Cálculo del coeficiente de difusión por métodos electroquímicos 

En esta memoria se han descrito las técnicas complementarias necesarias 

para realizar el cálculo del coeficiente de difusión de los iones Li+ o Na+ dentro 

del bulk de los materiales estudiados. La ecuación del coeficiente de difusión 

en un compuesto cuando se cumple la condición de difusión                            

semi-infinita es [21]: 

Dj = � Vm
Z  F SSA

�
2
∙ �dE

dx
�
2
∙ Dr

2    Ec. 3.16 

 siendo las variables: 

Dj: Coeficiente de difusión del ion móvil j (cm2/s). 

Vm: Volumen molar (cm3/mol). Mw/ρ. 

Z: Número de electrones intercambiados. En el caso de Li y Na este 

valor es 1. 

F: constante de Faraday (96485.336 C/mol). 

SSA: Área superficial específica obtenida con el método BET (cm2/mg). 

dE/dx: Factor termodinámico, que se obtiene a partir de los datos 

registrados en el experimento GITT.  

Dr: Factor dinámico. Este parámetro se puede calcular de tres formas 

distintas, dependiendo de los datos que se utilicen para el cálculo. Si los datos 
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son los recogidos en un experimento GITT, se aplicaría la Ec. 3.17 para el 

cálculo del factor dinámico. En el caso de usar los datos de un experimento 

EIS, sería la Ec. 3.18 y en el caso de que los datos provengan de un 

experimento PITT se calcula Dr con la expresión Ec. 3.19. 

Dr = 2I
𝑚𝑚 √𝜋𝜋

∙ 𝑑𝑑√𝑡𝑡
𝑑𝑑𝑑𝑑

      Ec. 3.17 

Dr = 1
m AW  √2

     Ec. 3.18 

𝐷𝐷𝑟𝑟 = 𝐼𝐼√𝑡𝑡
𝑚𝑚 ∆𝐸𝐸

              Ec. 3.19 

donde m es la masa del material activo, Aw es el coeficiente Warburg y E es 

el potencial. 

En este trabajo de investigación se ha calculado el coeficiente de difusión 

usando los datos obtenidos en los experimentos GITT y EIS. De este último 

se han tratado los datos de frecuencia y la parte imaginaria de la impedancia 

para obtener el valor del coeficiente Warburg (AW) gráficamente. Para ello, se 

representa –Im (Z)* ω1/2 (Ohms1/2) frente a la ω (Hz) y se toma el punto 

correspondiente al mínimo de la curva (Fig. 3.15) [22]. 
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Fig. 3.15. Obtención del coeficiente Warburg, Aw, gráficamente. 
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En este capítulo se plasman los resultados obtenidos en la caracterización 

estructural, morfológica y electroquímica del dióxido de titanio con estructura 

hollandita, TiO2(H), obtenido por oxidación completa del bronce KxTiO2 (KTO) 

con un valor nominal de x = 0.20, también con estructura hollandita. La síntesis 

detallada está descrita en el capítulo 3, apartado 1.2.1).  

En este capítulo también se recogen los resultados del estudio estructural 

y morfológico del bronce KTO. Además, se comparan sus prestaciones 

electroquímicas, como la capacidad tras la primera descarga y la capacidad 

reversible durante un elevado número de ciclos (80-600 ciclos), durante la 

inserción-desinserción de Na+ en K0.20TiO2, K0.03TiO2 y TiO2(H) sin K+, para 

así evaluar la influencia del ion K+ sobre la difusión del ion Na+ en los canales 

que conforman la estructura hollandita. Después de realizar este estudio 

comparativo entre estas tres muestras, se procedió a analizar en profundidad 

al TiO2(H) sometiéndolo al resto de ensayos electroquímicos, como otros 

experimentos galvanostáticos (GITT), potenciostáticos (PITT y CV) y 

determinar las contribuciones capacitivas y faradaicas a la capacidad del 

material. 

1. Caracterización estructural 

La caracterización estructural de KxTiO2(H) y TiO2(H) se ha llevado a cabo 

mediante difracción de rayos X y las estructuras cristalinas se determinaron 

por el método Rietveld. Los difractogramas de rayos X confirman que tanto el 

bronce K0.20TiO2 original (Fig. 4.1a) como el TiO2(H) sin K+ (Fig. 4.1b) son 

materiales monofásicos con estructura tipo hollandita. Todos los máximos de 

difracción se han indexado en el sistema tetragonal con grupo espacial I4/m. 

Los parámetros estructurales refinados más relevantes se resumen en las 

Tablas 4.1 y 4.2. El refinamiento del factor de ocupación del potasio en KxTiO2, 

dio como resultado un contenido de potasio ligeramente inferior de x = 0.17 

en comparación con su valor nominal, x = 0.20. Una posible explicación del 

menor contenido en potasio sería la pérdida parcial de potasio durante el 

tratamiento térmico realizado a alta temperatura en atmósfera reductora. Se 

obtuvo un refinamiento satisfactorio de los parámetros estructurales 
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colocando K en la posición no spliteada 2a (0 0 ½), que es la comúnmente 

descrita [1, 2], por lo que no se intentó adoptar un modelo situando al K en el 

sitio spliteado 4e (0 0 x) como se había hecho en trabajos anteriores [3]. Los 

refinamientos estructurales realizados en la hollandita TiO2(H) 

(completamente extraída) con un modelo estructural incluyendo potasio 

residual no fueron estables, dando como resultado valores inaceptables y 

altos del parámetro de desplazamiento atómico y valores negativos de 

ocupación del sitio ocupado por potasio. Se descarta, por tanto, la presencia 

de potasio en TiO2(H), que permite confirmar que se ha producido la 

extracción completa de iones potasio, de acuerdo con los resultados 

obtenidos por microanálisis EDS (Anexo I). Además, el color blanquecino de 

la muestra ya da un indicio de la presencia de titanio en su máximo estado de 

oxidación como Ti4+. 
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Fig. 4.1. Refinamiento Rietveld de a) K0.20TiO2 y b) TiO2(H) sin K+. 
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Tabla 4.1. Parámetros estructurales del K0.20TiO2 tipo hollandita determinados a partir de 
los datos de DRX. 

K0.2TiO2 I4/m   a = b = 10.1899(3) Å, c = 2.9658(4) Å, α = β = γ = 90º 
  Rwp = 4.47%, Rp = 3.49%, RB = 4.93% 

Átomo Posición Wyckoff x y z Biso Ocupación 

K 2a 0 0 0.5 2.74(9) 0.16(8) 
Ti 8h 0.3500(1) 0.1672(1) 0.0 1.14(1) 1 
O1 8h 0.1576(2) 0.2040(2) 0.0 1.13(7) 1 
O2 8h 0.5422(2) 0.1700(2) 0.0 1.13(7) 1 
 

Tabla 4.2. Parámetros estructurales del TiO2 tipo hollandita determinados a partir de los 
datos de DRX. 

TiO2(H) I4/m   a = b = 10.1689(2) Å, c = 2.9652(1) Å, α = β = γ = 90º 

  Rwp = 8.63%, Rp = 6.41%, RB = 6.52% 

Átomo Posición Wyckoff x y z Biso Ocupación 

Ti 8h 0.3532(7) 0.1725(2) 0.0 1.37(2) 1 

O1 8h 0.1526(0) 0.2066(3) 0.0 0.96(8) 1 

O2 8h 0.5412(3) 0.1735(1) 0.0 0.96(8) 1 
 

2. Caracterización morfológica 

Tanto el bronce K0.17TiO2 como el TiO2(H) se componen de barras irregulares de 

tamaño microscópico, y la extracción de K+ topotáctica no cambia ni la morfología ni 

el tamaño de las partículas, como demuestran las imágenes SEM mostradas en la 
Fig. 4.2. Con los datos obtenidos mediante BET se puede confirmar que la diferencia 

de tamaño es pequeña, ya que el área superficial es de 7.42±0.04 m2g-1 para 

KxTiO2(H) y 6.98±0.06 m2g-1 para TiO2(H). 
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Fig. 4.2. Micrografías SEM de K0.17TiO2 (a y c) y TiO2(H) (b y d) a distintos aumentos. 

Fig. 4.3. Imágenes TEM de barras de K0.17TiO2 (a) y TiO2(H) (b). Imágenes HRTEM de 
K0.17TiO2 (c) y TiO2(H) (d) proyectadas a lo largo de la misma dirección [-110] mostrando planos 
característicos (110) y (001), junto con su modelo estructural en (d) visto desde la dirección 
cristalográfica [-110]. TiO6: octaedros verdes, O: esferas rojas. 
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Las imágenes TEM de la Fig. 4.3a y b revelan además que las varillas son 

uniformes en longitud (1-2 μm) y anchura (0.5 μm). El análisis detallado mediante 

HRTEM en la Fig. 4.3c y d muestra que los planos cristalinos ordenados con 

espaciados de 0.72 nm y 0.29 nm, respectivamente, coinciden con los planos (110) 

y (001) de K0.17TiO2 y TiO2(H), lo que sugiere que se mantiene la alta cristalinidad del 

producto tras la eliminación completa del K+. 

Las reflexiones observadas en los patrones de difracción de electrones de área 

seleccionada (SAED) de TiO2(H) se han indexado satisfactoriamente y son 

compatibles con el grupo espacial tetragonal I4/m, utilizando como parámetros de 

celda: a = 10.1689(2) Å; c = 2.9652(1) Å; α = β = γ = 90°. La Fig. 4.4a-c muestra tres 

cristales en los ejes de zona [0 1 -1], [1 -3 9] y [1 -1 -1], respectivamente. 

Fig. 4.2. Patrones de difracción de electrones (SAED) de tres cristales de 
TiO2(H) en los ejes de zona [0 1 -1], [1 -3 9] y [1 -1 -1] 
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3. Caracterización electroquímica 

Para el estudio electroquímico se realizaron experimentos galvanostáticos 

de ciclabilidad, así como experimentos C-rate, seguido de un estudio 

mediante DRX in situ que permite seguir la evolución estructural de TiO2(H) 

durante la inserción de sodio. A partir de la técnica galvanostática GITT y la 

espectroscopia de impedancia electroquímica PEIS, se ha obtenido el 

coeficiente de difusión del Na+ en TiO2(H). Finalmente, se han calculado las 

contribuciones controladas por la difusión y la superficie a la capacidad 

específica, realizando voltametrías cíclicas a diferentes velocidades de barrido 

de potencial. 

3.1. Ensayos galvanostáticos 

Asumiendo las pobres propiedades conductoras del TiO2(H), se ha 

evaluado el efecto que tiene la cantidad de carbón conductor en la 

composición del electrodo en las propiedades electroquímicas. Para ello se 

preparan dos semiceldas con electrodos de composición 80:10:10 y 62:28:10, 

respectivamente. Ambas celdas se sometieron a ciclos de descarga-carga 

aplicando una intensidad de corriente de C/8 durante 300 ciclos. 

Fig. 4.5. Variación de la capacidad específica con el número de ciclos del TiO2(H) 
usando electrodos 80:10:10 (puntos rojos) y 62:28:10 (puntos verdes).  
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La Fig. 4.5 muestra la capacidad especifica frente al número de ciclos de 

los dos electrodos con diferentes composiciones. Los puntos de color verde 

corresponden a la muestra con un 62% en peso de material activo y los puntos 

rojos a la muestra con un 80% en peso de material activo. La capacidad de la 

primera descarga para la muestra con un 62% de material activo es de 

247 mAhg-1 y para la muestra con un 80% de material activo es 69 mAhg-1. 

En este último caso, la capacidad reversible se mantiene en ∼58 mAhg-1 

después de 300 ciclos. Se puede ver que la capacidad de la muestra con un 

62% de material activo es superior tanto en su capacidad inicial como la 

capacidad después de 300 ciclos que se mantiene en 107 mAhg-1. Estos 

resultados demuestran una considerable mejora aumentando la cantidad de 

carbón conductor de un 10% a un 28% en peso. Mejoras similares en las 

propiedades electroquímicas mediante un incremento en el contenido de 

carbón conductor se han observado, por ejemplo, en el primer trabajo de 

nuestro grupo sobre TiO2(H) [4], así como otros materiales eléctricamente 

aislantes como por ejemplo Li2Ti6O13 [5], Na2Ti6O13 [4, 5] y, también, en los 

fluoruros ternarios Li3MF6 (M=V, Cr, Fe) [6-10]. El mayor contenido en carbón 

conductor mejora el contacto eléctrico entre las partículas aislantes del TiO2 

reduciendo la polarización y, por consiguiente, incrementando la capacidad. A 

la vista de estos resultados, todos los experimentos electroquímicos se 

realizaron con electrodos de composición 62:28:10. 

En las Figs. 4.6a, 4.6c y 4.6e se observan los perfiles de descarga y carga 

de las muestras K0.17TiO2, K0.03TiO2 y TiO2(H), respectivamente, a C/8 

(42 mAg-1) empleando electrodos de composición 62:28:10 para cada 

muestra. En los perfiles de descarga de todas las muestras no se aprecian 

claramente las regiones de potencial constante, es decir, no es un típico perfil 

de un material con un mecanismo de intercalación [11]. No obstante, se intuyen 

dos plateaus; uno, a un voltaje de 1.2 V y otro más inclinado y centrado a 0.5 

V. El plateau a 1.2 V se mantiene en los ciclos consecutivos, pero el plateau a 

0.5 V desaparece pasado el primer ciclo, y, por tanto, se puede asignar a la 

formación de la SEI [4]. El plateau a 1.2 V es plausible que corresponda a la 

reducción del Ti4+ a Ti3+ tras la primera inserción de Na+ dado que coincide 
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con el pico que se observa en la voltametría cíclica denominado como R1 en 

la Fig. 4.14 (ver más adelante en la página 116). 

Fig. 4.6. a, c, e) Perfil de descarga-carga y b, d, f) variación de la capacidad con el número de 
ciclos de K0.17TiO2 vs. Na+/Na (a y b), K0.03TiO2 vs. Na+/Na (c y d) y TiO2(H) vs. Na+/Na (e y f). 



105 
 

Las Figs. 4.6b, 4.6d y 4.6f muestra las gráficas de capacidad de descarga 

(puntos negros) y carga (puntos rojos) frente al número de ciclos de K0.17TiO2, 

K0.03TiO2 y TiO2(H), respectivamente. El compuesto inicial K0.17TiO2 tiene una 

capacidad de 125 mAhg-1 en la primera descarga, correspondiente a la 

inserción de 0.41 Na+/f.u. En el segundo ciclo la capacidad de descarga es un 

35% menor respecto de la primera descarga, siendo esta 81 mAhg-1. El valor 

de la capacidad reversible oscila entre 77 y 56 mAhg-1 hasta el ciclo 285. La 

muestra K0.03TiO2 presenta una capacidad inicial de 280 mAhg-1 

(0.83 Na+/f.u.). En el segundo ciclo, la capacidad cae un ∼64%, siendo 

101 mAhg-1. Esta muestra con menor cantidad de K+ presenta una capacidad 

de 105 mAhg-1 en el ciclo 80. La muestra completamente extraída de K+, 

TiO2(H), alcanza una capacidad de 247 mAhg-1 (0.74 Na+/f.u.) en la primera 

descarga que después se reduce a 117 mAhg-1 en el segundo ciclo. En el ciclo 

12 llega a un máximo de 133 mAhg-1 para luego mantener su valor en 115-99 

mAhg-1 hasta el ciclo 600.  

Las tres muestras exhiben una pérdida de capacidad entre la primera y la 

segunda descarga que no se recupera en los ciclos consecutivos, lo que se 

puede atribuir a la formación de la SEI dado que esta contribuye 

significativamente a esa alta capacidad inicial [4]. El K0.17TiO2 es el compuesto 

que menor cantidad de sodio intercala, atribuible a la presencia de K+ en los 

canales donde se supone deben ser alojados los iones Na+ insertados en la 

estructura. Por otro lado, cabe destacar que K0.03TiO2 con K+ residual posee 

una capacidad inicial mayor en comparación con TiO2(H) completamente 

extraído, lo cual se puede atribuir a la presencia de Ti3+ en K0.03TiO2, que 

puede traducirse en una mayor conductividad electrónica que pudiera 

favorecer la inserción de Na+, en comparación con TiO2 con todo Ti4+.  

Como ya se ha comentado anteriormente, la muestra K0.03TiO2 aporta el 

valor de capacidad inicial más alto de las tres muestras (280 mAhg-1), pero el 

valor de la capacidad reversible no se mantiene estable con el número de 

ciclos y solo se mantiene durante 80 ciclos (Fig. 4.6d). Las muestras 

etiquetadas como TiO2(H) y K0.17TiO2 muestran un valor de capacidad 
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reversible más estable que decae gradualmente durante más de 200 ciclos 

(Fig. 4.7). Sin embargo, entre estas muestras los valores de capacidad difieren 

considerablemente. La capacidad de la primera descarga en el caso del 

TiO2(H) es de 247 mAhg-1, casi el doble que el caso del K0.17TiO2                    

(125 mAhg-1). Otra diferencia entre estas dos muestras es el valor de la 

capacidad reversible. En la Fig. 4.7 se puede ver que la capacidad del TiO2(H) 

es mayor, prácticamente el doble, que la capacidad del K0.17TiO2. Los valores 

de capacidad de las tres hollanditas se recogen en la Tabla 4.3. 

Tabla 4.3. Capacidad específica de cada muestra a distintos ciclos. 

 

 

 

 

En las Fig. 4.6f y Fig. 4.7 se puede ver que la capacidad de TiO2(H) 

aumenta de forma gradual desde el ciclo 3 hasta alcanzar un valor máximo en 

el ciclo 12. Este aumento en la capacidad, inesperado en principio, pudiera 

ser consecuencia de lo que se conoce como molienda electroquímica [12]. Este 

fenómeno consiste en la formación de defectos estructurales como 

Muestra Capacidad 1a 
descarga / mAhg-1 

Capacidad ciclo 
12 / mAhg-1 

N.º ciclo @ capacidad 
/ mAhg-1 

K0.17TiO2 125 71 285@52 
K0.03TiO2 280 98 80@105 
TiO2 (H) 247 133 600@99 

Fig. 4.7. Capacidad específica frente al número de ciclos de las 
muestras K0.17TiO2 vs. Na+/Na y TiO2(H) vs. Na+/Na. 
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dislocaciones, fallos de apilamiento o grietas en el compuesto, que son 

causados por las tensiones estructurales que soporta el material en los 

procesos consecutivos de intercalación y extracción de sodio. El aumento de 

defectos proporciona un aumento en la superficie activa del material del 

electrodo, mejorando la cinética de la reacción, disminuyendo así la 

polarización, lo que conduce a una mayor cantidad de iones Na+ intercalados 

en un rango de potencial determinado y, por lo tanto, a un aumenta de la 

capacidad específica. Para verificar la existencia de este fenómeno, se 

realizaron 100 ciclos de descarga-carga a C/20 con TiO2(H) y, después, el 

electrodo post-mortem fue analizado mediante SEM. 

La Fig. 4.8 muestra el efecto que la molienda electroquímica tiene sobre la 

morfología y el tamaño de las partículas de TiO2(H). El TiO2(H) inicial se 

compone de partículas irregulares micrométricas, como se observa en la 

Fig. 4.2b y 4.2d. Esta misma morfología se aprecia también en la Fig. 4.8a 

después de mezclar TiO2(H) inicial con los otros componentes para formar el 

electrodo. Sin embargo, el electrodo post-mortem tras 100 ciclos a C/20 

(Fig. 4.8b) revela una morfología granular muy diferente a la inicial, con 

partículas mucho más pequeñas (200-300 nm) y homogéneamente 

distribuidas. Además, las partículas submicrométricas están menos 

Fig. 4.8. Imágenes SEM de un electrodo basado en TiO2(H) (a) antes de descargar y (b) 
después de 100 ciclos de descarga-carga a C/20. 
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aglomeradas, lo que anticipa un contacto más pobre. Así pues, la molienda 

electroquímica tiene dos efectos opuestos: (i) la formación de partículas más 

pequeñas es beneficiosa porque estas facilitan la sodiación al reducir el 

camino de difusión, asociado a un aumento de la capacidad en los primeros 

ciclos; (ii) una distribución en la que las partículas quedan más aisladas puede 

conducir a la desconexión eléctrica de estas, con un efecto perjudicial sobre 

la capacidad. En todo caso, la elevada estabilidad de ciclos (la capacidad solo 

disminuye un 5.5% entre los ciclos 300 y 600), unido a una eficiencia 

coulómbica del 100% apuntan a una robustez estructural elevada de la 

hollandita, así como a una SEI estable. 

En cuanto a la capacidad de descarga-carga a crecientes velocidades de 

corriente (Fig. 4.9), TiO2(H) desarrolla una capacidad de 106 mAhg-1 a una 

velocidad de corriente media (C/8 o 42 mAg-1). A corriente alta                           

(2C o 671 mAg-1) mantiene 55 mAh g-1, el 52% de la capacidad anterior, 

mientras que se recuperan 120 mAh g-1 tras volver a la corriente más baja 

(C/20 o 17 mAg-1). La disminución de la capacidad a crecientes corrientes 

indica que las prestaciones como electrodo se deben principalmente a un 

Fig. 4.9. Capacidad de carga del TiO2(H) vs. Na+/Na según la variación 
de la capacidad de carga-descarga a diferentes velocidades de corriente 
que van de C/20 a 2C. 
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proceso faradaico o de difusión que se ve más dificultado a altas corrientes 

debido a la limitada difusión de masa a través del interior de la estructura 

(bulk). Sin embargo, la relativamente elevada capacidad (> 50 mAhg-1) 

observada a corrientes altas hace pensar que otros procesos fisicoquímicos, 

tales como procesos redox superficiales o capacitivos, pudieran estar 

contribuyendo a la capacidad total del material. 

3.2. Estudio estructural mediante difracción de rayos X in situ del 
TiO2(H) durante la inserción/desinserción de Na+ 

Se realizó un análisis estructural del TiO2(H) durante la inserción de sodio 

mediante difracción de rayos X in situ en condiciones operando. Es decir, se 

recogen difractogramas del electrodo que contiene el material activo en el 

interior de la celda mientras se está descargando y cargando a una corriente 

determinada (C/50). La información detallada de esta técnica se encuentra en 

el capítulo 3, apartado 2.1, de esta memoria. 

Fig. 4.10. Difractogramas de rayos X en condiciones operando tomados durante la (des)inserción 
de Na+ en TiO2(H). (a) Evolución de los patrones de DRX (indexados en la celda tetragonal inicial 
I4/m); (b) desdoblamiento de las reflexiones tetragonales (t) seleccionadas en monoclínicas (m); 
(c) difractogramas en cascada de las reflexiones 200t y 310t que evidencian las transiciones de 
fase después de la inserción de sodio en TiO2(H). 
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Los parámetros de la celda unidad del TiO2(H) (tetragonal, grupo espacial 

I4/m) en condiciones operando son a = 10.1697(2) Å, c = 2.9657(1) Å y 

V = 306.73(1) Å3. Estos parámetros concuerdan con los descritos previamente 

para TiO2(H) estudiado en condiciones ex situ usando un portamuestras 

hermético montado previamente en una caja de guantes para evitar el 

contacto con cualquier rastro de humedad [4]. Después de un rango inicial de 

solución sólida NaxTiO2 (0 ≤ x ≤ 0.12) en el que se mantiene la simetría 

tetragonal I4/m y etiquetado como A en la Fig. 4.10c, para valores superiores 

(x > 0.12) la simetría se ve reducida a monoclínica (Fig. 4.10a y 4.10b). La 

reducción de simetría de tetragonal a monoclínico se puede observar 

claramente en la Fig. 4.10b mediante el desdoblamiento de las reflexiones 

tetragonales 110, 200 y 310 causado por la distorsión monoclínica, aunque 

según la Fig. 4.10a, la inserción/desinserción de sodio en términos generales 

carece de cambios estructurales pronunciados. La región de coexistencia de 

las fases tetragonal (A) y monoclínica (B) es relativamente estrecha. Para 

x > 0.12, los patrones de DRX operando se indexaron en el grupo espacial 

monoclínico I2/m, de acuerdo con los resultados teóricos y experimentales 

publicados previamente [4, 13]. Los parámetros monoclínicos para x = 0.18 

(Na0.18TiO2) son a = 10.541(1) Å, b = 2.9702(6) Å, c = 9.9030(8) Å, 

β = 90.90(1)º y V = 309.78(4) Å3. La fase monoclínica, a su vez, presenta un 

intervalo de solución sólida (0.18 ≤ x ≤ 0.3, etiquetado B en la Fig.4.10c) 

seguido de una segunda transición monoclínica hasta el final de la descarga 

(x = 0.47, etiquetado C en la Fig. 4.10c), con parámetros similares a la fase 

monoclínica anterior. Por ejemplo, para la fase más sodiada Na0.47TiO2 

(x = 0.47) obtenida al final de la descarga (etiquetado C) se han obtenido los 

siguientes parámetros monoclínicos a = 10.746(2) Å, b = 2.9704(5) Å, 

c = 9.726(1) Å, β = 90.72(2)º y V = 310.4(1) Å3. Esta segunda fase 

monoclínica, más distorsionada, no se había observado en trabajos 

anteriores. Aunque la variación de los parámetros reticulares no es monótona 

durante la sodiación-desodiación, se observa que la transición de fase 

tetragonal → monoclínica es reversible. La Fig. 4.10b muestra que durante el 

proceso de carga reaparecen las reflexiones de la fase tetragonal y los 
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máximos de difracción de los difractogramas al inicio antes de la primera 

descarga (negro) y después de completar la primera carga (verde) coinciden. 

La reversibilidad se ilustra muy bien en la Fig. 4.11 para los dos primeros ciclos 

completos de descarga-carga.  

El análisis mediante HRTEM de TiO2(H) descargado hasta 0.01 V en una 

celda frente a sodio metálico en la Fig. 4.12a-c muestra que las distancias 

interplanares de 0.72 nm, 0.52 nm y 0.49 nm, respectivamente, coinciden con 

los planos (-101), (200) y (002) del NaxTiO2(H) monoclínico. Concretamente, 

las diferentes distancias interplanares de los planos (200) y (002) son una 

evidencia clara de la distorsión monoclínica, porque estos espaciados deben 

tener valores idénticos en simetría tetragonal. Tras completar la carga de la 

celda a 3 V, esto es el TiO2(H) completamente desodiado, se encuentra un 

valor único de 0.506 nm para el plano (200) (Fig. 4.12e), consistente con la 

simetría tetragonal. En general, la disposición ordenada de los planos 

cristalinos con espaciados interplanares de 0.71 nm, 0.506 nm y 0.32 nm, 

correspondientes a los planos (110), (200) y (130) (Fig. 4.12d-f), 

Fig. 4.11. Mapas de contorno de DRX in situ tomados operando durante el primer y segundo 
ciclo de descarga-carga de una celda TiO2(H) vs. Na+/Na. 
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respectivamente, del TiO2(H) tetragonal sugieren una alta cristalinidad tanto 

en el material completamente sodiado tras descarga a 0.01 V como en el 

material tras la completa desinserción del Na+. Estas observaciones 

concuerdan plenamente con los resultados del análisis de DRX realizado en 

condiciones operando. 

Fig. 4.12. Imagen HRTEM de un electrodo de TiO2(H) en diferentes estados de carga en una 
batería de Na. NaxTiO2(H) sodiado en estado totalmente descargado a 0.01 V (a-c) y TiO2(H) 
desodiado obtenido en estado cargado a 3.0 V (d-f). Los voltajes se expresan frente a Na+/Na. 
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3.3. Contribuciones a la capacidad específica controladas por difusión 
y por reacciones superficiales en TiO2(H) frente a sodio 

Para una correcta evaluación de las prestaciones electroquímicas del 

TiO2(H), además de la intercalación controlada por difusión es necesario 

determinar la posible contribución de los procesos capacitivos debidos a las 

reacciones redox superficiales o a la pseudocapacitancia por intercalación. Si 

el coeficiente de difusión de los iones metálicos es bajo, la coexistencia de 

procesos pseudocapacitivos y faradaicos controlados por difusión puede ser 

una ventaja, ya que al sumar la contribución de ambos procesos da lugar a 

una mayor capacidad. 

El voltamperograma de la Fig. 4.13 muestra los tres primeros ciclos de una 

voltametría cíclica de una celda de TiO2(H) vs. Na+/Na y a una velocidad de 

barrido de 1.5 mVs-1 en un rango de potencial de 2.5 – 0.01 V. La curva de 

color negro pertenece al primer ciclo, en la cual se observa un pico catódico 

de corriente a 0.58 V (reducción, inserción de Na+) que no está presente en 

los ciclos consecutivos, por lo que se atribuye a la formación de la SEI [4]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. 4.13. Voltamperograma cíclico de TiO2(H) vs. Na+/Na a 
1.5 mVs-1 en el rango de potencial 2.5-0.01 V. Se muestran los tres 
primeros ciclos. 
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Los voltamperogramas cíclicos en la Fig. 4.14 muestran los datos obtenidos 

a velocidades de barrido de 1.2 a 0.03 mVs-1 una vez que la celda se ha 

ciclado varias veces a 1.5 mVs-1 para formar la SEI (Fig. 4.13). Para mayor 

claridad, se han separado en dos gráficos diferentes (Fig. 4.14a y b); uno a 

velocidades de barrido bajas (0.06-0.03 mVs-1) y el otro a velocidades de 

barrido más altas (1.2-0.3 mVs-1). Las velocidades de barrido más bajas son 

las más adecuadas para el análisis porque permiten realzar la presencia de 

procesos lentos como los controlados por difusión semi-infinita. Los 

voltamperogramas muestran dos picos catódicos y dos anódicos, R1, R2 y O1 

y O2, respectivamente. 

La corriente de pico puede utilizarse para determinar cualitativamente la 

cinética del mecanismo de inserción de sodio utilizando la Ec. 3.10 del 

capítulo 3, apartado 3.5.2. Las Fig. 4.14e y 4.14f muestran la dependencia 

lineal de log (I, mA) con log (ν, mVs-1) para las señales de reducción R1 y R2. 

La pendiente b es muy próxima a 0.5, lo que indica que ambos procesos redox 

están controlados por difusión debido a la intercalación de sodio en el bulk. La 

misma conclusión se obtiene para las señales de oxidación O1 y O2 (Fig. 

4.14c y 4.14d). Observando la forma de los voltamperogramas a bajo voltaje, 

en los que los picos R2 y O2 están claramente superpuestos sobre un perfil 

“tipo caja”, se puede concluir que los procesos redox pseudocapacitivos 

superficiales contribuyen a la capacidad del TiO2(H) [14, 15]. 
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Fig. 4. 14. Voltametrías cíclicas a velocidades de barrido de a) 0.06-0.03 mVs-1 y                    
b) 1.2-0.3 mV s-1; la representación de log (I, mA) frente a log (ν, mVs-1) muestra dependencia 
lineal para la corriente de pico c) R1, d) R2, e) O1 y f) O2. Según la pendiente de la línea recta 
log I = a + b log ν, tiene lugar un proceso controlado por difusión (b = 0.5) a los voltajes 
correspondientes. Los valores del coeficiente de correlación, r, para c-f son: 0.997; 0.989; 0.997; 
0.990, respectivamente. 
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Cabe destacar que el comportamiento del bronce K0.17TiO2, con el túnel 

ocupado por potasio, es diferente. La Fig. 4.15 muestra el perfil CV tanto del 

TiO2(H) como del bronce K0.17TiO2. En este último, las señales más notables 

(0.5 V, en reducción y 0.7 V en oxidación) encajan en un perfil “tipo caja”, lo 

que apunta a un comportamiento pseudocapacitivo [11, 14, 16]. El 

comportamiento pseudocapacitivo del K0.17TiO2 puede deberse a la alta 

ocupación del túnel, por lo que se descarta la difusión dentro y fuera del 

mismo, y la contribución pseudocapacitiva se atribuye al proceso redox 

superficial. En consecuencia, la capacidad que desarrolla el K0.17TiO2 es 

pobre, dado que, al ser un material con un tamaño de partícula micrométrico, 

la superficie específica es pequeña como se ha explicado en el apartado 2 de 

este capíulo. (7.42 ± 0.04 m2g-1). 

El perfil de voltaje de TiO2(H) (Fig. 4.6e) no es el típico de los materiales 

con un mecanismo faradaico, en los que una transformación bifásica da lugar 

a una región o plateau de voltaje constante [11]. El estrecho rango 

composicional de la transformación bifásica y la existencia de varias regiones 

de solución sólida producen un perfil de voltaje principalmente inclinado en 

TiO2(H) (apartado 3.2 de este capítulo). Sin embargo, debido a la lenta difusión 

del sodio, las soluciones sólidas no dan lugar a una pseudocapacitancia de 

Fig. 4.15. Comparación de los voltamperogramas de TiO2(H) vs. Na+/Na 
(curva roja) y K0.17TiO2 vs. Na+/Na (curva azul), ambos a una velocidad de 
barrido de 0.06 mVs-1. 
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intercalación, sino a una pseudocapacitancia controlada por las reacciones 

redox superficiales, además del mecanismo faradaico controlado por difusión. 

Fig. 4.16. Dependencia lineal de I/ν1/2 vs ν1/2 para calcular las constantes a1 
(pendiente, proceso superficial) y a2 (ordenada en el origen, difusión) en 
I(ν)=a1ν+a2ν1/2 a diferentes voltajes durante las etapas de carga (arriba) y 
descarga (abajo) 
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Para determinar la contribución de los procesos faradaicos controlados por 

difusión y pseudocapacitivos de superficie se registra un experimento de 

voltametría cíclica a distintas velocidades de barrido, como se describe en la 

Fig. 4.14a y 4.14b. Para la determinación de las diferentes contribuciones a la 

capacidad específica del TiO2(H), hay que obtener los valores de a1 y a2 de la 

expresión Ec. 3.12 (capítulo 3, apartado 3.5.2), los cuales se reflejan en la 

Fig. 4.16 a modo de ejemplo para algunos valores de potencial 1.375 V, 

1.75 V, 1.875 V, 2.0 V, 2.25 V, 2.375 V y 2.5 V. Los valores de a1 y a2 se usarán 

para calcular el porcentaje de la contribución a la capacidad de los procesos 

pseudocapacitivos de superficie y faradaicos, respectivamente. 

La Fig. 4.17 muestra dos tipos de gráficas que ilustran la contribución 

relativa de los mecanismos controlados por difusión y superficiales a la 

capacidad del TiO2(H). La Fig. 4.17a-d recoge voltamperogramas de mayor a 

menor velocidad de barrido (1.2; 0.6; 0.06 y 0.03 mVs-1) donde se representan 

la contribución de cada mecanismo a la capacidad total, siendo la zona 

sombreada negra la que corresponde a la contribución del mecanismo 

capacitivo, atribuido a la pseudocapacitancia redox superficial, mientras que 

el contorno azul encierra la corriente total. La diferencia entre las dos áreas 

representa la contribución faradaica controlada por difusión originada por la 

difusión de Na+. Los datos obtenidos de cada velocidad de barrido se 

muestran en la Fig. 4.17e en forma de diagrama de barras, mostrando 

claramente la variación de ambas contribuciones, capacitiva/difusión, a la 

capacidad total a diferentes velocidades de barrido. 
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Fig. 4.17. Voltamperogramas cíclicos a (a)-(d)   velocidades de barrido de 1.2, 0.6, 0.06 y 
0.03 mVs-1, respectivamente, y correspondientes contribuciones capacitivas (área negra) a 
la capacidad total (área dentro del contorno azul); (e) gráfico de barras que muestra la 
contribución (%) de los procesos capacitivos y controlados por difusión a la capacidad total 
de TiO2(H) vs. Na+/Na en función de la velocidad de barrido. 
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3.4. Cálculo del coeficiente de difusión DNa+ en TiO2(H) 

El cálculo del coeficiente de difusión de sodio en el TiO2(H) antes de la 

primera descarga se realiza aplicando la Ec. 3.16, (capítulo 3, apartado 3.5.4). 

Para llevar a cabo el cálculo hay que obtener algunas variables empleando 

diversas técnicas, entre las que se encuentran la técnica BET para obtener el 

área superficial específica, la técnica GITT para obtener el factor 

termodinámico y, finalmente, para calcular el factor dinámico (Ec. 3.17, 

capítulo 3, apartado 3.5.3) es necesaria la espectroscopia de impedancia 

compleja (EIS) para obtener el coeficiente Warburg, Aw. La técnica EIS 

también se aplicará para determinar el cambio de resistencia de la celda 

después de 80 ciclos. 

 

Fig. 4.18. Gráfico de Nyquist correspondiente a la impedancia de la celda 
TiO2(H) vs. Na+/Na. Datos experimentales: puntos sólidos rojos y azules; la 
línea sólida en negro representa el ajuste al circuito equivalente mostrado en 
la parte superior del gráfico.  
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En la gráfica Nyquist se representan los datos experimentales (puntos 

rojos: celda inicial, puntos azules: celda tras 80 ciclos) y su ajuste a un circuito 

equivalente (parte superior de la Fig. 4.18). La impedancia de la celda 

comprende la impedancia del electrodo de trabajo (WE) y del electrodo 

contador (CE). Así, si la impedancia de la interfase sodio/electrolito no es 

despreciable en todo el rango de frecuencias, no puede utilizarse para extraer 

información sobre algunos de los procesos fisicoquímicos del electrodo de 

trabajo (resistencia de la interfase cátodo-electrolito o resistencia a la 

transferencia de carga, por ejemplo).  

La variación de la parte imaginaria de la impedancia frente a la frecuencia 

medida en una celda de tres electrodos se representa en la Fig. 4.19. Realizar 

la medida de la impedancia con una celda de tres electrodos permite separar 

la impedancia del electrodo de trabajo/interfaz electrolítica (-Im, puntos 

azules), del electrodo contador/interfaz electrolítica (-Im(ce), puntos rojos). En 

la Fig. 4.19 también se traza la impedancia del electrodo de trabajo más el 

electrodo contador (-Im (we-ce), puntos verdes). La impedancia del electrodo 

contador (-Im(ce)) a bajas frecuencias (∼10-3 Hz) es dos órdenes de magnitud 

menor que la del electrodo de trabajo, lo que significa que el cálculo del DNa+ 

se basa totalmente en los datos de impedancia del electrodo de trabajo [17]. 

Por lo tanto, en este caso concreto, el uso de una celda de dos o tres 

electrodos proporcionará resultados válidos. De modo que se puede 

determinar el correspondiente coeficiente Warburg y, por consiguiente, el 

coeficiente de difusión de sodio con las medidas obtenidas de una celda de 

dos electrodos.  
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Al ajustar las gráficas Nyquist usando el circuito equivalente que se muestra 

en la Fig. 4.18 se pueden identificar los siguientes elementos: la 

resistencia R1, relacionada con los componentes de la celda, permanece 

constante (unos 5 ohmios) tanto en la celda antes de ciclar como después de 

someterla a 80 ciclos, mientras que la resistencia total (semicírculo) debida a 

la SEI y las resistencias de transferencia de carga aumentan de 180 Ω a 600 Ω 

después del ciclado. Así pues, el envejecimiento de la celda contribuye al 

aumento de la polarización de esta y provoca una ligera pero progresiva 

disminución de la capacidad, como se puede ver en los experimentos de 

ciclabilidad galvanostática donde la capacidad disminuye un 5%, 

aproximadamente, entre los ciclos 300 y 600 (Fig. 4.5e y 4.5f). Tanto en el 

electrodo sin ciclar como en el electrodo ciclado, se observa el spike en las 

representaciones Nyquist. Curiosamente, en el caso del electrodo ciclado, 

este spike cumple la relación esperada para la difusión en condiciones lineales 

Fig. 4.19. Variación de la parte imaginaria de las impedancias en función de la 
frecuencia medida en una celda de tres electrodos correspondiente al electrodo de 
trabajo (-Im), al electrodo contador (-Im(ce)) y a la suma del electrodo de trabajo más 
el electrodo contador (-Im (we-ce)). 
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semi-infinitas (-Im(Z) = Re(Z)). Es probable que esta condición se deba a una 

baja difusividad o a una difusión poco profunda en comparación con el tamaño 

de las partículas. Por otro lado, esa condición también se cumple para el 

electrodo inicial no ciclado, pero en un rango de frecuencias más estrecho. La 

acumulación de carga en la superficie de las partículas grandes (modelada 

como una capacitancia) [18-20] podría explicar la desviación observada de 45º 

en el caso del electrodo no ciclado. A medida que avanza la molienda 

electroquímica, la intercalación se ve más favorecida, ya que aumenta la 

superficie específica y se reduce la acumulación de carga.  

El coeficiente de difusión de Na+ en TiO2(H) solo se determinó para el 

compuesto inicial no ciclado porque en este caso se conoce el área específica. 

Sin embargo, una vez que tiene lugar la molienda electroquímica, no se pudo 

determinar la nueva área específica por la dificultad a la hora de separar el 

material activo del resto de componentes del electrodo, es decir, el carbón 

conductor y CMC.  

  

Fig. 4.20. Representación de -Im ω1/2 vs. ω usada para la obtención 
gráfica del coeficiente Warburg, Aw. 
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Como se ha descrito en el primer párrafo de este apartado, a partir de los 

datos recogidos al realizar la medida de impedancia, se obtienen datos 

necesarios como el coeficiente Warburg, Aw, para calcular el coeficiente de 

difusión de sodio, DNa, en TiO2(H). El coeficiente Aw se ha determinado 

gráficamente identificando el mínimo al representar –Im(Z)*ω1/2 frente a ω 

(Fig. 4.20). En este mínimo, el proceso de difusión Warburg es la única 

contribución a los datos EIS [17]. La expresión Ec. 3.16 (capítulo 3, 

apartado 3.5.4) proporciona un coeficiente de difusión de los iones sodio en 

TiO2(H) de 2.6 ⋅ 10–13 cm2s–1. El coeficiente de difusión de sodio en la 

hollandita NaxTiO2 a temperatura ambiente se estimó previamente de forma 

teórica a partir de cálculos de energía de activación. En el límite diluido se 

encontró un margen muy amplio, que va desde 9.65 ⋅ 10–6 cm2s–1 a        

4.2 ⋅ 10–9 cm2s–1 disminuyendo a 3.8 ⋅ 10–15 cm2s–1 a mayor concentración de 

sodio (x = 0.31) [13].   
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Capítulo 5: Estudio Y 
Caracterización De TiO2 nano-rutilo 
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En este capítulo se recogen los resultados obtenidos del estudio 

estructural, morfológico y electroquímico del TiO2 nano-rutilo (TiO2-r de ahora 

en adelante), que se obtiene a partir de la extracción de K+ en medio ácido del 

K0.17TiO2. Para el estudio electroquímico, el TiO2-r se utiliza como material 

activo en un electrodo que se enfrenta a litio metal en una semicelda, como 

ya se ha mencionado en el apartado 3 del capítulo 3 de esta memoria. 

1. Caracterización estructural 

Como se ha descrito en el capítulo 3, apartado 1.2.2, el TiO2-r se ha 

sintetizado después de un tratamiento ácido aplicado al compuesto K0.17TiO2, 

resultando un sólido blanco. A continuación, en la Fig. 5.1 se comparan los 

difractogramas del bronce K0.17TiO2 antes y después del tratamiento ácido. 

 

En la Fig. 5.1a el difractograma del bronce muestra las reflexiones 

correspondientes a la estructura tipo hollandita (el refinamiento Rietveld del 

K0.17TiO2 está recogido en el apartado 1 del capítulo 4), mientras que después 

del tratamiento ácido (Fig. 5.1b), las reflexiones de la estructura hollandita han 

desaparecido y se observan otras diferentes que, a priori, se corresponden 

con una estructura tipo rutilo que se confirma mediante el refinamiento por el 

método Rietveld (Fig. 5.2). Otra diferencia notable en el difractograma del TiO2 

es el ensanchamiento de los máximos de difracción, lo que sugiere una 

reducción del dominio cristalino [1]. 

Fig. 5.1. Difractogramas de rayos X experimentales del a) K0.17TiO2 y del b) TiO2-r  
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En la Fig. 5.2a se muestra el ajuste Rietveld del TiO2. Se trata de una fase 

única de simetría tetragonal tipo rutilo con grupo espacial P42/mnm y 

parámetros de celda a = b = 4.6054(5) Å y c = 2.9533(2) Å. En el refinamiento 

se aprecia que a valores de 2θ entre 62-64º, que corresponden a las 

reflexiones que pertenecen a los índices de Miller 002 y 310, el perfil calculado 

(línea negra) no se ajusta en forma ni intensidad de los datos experimentales 

(puntos rojos). Esto se debe a que el patrón de difracción manifiesta en parte 

la morfología del material, es decir, se puede ver que las reflexiones del tipo 

hk0 tienen una anchura mayor comparado con reflexiones del tipo 00l, más 

nítidas o menos anchas, lo que refleja que el TiO2-r exhibe una morfología 

anisotrópica acicular, lo cual se confirma en las imágenes TEM en el próximo 

apartado.  

La Fig. 5.2b muestra el ajuste Rietveld del difractograma de rayos X del 

TiO2 teniendo en cuenta el ensanchamiento anisotrópico. En este caso, se 

tomó en cuenta el ensanchamiento anisotrópico de las reflexiones de tipo hk0 

y 00l, respectivamente, usando la expansión de armónicos esféricos del 

tamaño cristalino implementado en FullProf [2]. El modelo de tamaño 

seleccionado fue el 21 (clase de Laue 4/mmm). Los parámetros de celda y la 

información cristalográfica se recopilan en la Tabla 5.2.  

Fig. 5.2.  a) Refinamiento Rietveld del difractograma de TiO2, sin tener en cuenta el 
ensanchamiento anisotrópico de los máximos de difracción y b) refinamiento Rietveld 
teniendo en cuenta el ensanchamiento anisotrópico con el método implementado en 
FullProf. 
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Tabla 5.1. Parámetros estructurales del refinamiento Rietveld TiO2 nano-rutilo a partir del difractograma 
en la Fig. 5.2a. 

 
Tabla 5.2. Parámetros estructurales del refinamiento Rietveld TiO2 nano-rutilo a partir del difractograma 
en la Fig. 5.2b. 

 

Teniendo en cuenta la forma acicular de las partículas, se obtienen 

significativamente mejores valores de los diferentes residuales. Así, sin 

considerar el ensanchamiento anisotrópico, se consiguen unos valores de Rwp 

= 8.58 %, Rp = 7.84 %, RB = 4.14 %, tal y como se muestra en la Tabla 5.1. Así 

bien, si se tiene en cuenta dicho ensanchamiento, los valores de los residuales 

presentan una significativa mejora, como se muestra en la Tabla 5.2, Rwp = 

5.20 %, Rp = 3.92 %, RB = 1.14 %. 

 

2. Caracterización morfológica 

Las imágenes obtenidas mediante TEM muestran un conjunto de 

nanobarras de TiO2, de 5 nm de anchura y 50 nm de longitud. La distancia 

entre planos cristalinos vecinos en las imágenes de HRTEM (Fig. 5.3a y 5.3b) 

mide unos 0.33 nm a lo ancho y unos 0.30 nm a lo largo de la nanobarra, lo 

que concuerda con las distancias interplanares de los planos (110) y (001) 

para la estructura TiO2 rutilo. Por lo tanto, la dimensión más larga de la 

nanobarra es el eje c, que corresponde con el túnel 1-D en el cual tiene lugar 

el almacenamiento y la difusión de los iones Li+, principalmente [3]. 

Refinamiento 
Rietveld a) 

P42/mnm   a = b = 4.6054(5) Å, c = 2.9533(2) Å, α = β = γ = 90º 
Rwp=8.58%, Rp=7.84%, RB=4.14% 

Átomo Posición 
Wyckoff x y z Biso Ocupación 

Ti 2a 0 0 0 2.82(6) 1 
O 4f 0.3093(1) 0.3093(1) 0 0.42(5) 1 

Refinamiento 
Rietveld b) 

P42/mnm   a = b = 4.6044(3) Å, c = 2.9535(2) Å, α = β = γ = 90º 
Rwp=5.20%, Rp=3.92%, RB=1.14% 

Átomo Posición 
Wyckoff x y z Biso Ocupación 

Ti 2a 0 0 0 0.98(2) 1 
O 4f 0.3060(2) 0.3060(2) 0 0.67(3) 1 
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El patrón de SAED (Fig. 5.4) muestra los anillos de Scherrer que confirma 

que se trata de muestras policristalinas y de tamaño nanométrico pudiéndose 

asignar los planos cristalinos de mayor intensidad, siendo estos (110), (101), 

(111) y (211).  

Fig. 5.3. a) Micrografías de TEM de las nano barras de TiO2 y b) micrografía de TEM 
aumentada de una barra de TiO2 a lo largo del eje de zona [1 -1 0]  

Fig. 5.4. Patrón de difracción de electrones (SAED) en el eje 
de zona [1 -1 -1]. 
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3. Caracterización electroquímica 

El estudio electroquímico incluye ensayos galvanostáticos, 

potenciostáticos, voltametrías cíclicas y espectroscopia de impedancia 

compleja. El rango de potencial utilizado en los ensayos galvanostáticos y 

potenciostáticos es de OCV-1.0 V. Para la espectroscopia de impedancia 

electroquímica se aplicó una perturbación de potencial sinusoidal de 10 mV 

mientras se medía la variación de la impedancia a temperatura ambiente en 

el rango de frecuencias de 3⋅105 Hz a 0.1 Hz. Las condiciones en las que se 

llevan a cabo los experimentos de voltametría cíclica se describen más 

adelante. 

El estudio de difracción de rayos X en condiciones ex situ se ha realizado 

después de completar el primer, cuarto y quinto ciclo de descarga-carga. En 

el estudio estructural ex situ, se han usado dos rangos de potencial, uno de   

3-1.4 V y otro de 3-1 V. 

3.1. Ensayos galvanostáticos 

Como protocolo, el primer experimento que se realiza es un ciclado 

galvanostático a C/20 durante 50 ciclos, para conocer los valores de 

capacidad que se obtienen del sistema TiO2-r vs. Li+/Li, además de observar 

si ese valor de capacidad se mantiene con el número de ciclos. 

El perfil de voltaje frente a composición (E vs. x, Fig. 5.5a) muestra que, en 

la primera descarga, la cantidad de litio insertada es superior a 1 Li+/f.u. 

concretamente Li1.09TiO2 (366 mAhg-1), lo que representa una capacidad un 

9.2 % superior a la capacidad teórica suponiendo la reducción completa de 

Ti4+ a Ti3+. La forma que presenta el perfil de descarga-carga es común para 

el sistema TiO2-r vs. Li [4]. En todos los casos descritos, los perfiles de 

descarga-carga del primer ciclo no presentan la misma forma que el segundo 

y sucesivos ciclos. En la primera descarga se aprecia un plateau en torno a   

1.5-1.4 V, pero, la carga carece de este plateau, lo que indica la presencia de 

un proceso irreversible durante la primera descarga. 
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La Fig. 5.5b muestra los valores de capacidad específica de descarga de 

TiO2-r en función del número de ciclos. En el primer ciclo, la capacidad de 

descarga es de 366 mAhg-1, mientras que en el segundo ciclo esta capacidad 

es 227 mAhg-1, manteniéndose por encima de los 180 mAhg-1 hasta los 50 

ciclos. Estos valores de capacidad son superiores a los descritos por Hu et al. 

y por Baudrin et al. La caída de capacidad tras la primera descarga es de un 

38%, este es un comportamiento típico en TiO2 nano-rutilo con morfologías 

similares [4, 5]. En la Fig. 5.5b también se incluye la eficiencia coulómbica frente 

al número de ciclos, observándose que la eficiencia coulómbica alcanza el 

100% después de 6 ciclos. 

En la Fig. 5.6 se muestra la capacidad que proporciona una celda            

TiO2-r vs. Li+/Li al aumentar progresivamente la intensidad de corriente. En 

este caso, la densidad de corriente se incrementa en intervalos de 5 ciclos 

desde C/10 hasta llegar a 2C, para volver a C/10 durante 15 ciclos. El primer 

ciclo a C/10 (34 mAg-1) excede notablemente la capacidad correspondiente a 

1 Li+/f.u. de TiO2, superando los 500 mAhg-1. La capacidad se ve reducida un 

50% en el segundo ciclo, y esa reducción de la capacidad se acentúa a 

medida que aumenta la intensidad de corriente. Cuando se incrementa la 

corriente hasta 2C (680 mAg-1) la capacidad alcanza valores de 160 mAhg-1. 

Fig. 5.5. a) el perfil de descarga-carga de los ciclos 1, 2 y 50 del TiO2-r vs. Li+/Li y 
b) variación de la capacidad específica y la eficiencia coulómbica con el número de 
ciclos. 
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Cabe resaltar que, a pesar de la pérdida de capacidad después de la primera 

descarga, esta se mantiene constante en cada intervalo, además de que 

recupera prácticamente toda la capacidad cuando se vuelve a la corriente 

inicial de C/10 (34 mAg-1) con solo ligeras variaciones a lo largo de los últimos 

15 ciclos. 

El ensayo de la Fig. 5.6 pone de manifiesto el buen comportamiento del 

TiO2-r frente a litio a altas densidades de corriente, por lo que se propone un 

experimento de ciclabilidad a una mayor corriente de C/5 durante los dos 

primeros ciclos y a continuación a C/2 hasta completar 400 ciclos, el cual se 

presenta en la Fig. 5.7. En el perfil de descarga-carga (Fig. 5.7a) se observa 

que la capacidad en la primera descarga es de 524 mAhg-1, lo que equivale a 

la inserción de 1.56 Li+/f.u. En el segundo ciclo, la capacidad cae un 50 % a 

partir del ciclo 3. Cuando la densidad de corriente pasa a C/2, la capacidad 

comienza a estabilizarse tomando un valor de 176 mAhg-1 tras 300 ciclos. 

Después de 400 ciclos, se observa una buena retención de la capacidad, ya 

que desde el ciclo 300 al 400 la pérdida de capacidad apenas supone un 

0.03% (Fig 5.7b).  

Fig. 5.6: Variación de la capacidad específica del TiO2-r vs. Li+/Li a 
diferentes velocidades sucesivas de corriente C/n (C/10-2C). 
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Fig. 5.7: a) Perfil de voltaje de los ciclos 1, 2, 3, 50 y 300 y b) capacidad específica 
frente al número de ciclos del TiO2-r vs. Li+/Li a C/5 durante los dos primeros ciclos 
y a C/2 desde el ciclo 3 hasta el 400. 
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3.2. Ensayos potenciostáticos, PITT 

Con objeto de analizar la naturaleza de las reacciones de inserción durante 

la primera descarga y determinar los rangos composicionales en los que la 

inserción de Li+ se rige por un mecanismo monofásico y bifásico (más 

información en el capítulo 3 apartado 3.5.2), se realizaron experimentos PITT 

en condiciones de cuasi-equilibrio aplicándose pasos de voltaje de 10 mV 

cada 6 h en el rango de potencial 3.0-1.0 V. 

La Fig. 5.8 muestra la variación de voltaje de la primera descarga hasta 

1.0 V junto con la relajación de la corriente a cada paso de potencial del 

barrido potenciostático. Las diferentes regiones de voltaje se etiquetan como 

I, II, II’, III, III’ y IV y se delimitan con barras verticales considerando no sólo el 

diferente perfil de voltaje, sino también la relajación de la corriente en cada 

paso de voltaje. En la Fig. 5.9 se muestran ampliaciones de la relajación de la 

intensidad con el tiempo de cada una de las regiones etiquetadas en la 

Fig. 5.8.  

Fig. 5.8: Grafica voltaje-composición de la primera descarga del TiO2-r vs. Li+/Li 
usando condiciones de cuasi-equilibrio PITT y una variación de corriente en 
cada paso de voltaje consecutivo. 
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En la región I (etiquetada en la Fig. 5.8 como C de capacitiva), se observa 

que la intensidad de corriente decae muy rápidamente y llega prácticamente 

a cero (-4⋅10-4 mA) sin ningún perfil de relajación (Fig. 5.9a). Este 

comportamiento de la corriente es característico tanto de la difusión de iones 

en el bulk (solución sólida) como del crecimiento de una segunda fase en una 

transformación bifásica. Sin embargo, al darse este comportamiento al inicio 

de la descarga, esto posiblemente indica que en esta primera región tiene 

lugar un proceso no faradaico, de acuerdo con Hu et al. [4], que estimaron un 

almacenamiento superficial capacitivo de Li de 0.15 moles de Li+/f.u. de TiO2. 

Para un mejor análisis del diagrama de fases Li-TiO2, el eje de composición 

"x en LixTiO2" de la Fig. 5.8 se ha escalado teniendo en cuenta la cantidad de 

corriente que pasa al atravesar la región I (equivalente a 0.2 moles de Li+). 

Así, en esa figura puede visualizarse inmediatamente una estimación más 

fiable del litio insertado en TiO2 en relación con los procesos faradaicos.  

A diferencia de la región I, en la región II las curvas de relajación de 

corriente (Fig. 5.9b) indican que está teniendo lugar un proceso faradaico, ya 

que el litio difunde rápidamente en el sólido y, por tanto, se atribuye a la 

formación de una solución sólida estrecha (etiquetada SS en la Fig. 5.8) con 

un rango de composición TiO2-Li0.19TiO2. En la región II', la relajación de la 

corriente (Fig. 5.9c) apunta a una cinética más limitada, ya que la corriente no 

decae a cero tan rápidamente como en la región II. Por otro lado, el perfil de 

relajación parece ser ligeramente diferente a ambos lados de los máximos de 

corriente centrados en x = 0.3. En esta región, la corriente disminuye en cada 

paso de voltaje en la parte ascendente del pico indicando que la difusión de 

litio en la nueva fase formada, Li0.4TiO2, es limitada, como se ha observado 

previamente en otros sistemas como γ-MnO2 [6]. 

Para las composiciones Li0.4TiO2-Li0.62TiO2, la relajación de la corriente 

(Fig. 5.9d) apunta a una región monofásica (región III), mientras que para la 

composición entre x =0.62 – 1.0 el comportamiento de la corriente indica que 

se trata de otra región bifásica (región III’ en la Fig. 5.9e). En la región III’ el 

pico desarrollado no es simétrico, y el comportamiento anómalo de la 
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relajación de la corriente no cumple la ley de Cottrell (I ∝ t-1/2), observándose 

una tendencia de relajación diferente a ambos lados del | I |max, característica 

de una región bifásica en el rango de potencial correspondiente [7]. 

Considerando que la corriente en cada paso de voltaje permanece constante 

en la parte ascendente del pico, se concluye que la transformación bifásica 

está cinéticamente limitada debido a la velocidad de desplazamiento de la 

zona de interfase [6].  

Finalmente, a más bajos voltajes, la relajación de la corriente (Fig. 5.9f) 

parece apuntar a una nueva solución sólida cuyo límite composicional superior 

parece ser mayor que 1.175 Li+/f.u. De nuevo, parece que se intercala una 

cantidad de Li+ superior al límite teórico, que es 1 Li+/f.u. Sin embargo, un 

análisis más detallado revela que en el intervalo 1.12-1.0 V hay dos dominios 

diferentes. Estos están separados por la línea discontinua azul dibujada en la 

vista ampliada de esa región de voltaje (Fig. 5.9f). El dominio izquierdo 

corresponde a la región denominada IV en la Fig. 5.8; la corriente alcanza el 

mismo mínimo (véase la línea discontinua horizontal azul, Fig. 5.9f) en los 

pasos de voltaje consecutivos, y la relajación se aproxima a la ley de Cottrell 

I ∝ t-1/2. En el dominio derecho (SS), el comportamiento de la corriente es 

característico de una región bifásica con una difusión limitada en la nueva 

fase [6] (como en la región II') porque la corriente disminuye a cada paso de 

potencial, aproximándose a una ley de potencia I ∝ t-1/2, pero aumenta de un 

paso al siguiente (línea amarilla horizontal discontinua en la Fig. 5.9f). El límite 

superior de la región IV se ha estimado (línea azul horizontal discontinua 

representada en la Fig. 5.9f) a partir del tiempo correspondiente al cambio de 

uno a otro comportamiento de relajación de corriente mencionado. De modo 

que la región IV corresponde a una solución sólida de composición muy 

estrecha, Li1.0TiO2-Li1.05TiO2, y se podría considerar como una fase 

estequiométrica de composición LiTiO2. 
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En resumen, este ensayo PITT demuestra que, además de un proceso 

capacitivo inicial en el rango de potencial de OCV-2.15 V, el nano-rutilo forma 

dos soluciones sólidas; la primera TiO2-Li0.19TiO2 entre 2.15 y 1.55 V (región II 

en la Fig. 5.8) y la segunda Li0.4TiO2-Li0.62TiO2 entre 1.45 V y 1.24 V (región III 

en la Fig. 5.8) lo que implica la inserción de ~0.22 iones de litio adicionales. 

Estas dos soluciones sólidas están separadas por una amplia región bifásica 

Fig. 5.9. Relajación de corriente con el tiempo en un experimento PITT: a) región I; b) región 
II; c) región II’; d) región III; e) región III’; f) dominios entre 1.12-1.0 V (primera descarga).  
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(II' en la Fig. 5.8) correspondiente a la inserción de 0.2 Li. La formación de la 

solución sólida III, a un voltaje medio de 1.35 V, y la región bifásica a 1.48 V 

no son claramente detectadas en los experimentos galvanostáticos realizados 

a corriente constante y justifica la aparición de un pseudo-plateau para 

composiciones similares en trabajos anteriores [4, 5].   

Según los perfiles de descarga del TiO2-r que se muestran en la Fig. 5.5a y 

en la Fig. 5.7a, después de la primera descarga aparentemente los ciclos 

consecutivos transcurren sin la aparición de otros procesos. Para confirmar 

que no ocurren otros cambios estructurales, se somete otra celda a cuatro 

ciclos completos galvanostáticos a C/20 seguido de una relajación durante 

24 h antes de realizar un experimento PITT en la quinta descarga, en el rango 

2.6-1.0 V. El comportamiento obtenido se refleja en la Fig. 5.10. La relajación 

de corriente observada, que se aproxima a la ley de potencia I ∝ t-1/2, lo que 

confirma que el mecanismo corresponde a la formación de una solución 

sólida. En el ensayo galvanostático, la capacidad que desarrolla el TiO2-r es 

de 227 mAhg-1 tras la primera descarga, lo que equivale a la inserción de 0.68 

Li+/f.u. (Fig. 5.5b) y la capacidad reversible es razonable (aproximadamente 

180 mAhg-1) que se mantiene durante 400 ciclos (Fig. 5.7b) equivalente a 

~0.53 Li+/f.u. de acuerdo con trabajos anteriores (véanse. por ejemplo. las 

referencias [4, 5, 8, 9]). Esto indica que en sucesivos ciclos de               

descarga-carga, el mecanismo monofásico o de solución sólida tiene lugar en 

un amplio rango de composición que va desde Li0.3TiO2 hasta LiTiO2. 
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3.3. Caracterización estructural de las fases LixTiO2  

Con el objeto de identificar las transformaciones estructurales que tienen 

lugar durante la inserción de Li+ en TiO2-r, se realiza un estudio usando 

difracción de rayos X en condiciones ex situ, es decir, se recogen 

difractogramas de rayos X de electrodos que han sido ciclados a C/20 en dos 

rangos de voltaje: de 3.0-1.4 V y de 3.0-1.0 V. Las medidas de difracción de 

rayos X se toman tras la descarga de la celda hasta 1.4 V o 1.0 V, dependiendo 

del rango de voltaje, y tras la carga completa, es decir a 3.0 V. 

• Estudio de los cambios estructurales en el rango de voltaje de 
3-1.4 V  

A partir de los difractogramas de rayos X ex situ recogidos de electrodos de 

TiO2-r vs. Li+/Li descargados hasta 1.4 V (correspondientes a la formación de 

Li0.4TiO2 en la región III) y recargados a 3.0 V (Fig. 5.11), es evidente que la 

inserción/desinserción de litio se produce con la retención de la estructura del 

rutilo. El difractograma tomado a partir de un electrodo de TiO2-r descargado 

hasta 1.4 V (Fig. 5.11 y 5.12a) muestra la retención de la estructura rutilo 

Fig. 5.10. Grafica voltaje-composición de la quinta descarga usando 
condiciones de cuasi-equilibrio PITT y una variación de corriente en 
cada paso de voltaje consecutivo. 
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durante la inserción del litio, ya que las reflexiones Bragg del TiO2 rutilo no 

presentan cambios significativos. Lo que sugiere parámetros de celda casi 

inalterados. Tras el ciclo completo de descarga-carga, se revela que la 

inserción de litio es reversible ya que el difractograma que se muestra en la 

Fig.5.12b aún conserva la estructura rutilo. 

 

 

 

 

Fig. 5.11. Difractogramas de rayos X de a) TiO2-r inicial, b) tras la 
primera descarga hasta 1.4 V y c) tras primera carga hasta 3 V. 

Fig. 5.12.  Refinamiento estructural Rietveld a partir de los difractogramas de rayos X 
ex situ del electrodo de TiO2 rutilo en a) la primera descarga hasta 1.4 V y en la 
b) primera carga hasta 3 V. 
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Tabla 5.3. Parámetros del refinamiento Rietveld del LixTiO2 rutilo a partir del difractograma 
de rayos X ex situ en la primera descarga hasta 1.4 V (Fig. 5.12a) 

Fig. 5.12a P42/mnm   a = b = 4.6085(4) Å, c = 2.9537(4) Å, α = β = γ = 90º 
 Rwp=1.71%, Rp=1.34%, RB=0.60% 

Átomo Posición 
Wyckoff x y z Biso Ocupación 

Ti 2a 0 0 0 0.93(8) 1 
O 4f 0.3051(2) 0.3051(2) 0 0.3(1) 1 

 

Tabla 5.1. Parámetros del refinamiento Rietveld del LixTiO2 rutilo a partir del difractograma 
de rayos X ex situ en la primera carga hasta 3 V (Fig. 5.12b) 

Fig. 5.12b P42/mnm   a = b = 4.6077(4) Å, c = 2.9540(3) Å, α = β = γ = 90º 
 Rwp=3.42%, Rp=2.72%, RB=1.53% 

Átomo Wyckoff x y z Biso Ocupación 
Ti 2a 0 0 0 0.8(1) 1 
O 4f 0.3026(3) 0.3026(3) 0 0.3(1) 1 

 

Como se muestra en la Fig. 5.12, se consigue un refinamiento Rietveld muy 

satisfactorio asumiendo un ensanchamiento anisotrópico de los máximos de 

difracción causados por la morfología acicular descrito en el apartado 2 de 

este capítulo, en el grupo espacial tetragonal de TiO2 sin necesidad de 

considerar la ligera distorsión monoclínica (P2/mRUT) propuesta por 

Christensen et. al. [10]. Los residuales y los parámetros de celda que se 

obtienen a partir del refinamiento del electrodo de TiO2-r tras la primera 

descarga hasta 1.4 V (Fig. 5.12a) y del electrodo tras un ciclo de descarga-

carga (Fig. 5.12b) se recogen en las tablas 5.3 y 5.4, respectivamente. 

Otros grupos de investigación [4, 5], proponen que, para bajos contenidos 

en Li (0.347 Li+/f.u.), la estructura rutilo se mantiene debido a la naturaleza de 

solución sólida de la fase litiada. Los resultados obtenidos en este estudio 

estructural concuerdan con esta premisa. Este comportamiento se explica 

gracias a la inserción reversible de Li+ en las posiciones vacantes de los 

túneles del rutilo [11, 12]. En el rango de potencial de 3.0-1.4 V (Fig. 5.12a), la 

estructura rutilo se retiene, como se demuestra en el refinamiento de los 

difractogramas correspondientes a las muestras de cuarto y quinto ciclo 

(Anexos II). En la Tabla 5.5 se pueden comparar los parámetros 
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cristalográficos tras el refinamiento Rietveld a partir de los difractogramas 

tomados en los ciclos 0 (antes de descargar), 1, 4 y 5. 

Tabla 5.5. Datos cristalográficos a partir del refinamiento Rietveld de TiO2-r ex situ en el 
rango de voltaje de 3.0-1.4 V para los ciclos 0, 1, 4 y 5. 

 Ciclo 0 1 4 5 
 Rutilo, P42/mnm 

a (Å) Descarga 
Carga 4.6044(3) 4.6085(4) 

4.6077(4) 
4.679(1) 

4.6128(5) 
4.639(1) 

4.6386(4) 

c (Å) Descarga 
Carga 2.9535(2) 2.9537(4) 

2.9540(3) 
2.941(1) 

2.9523(4) 
2.944(1) 

2.9464(4) 

V (Å3) Descarga 
Carga 62.62(1) 62.73(1) 

62.72(1) 
64.41(4) 
62.82(2) 

63.36(4) 
63.40(1) 

 

• Estudio de los cambios estructurales en el rango de voltaje de 
3-1 V 

Al descargar la celda de TiO2-r vs. Li+/Li hasta 1.0 V, desaparecen las 

reflexiones características del TiO2 rutilo y aparecen unas nuevas reflexiones 

(identificadas en la Fig. 5.13 con asteriscos, *). En el experimento PITT 

(Fig. 5.8), después de la región III con x = 0.62 Li+/f.u, comienza a formarse 

una nueva fase durante una transformación irreversible (región III’) y parece 

completarse en la región IV alcanzando la composición LiTiO2. Este proceso 

corresponde al dominio etiquetado como III’ en la Fig. 5.8, y tras su finalización 

la fase III se convierte en fase IV.  

El refinamiento de Rietveld basado en los datos de difracción de rayos X 

ex situ del TiO2 rutilo descargado hasta 1.0 V sugiere una simetría cúbica con 

un parámetro de celda a = 4.121(5) Å (Tabla 5.6). Curiosamente, las 

reflexiones de la fase cúbica permanecen sin cambios notables después de 

cargar la celda a 3.0 V, lo que sugiere escasos cambios en los parámetros de 

red (Fig. 5.13 y Tabla 5.6). 
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Resulta relevante mencionar que la fase cúbica electroactiva del LiTiO2     

(c-LiTiO2, de ahora en adelante) con estructura tipo NaCl desordenada 

(a = 4.140 Å y V = 70.96 Å3) descrita previamente fue obtenida con un 

proceso reductor más severo mediante molienda mecánica de nano-polvo 

comercial de rutilo TiO2 con litio metálico [5]. El papel que tiene el diferente 

procedimiento de síntesis está aún por determinar, ya que el c-LiTiO2 

sintetizado electroquímicamente es un ánodo de alto rendimiento, como en la 

muestra preparada mecanoquímicamente que mostró una capacidad 

reversible de 168 mAhg-1 (0.5 Li+/f.u.) durante 60 ciclos [5].  

Fig. 5.13. Difractogramas de rayos X de a) TiO2-r inicial, b) tras la primera 
descarga hasta 1.4 V, c) tras la primera descarga hasta 1.0 V y d) tras la 
carga hasta 3.0 V. 
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Tras el estudio de difracción de rayos X ex situ, se puede volver a discutir 

la estructura del LiTiO2, que se forma a través de una transformación bifásica 

para un contenido de ~0.62 Li+, tal y como se deduce del ensayo PITT. Para 

la fase LiTiO2 completamente litiada que tiene baja cristalinidad caracterizada 

por unas pocas reflexiones de Bragg anchas, se han propuesto varios 

modelos estructurales:  estructura tipo NaCl Fm-3m [5, 13], estructura 

Fig. 5.14. (Izq.) Refinamiento Rietveld con los datos de DRX ex situ del electrodo TiO2 
rutilo, obtenido al final del primer ciclo en carga hasta 3.0 V. Datos experimentales (puntos 
rojos), patrón calculado (línea negra) y la diferencia entre el patrón calculado y el 
experimental (línea azul); (Der.) Modelo estructural usado: a) trigonal, LiTiO2 (GE: R-3m, 
configuración hexagonal); b) “hexagonal” Li0.85TiO2 (GE: P2/m) y c) cúbico LiTiO2 (GE: 
Fm-3m tipo NaCl desordenado). Li: esferas verdes, Ti: esferas azules, O: esferas rojas, 
TiO6: octaedros azules. 
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hexagonal R-3m, [4] y estructura “hexagonal” con distorsión monoclínica P2/m 
[14]. En la estructura tipo NaCl, los cationes Li y Ti están distribuidos 

estadísticamente en las posiciones octaédricas del empaquetamiento cúbico 

compacto de la red de oxígeno (Fig. 5.14c), mientras que, en las otras dos 

estructuras hexagonales, los cationes están ordenados dentro de la red del 

oxígeno, de tal manera que se forman capas alternas de Ti y Li (Fig. 5.14a 

y 5.14b).  

Se han realizado refinamientos de Rietveld utilizando los datos de DRX ex 

situ (Fig. 5.14) del TiO2-r nanoestructurado tras completar un ciclo de 

descarga-carga en el rango de 3.0-1.0 V, con los tres modelos estructurales 

propuestos, R-3m hexagonal (Fig. 5.14a), P2/m monoclínico (Fig. 5.14b), y 

Fm-3m tipo NaCl (Fig. 5.14c), respectivamente. Como se puede observar en 

la Fig. 5.14, solo en el modelo estructural cúbico con grupo espacial Fm-3m 

se logra un ajuste satisfactorio siendo el parámetro cúbico refinado 

a = 4.121(5) Å, con un volumen V = 70.0(1) Å3. Los índices de acuerdo finales 

del refinamiento fueron: Rwp = 4.20%, Rp = 3.26% y RBragg = 2.5%. No se 

consiguieron refinamientos razonables con los otros modelos estructurales 

propuestos hexagonal y monoclínico (Fig. 5.14a y 5.14b). 

Resumiendo, se ha demostrado que la inserción electroquímica de litio en 

TiO2 nano-rutilo hasta 1.0 V produce LiTiO2 cúbico con estructura tipo NaCl, 

en la que los átomos de Li y Ti están desordenados en la misma posición 4b. 

En la Tabla 5.6 se recogen los parámetros de celda tras el refinamiento 

Rietveld a partir de los difractogramas tomados en los ciclos 0 (antes de 

descargar), 1, 4 y 5. 

Tabla 5.6. Datos cristalográficos del refinamiento Rietveld a partir de los diagramas de 
difracción de rayos X ex situ en un rango de voltaje de 3.0-1.0 V, antes de ciclar y al finalizar 
los ciclos 1, 4 y 5. 

 Ciclo 0 1 4 5 
 Rutilo, P42/mnm LiTiO2 tipo NaCl, Fm-3m 

a (Å) Descarga 4.6044(3) 4.121(5) 4.19(1) 4.20(2) 
Carga 4.1239(7) 4.160(2) 4.191(5) 

c (Å) Descarga 2.9535(2)    
Carga    

V (Å3) Descarga 62.62(1) 70.0(1) 73.5(5) 74.1(6) 
Carga 70.13(2) 71.99(6) 73.6(2) 
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La Fig. 5.15a y 5.15b muestra los perfiles de descarga-carga para los ciclos 

1, 4 y 5 del TiO2 cuando se descarga a 1.4 V y 1.0 V, respectivamente. 

Cuando se limita el potencial a 1.4 V, el perfil muestra una variación continua 

del potencial frente a la capacidad. Esto confirma lo observado en los 

difractogramas de rayos X ex situ (Fig. 5.15c) e indica que los sucesivos 

procesos de inserción/desinserción de litio en la estructura rutilo son 

reversibles. Sin embargo, cuando el potencial se limita a 1.0 V, en la primera 

descarga tiene lugar la formación de la fase electroactiva c-LiTiO2 con 

estructura tipo NaCl desordenada (Fig. 5.15d). Esta nueva fase parece estable 

durante los ciclos de descarga-carga, ya que la expansión de volumen 

máxima observada en los primeros ciclos es solo del 2% (Tabla 5.6). Lo que 

indica que la inserción y extracción de Li+ en la estructura presenta una 

excelente reversibilidad, en sintonía con la buena reversibilidad 

electroquímica.  

 

Fig. 5.15. curvas de la 1º, 4º y 5º descarga-carga del TiO2-r en un rango de voltaje de a) 
3.0-1.4 V y b) 3.0-1.0 V. Difractogramas de rayos X correspondientes en estado de carga 
después de ciclar en un rango de c) 3.0-1.4 V y d) 3.0-1.0 V. 
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3.4. Cálculo del coeficiente de difusión DLi+ en TiO2-r y c-LiTiO2 

Para profundizar en la cuestión de si la actividad electroquímica de c-LiTiO2 

implica una rápida inserción/desinserción del litio en la fase cúbica, o si la 

capacidad y reversibilidad observadas se deben también a reacciones 

superficiales, se determinaron los coeficientes de difusión del litio en c-LixTiO2 

y se analizaron además las contribuciones faradaica y capacitiva.  

Fig. 5.16.  a) Gráfico de Nyquist correspondiente a la impedancia del electrodo de 
trabajo c-LiTiO2. Los puntos rojos corresponden a los datos experimentales y la línea 
de color azul se corresponde con el ajuste obtenido mediante circuito equivalente; la 
línea verde punteada es el comportamiento ideal para una difusión de masa               
semi-infinita a 45º. b) Determinación gráfica del coeficiente Warburg a partir de los 
datos de impedancia que se tomaron de una celda de tres electrodos en la quinta 
descarga a un potencial de 2.2 V. c) y d) Son las representaciones del experimento 
GITT durante la primera y la quinta descarga, respetivamente. 



153 
 

Para determinar el coeficiente de difusión de Li+ en TiO2-r, se descarga una 

celda a C/20 y se mide la impedancia a 2.1 V en la primera descarga. Para 

determinar el coeficiente de difusión de Li+ en c-LiTiO2 la impedancia se mide 

a 2.455, 2.2, 2.0 y 1.8 V a lo largo de la quinta descarga, valores de voltaje 

que corresponden a la región de solución sólida deducida mediante PITT. 

 Como ejemplo, la Fig. 5.16 muestra un gráfico de Nyquist que representa 

la respuesta de impedancia de c-LixTiO2 a 2.2 V en una celda de tres 

electrodos. El espectro típico debería comprender las respuestas 

correspondientes a la impedancia del transporte de litio a través del electrolito 

(ajustada con una resistencia, R), la transferencia de carga y doble capa 

(ajustada con una resistencia en paralelo a un elemento de fase constante, 

R//CPE), capa de pasivación que puede ser la formación de la SEI en la 

superficie del electrodo (también ajustada con otra R//CPE), y difusión de 

masa (un elemento Warburg, W). Para este caso en particular, observamos la 

respuesta de baja frecuencia debida a la difusión de iones de litio en la masa. 

El circuito equivalente mostrado en el recuadro de la Fig. 5.16a se utiliza para 

ajustar los datos experimentales. Sólo se utilizó un elemento R//CPE en el 

ajuste al observarse un solo semicírculo achatado en lugar de los dos 

esperados. Finalmente, se usa un elemento de fase constante adicional, CPE, 

para considerar la desviación del spike de 45º. Los valores del coeficiente de 

Warburg, AW, se determinan a partir del mínimo de las gráficas de –Im(Z)*ω1/2 

frente a ω (véase la Fig. 5.16b como ejemplo típico para c-LiTiO2 a 2.2 V). En 

este mínimo, el proceso de difusión Warburg es la única contribución a los 

datos EIS. Los valores AW obtenidos se emplean posteriormente en el ajuste 

de los datos de impedancia Im(Z)-Re(z) confirmando el modelo utilizado y, por 

tanto, la presencia de difusión de masa a los voltajes investigados. Se toma 

como valor del área específica del TiO2-r el obtenido a partir de la técnica BET 

(77.3±0.8 m2g-1). Los coeficientes de difusión de litio resultantes a los 

potenciales seleccionados figuran en la Tabla 5.7. 
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Tabla 5.7: Coeficiente de difusión de litio en TiO2-r (1a descarga) y en c-LiTiO2 
(5a descarga) a diferentes voltajes. 

Descarga E / V Fase DLi+/ cm2 s-1 
1 2.1 Rutilo (Fase/región II) 6.25 ⋅ 10-15 
5 2.45 (OCV) Cúbico, NaCl 1.7 ⋅ 10-16 
5 2.2 Cúbico, NaCl 5.4 ⋅ 10-16 
5 2.0 Cúbico, NaCl 1.0 ⋅ 10-15 
5 1.8 Cúbico, NaCl 2.6 ⋅ 10-15 

 

Los valores de coeficiente de difusión de litio de la Tabla 5.7 muestran que 

la difusión de litio en la estructura desordenada c-LixTiO2 no es muy favorable, 

dado que el coeficiente de difusión DLi+ es muy bajo, del orden de                       

10-16-10-15 cm2s-1. Curiosamente, el bajo coeficiente de difusión de litio debería 

anticipar pobres prestaciones electroquímicas; sin embargo, los datos 

presentados en la Fig. 5.7, y los reportados por varios autores (ver Tabla 1.4 

en el capítulo 1) indican que c-LixTiO2 desarrolla una alta capacidad a alta 

densidad de corriente a pesar de la pobre cinética de difusión del litio. 
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3.5. Contribuciones a la capacidad específica controladas por difusión 
y por reacciones superficiales en c-LiTiO2 frente a litio 

Teniendo en cuenta los bajos valores de DLi+, no se puede descartar un 

papel importante de los procesos capacitivos para entender la buena 

capacidad que presenta el c-LixTiO2. Recientemente, se ha sugerido la 

importancia del mecanismo de almacenamiento superficial en varios 

polimorfos de óxido de titanio, incluyendo el TiO2 amorfo, basándose en 

cálculos de DFT [15]. 

El voltamperograma que se representa en la Fig. 5.17 muestra los tres 

primero ciclos de una voltametría cíclica realizada a una velocidad de barrido 

de 0.009 mVs-1 (C/60) en un rango de potencial de 3.0-1.0 V. La curva de color 

azul pertenece al primer ciclo, en la cual se puede ver dos señales de 

reducción 1.4 V y 1.1 V que desaparece en los ciclos consecutivos. La señal 

a 1.4 V se asigna a la reducción del Ti4+ a Ti3+ tras la inserción de Li+ en la 

fase rutilo tetragonal (P42/mnm). La señal a 1.1 V confirma el potencial al que 

ocurre la transformación irreversible a la fase cúbica c-LiTiO2. Dicha 

transformación ya se ha descrito con detalle en el apartado 3.3 de este 

capítulo. 

Fig. 5.17. Voltametría cíclica de TiO2-r vs. Li+/Li a 1.5 mVs-1 en el 
rango de potencial 3.0-1.0 V. Se muestran los ciclos 1, 2 y 3. 
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Una celda de TiO2-r vs. Li+/Li se sometió a una voltametría cíclica a 

velocidades de barrido bajas y otra celda a velocidades altas. Las 

contribuciones capacitiva y farádica con respecto a la capacidad total a 

diferentes velocidades de barrido (Fig. 5.18) se han determinado utilizando la 

relación entre la intensidad de corriente y la velocidad de barrido, Ec. 3.10, 

capítulo 3, apartado 3.5.2. 

El parámetro “b” aporta información sobre los procesos presentes durante 

la inserción de litio en el TiO2-r. En este caso, las gráficas de la Fig. 5.19 

muestran valores de “b” cercanos a 1 (por ejemplo, b = 1.1 a 2.7 V; b = 0.97 a 

2.3 V), lo que se interpreta como una alta contribución de los procesos 

superficiales a la capacidad total. Las Fig. 5.17a y b ilustran los 

voltamperogramas realizados a velocidades muy altas 

(0.3, 0.6, 0.9, 1.2 y 1.5 mVs-1) y a velocidades muy bajas 

(0.009, 0.01, 0.02 y 0.03 mVs-1), respectivamente. 

Fig. 5.18. Voltametrías cíclicas a diferentes velocidades de barrido en un rango de voltaje 
de 2.8-1.0V; a) 1.5, 1.2, 0.9, 0.6 y 0.3 mVs-1 y b) 0.03, 0.02, 0.01 y 0.009 mVs-1. 
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Según la ecuación Ec. 3.12 (capítulo 3, apartado 3.5.2), los dos 

mecanismos, capacitivo y faradaico, contribuyen a la respuesta de la corriente 

a un potencial dado. Determinando a1 y a2, como se muestra en la Fig. 5.20, 

se pueden separar ambas contribuciones y determinar su cambio en todo el 

rango de voltaje.  

Fig. 5.19. Grafica que muestra la relación lineal de log (I) vs. log (ν) para la descarga 
y la carga en una curva de CV, según la Ec. 3.10 explicada en el capítulo 3, apartado 
3.5.2. Técnicas potenciostáticas. El valor de ”b” se obtiene al calcular la pendiente 
de la recta log (I)=b* log (ν) + log(a), y cada valor se calcula para cada potencial. En 
este caso, se ha obtenido el valor de “b” para los voltajes que se muestran en la 
esquina inferior de cada gráfica (carga o descarga). 
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En las Fig. 5.21a-d se representan algunos voltamperogramas, dos a 

velocidades de barrido altas (Fig. 5.21a y 5.21b) y los otros dos a velocidades 

bajas (Fig. 5.21c y 5.21d). Se considera que el contorno azul representa la 

corriente total a cada voltaje, la zona sombreada negra representa la 

contribución capacitiva a cada voltaje y la diferencia entre ambas áreas está 

relacionada con la contribución faradaica. 

  

Fig. 5.20. Gráficas que muestran la relación lineal de I(ν) / ν1/2 frente a ν1/2 en 
carga (parte superior) y descarga (parte inferior). Se indican los valores de a1 
y a2 calculados para cada valor de voltaje. 
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En la Fig. 5.21e se muestra un diagrama de barras que ilustra la variación 

de ambas contribuciones a la capacidad total a diferentes velocidades. Se ve 

claramente que la contribución capacitiva es muy significativa a cualquier 

velocidad de barrido y, a medida que aumenta la velocidad de barrido, también 

lo hace la contribución capacitiva. A velocidades de barrido igual y superiores 

Fig. 5.21. Voltametrías cíclicas a (a)-(d) velocidades de barrido de 
1.2, 0.6, 0.06 y 0.03 mVs-1. e) Gráfico de barras que indican el porcentaje (%) de 
los procesos capacitivos y faradaicos de la capacidad total del LiTiO2 en función 
de la velocidad de barrido, desde 0.01 hasta 1.5 mVs-1. 
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a 0.3 mVs-1, la contribución capacitiva comprende más del 60% de la 

capacidad específica total, siendo aproximadamente del 90% a 1.5 mVs-1. 

Esto demuestra que el buen rendimiento de c-LiTiO2 se debe principalmente 

a procesos fisicoquímicos superficiales, probablemente pseudocapacitivos 

redox y de doble capa. Las diferencias en las capacidades encontradas en la 

bibliografía (véase por ejemplo la Tabla 1.2 en el capítulo 1: introducción) 

pueden atribuirse a las diferentes morfologías de los nano-rutilos y, por tanto, 

a sus distintas áreas superficiales que contribuyen de manera diferente a la 

capacidad total. 
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Capítulo 6: Estudio Y 
Caracterización De TiO2 nano-rutilo 
(TiO2-r) Como Electrodo Negativo 
En Baterías De Ion Sodio. 
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En este capítulo se recogen los resultados que se han obtenido del estudio 

detallado de las prestaciones electroquímicas del sistema TiO2 nano-rutilo 

frente a sodio metal. La metodología empleada es similar a la que se ha 

seguido en el caso del sistema TiO2-r vs. Li+/Li. Al ser el mismo material activo, 

la caracterización estructural, microestructural y morfológica del material se 

da por estudiada y explicada en el capítulo 5 de esta memoria. 

Para el estudio electroquímico se realizaron experimentos galvanostáticos 

de ciclabilidad, así como experimentos a intensidades de corriente crecientes 

(C-rate). A partir de la técnica galvanostática intermitente GITT y la 

espectroscopia de impedancia electroquímica PEIS, se ha obtenido el 

coeficiente de difusión del Na+ en TiO2-r. También se calcularon las 

contribuciones a la capacidad específica controladas por la difusión y las 

reacciones redox en la superficie del material, realizando voltametrías cíclicas 

a diferentes velocidades de barrido de potencial. 

1. Ensayos galvanostáticos 

Siguiendo el protocolo que se ha llevado a cabo en el estudio del sistema 

TiO2-r vs. Li+/Li, una semicelda con un electrodo compuesto por un 80% de 

TiO2-r frente a sodio metal se somete a 100 ciclos de descarga-carga a una 

intensidad de corriente de C/20. 

El perfil correspondiente a la primera descarga (curva descendente de color 

negro en la Fig. 6.1a) presenta una forma regular, con variación continua del 

potencial con la composición y alcanza una capacidad específica de 

381 mAhg-1, equivalente a la inserción de 1.13 iones de Na+/ f.u. TiO2. La 

primera carga muestra un perfil similar al observado en la primera descarga y 

presenta una capacidad de 230 mAhg-1, equivalente al 60% de la capacidad 

obtenida en la primera descarga. La gran capacidad irreversible en la primera 

descarga se atribuye a la formación de la SEI [1, 2]. La variación continua del 

voltaje durante la inserción/desinserción de sodio se repite en los ciclos 

sucesivos. No obstante, a partir del ciclo 50, en los perfiles se aprecian 

irregularidades al finalizar la carga. Este comportamiento puede ser 

consecuencia del deterioro del electrodo conforme aumenta el número de 
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ciclos. La Fig. 6.1b muestra cómo la capacidad disminuye de forma progresiva 

conforme aumenta el número de ciclos; esto unido a una eficiencia coulómbica 

entre solo el 90 y 100%, se traduce en un importante descenso de la 

capacidad (∼67%) desde la segunda descarga (267 mAhg-1) hasta el ciclo 100 

(87 mAhg-1). 

Fig. 6.1. a) Perfil de descarga-carga y b) variación de la capacidad con el 
número de ciclos de TiO2-r vs. Na+/Na a C/20. 
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La variación de la capacidad específica de descarga y carga del TiO2-r a 

velocidades crecientes de corriente (Fig. 6.2) se ha estudiado en el intervalo 

de intensidades de corriente desde C/20 hasta 5C. Al aplicar una densidad de 

corriente baja equivalente a C/20 (17 mAg-1), las capacidades de carga y 

descarga son claramente diferentes y sus valores no son estables de un ciclo 

a otro consecutivo. Por ejemplo, los valores de capacidad para los tres 

primeros ciclos son 351, 228 y 214 mAhg-1 en descarga y 

183, 176 y 176 mAhg-1 en carga. En la Fig. 6.2 se observa que la capacidad 

inicial no se recupera en los ciclos posteriores. Sin embargo, a medida que 

aumenta la intensidad de corriente, los valores de capacidad de carga y 

descarga se van igualando y estabilizando. A una densidad de corriente de 

67 mAg-1 (equivalente a C/5) la capacidad de descarga y carga difieren en 

solo 4 mAhg-1 (164 mAhg-1 en descarga y 160 mAhg-1 en carga) y son 

prácticamente iguales a la mayor corriente usada de 1678 mAg-1 (equivalente 

a 2C) con una capacidad de 71 mAhg-1. Cuando la corriente vuelve a 

Fig. 6.2. Variación de la capacidad específica del TiO2-r a diferentes velocidades 
sucesivas de corriente C/n (C/20-5C). 
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C/20 (17 mAg-1) la capacidad es de 172 mAhg-1, lo que indica que el electrodo 

exhibe un buen comportamiento a altas intensidades de corriente, ya que al 

volver a ciclar a C/20 tras aplicar una densidad de corriente de 5C, se recupera 

hasta un 98% de la capacidad de los primeros ciclos a C/20. Este buen 

comportamiento puede atribuirse a la elevada área específica de TiO2-r que 

favorece contribuciones capacitivas a la capacidad total del material.  

En resumen, la variación de la capacidad con el aumento de la densidad 

de corriente aplicada (C-rate) da cuenta del buen comportamiento del TiO2-r 

frente a sodio especialmente a altas densidades de corriente. Según este 

experimento, la capacidad específica del TiO2-r parece mostrar una mayor 

estabilidad a corrientes superiores a 34 mAg-1 (C/10). Para su comprobación, 

una celda TiO2-r vs. Na+/Na se sometió a numerosos ciclos de descarga-carga 

a una mayor densidad de corriente de 67 mAg-1 (equivalente a C/5) y cuyo 

resultado se muestra en la Fig. 6.3.  

A C/5, el TiO2-r muestra una mejorada estabilidad de la capacidad unido a 

una mayor ciclabilidad. La capacidad tras la primera descarga es 246 mAhg-1 

y pasa a ser de 127 mAhg-1 en la segunda descarga. Esta caída de capacidad 

entre el primer y segundo ciclo es atribuible a la formación de la SEI y continúa 

disminuyendo hasta el ciclo 6 (108 mAhg-1). A partir de este ciclo 6, la 

capacidad aumenta progresivamente hasta estabilizar su valor en                   

140 mAhg-1.  

Una variación ascendente de la capacidad durante los ciclos iniciales de 

descarga-carga ya se ha observado anteriormente en la hollandita TiO2(H) vs. 

Na+/Na (capítulo 4 de esta memoria) y en cuyo caso se atribuyó a la molienda 

electroquímica.  
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Para confirmar que pudiera producirse el mismo fenómeno de molienda 

electroquímica en el caso del TiO2-r, se tomaron imágenes SEM de un 

electrodo inicial, antes de ciclar, y post-mortem después de 100 ciclos de 

descarga-carga galvanostática a C/5.  

Fig. 6.3. a) Perfil de voltaje-capacidad específica de TiO2-r correspondiente a 
ciclos de descarga-carga a C/5 y b) la correspondiente variación de la capacidad 
en función del número de ciclos. 
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Las imágenes SEM de la Fig. 6.3 muestran una morfología, tamaño y forma 

de partícula muy similar en el electrodo inicial sin descargar (Fig. 6.4a) y en el 

electrodo tras realizar 100 ciclos de descarga-carga (Fig. 6.4b) y por 

consiguiente permiten descartar que el aumento de la capacidad en un corto 

número de ciclos sea debido a la molienda electroquímica. No obstante, dicha 

variación de la capacidad en los primeros ciclos se ha observado en otros 

trabajos, atribuyéndola a procesos de activación [3, 4] y a la eliminación de 

reacciones secundarias [5]. 

2. Contribuciones a la capacidad específica controladas por difusión 
y por reacciones superficiales en TiO2-r frente a sodio 

De forma análoga a como se ha procedido en los capítulos 4 y 5, se ha 

empleado la voltametría cíclica para evaluar en profundidad las propiedades 

electroquímicas del sistema TiO2-r vs. Na+/Na, concretamente para determinar 

las contribuciones capacitivas y faradaicas. En la Fig. 6.5 se muestra el 

voltamperograma de TiO2-r frente a sodio a una velocidad de barrido baja de 

0.009 mVs-1. En la curva correspondiente al primer ciclo (línea de color azul), 

se detecta un pico de reducción a 0.2 V, que puede estar relacionado con un 

proceso irreversible que no se muestra en ciclos consecutivos. Este proceso 

se atribuye a la descomposición del electrolito y la formación de la SEI [6, 7]. 

Fig. 6.4. Imágenes SEM de un electrodo basado en TiO2-r (a) antes de descargar y (b) post-
mortem después de 100 ciclos de descarga-carga a C/5. 
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Las contribuciones a la capacidad específica de procesos controlados por 

difusión y por procesos superficiales se determinaron usando la relación entre 

la corriente y la velocidad de barrido según la ecuacion 3.10, (capítulo 3, 

apartado 3.5.2). Para ello, se realizaron voltametrías cíclicas a diferentes 

velocidades de barrido como se muestra en la Fig. 6.6, en la que se 

representan los voltamperogramas del segundo ciclo para velocidades de 

barrido 1.5, 1.2, 0.9, 0.6 y 0.3 mVs-1 (Fig. 6.6a) y 0.03, 0.02, 0.01 y   

0.009 mVs-1 (Fig. 6.6b). En todos los casos, se aprecia un pico en reducción 

centrado en torno a 0.7 V junto con el homólogo pico de oxidación cuyo 

máximo está situado a 1.0 V. La presencia de estas señales redox en los 

voltamperogramas realizados a diferentes velocidades probablemente 

corresponde a la reacción reversible de Ti3+ y Ti4+ para los procesos de 

inserción/extracción de sodio [6, 8].  

 

 

 

 

Fig. 6.5. Voltametría cíclica de TiO2-r vs. Na+/Na a 0.009 mVs-1 en el 
rango de voltaje 2.7-0.01 V. Se muestran los primeros dos ciclos 
completos.  
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La representación de log (I) vs. log (ν) se muestra en la Fig. 6.7, de tal 

manera que se logra la relación lineal de la ecuación 3.10, antes mencionada, 

y se puede deducir el valor del parámetro “b” mediante el cálculo de la 

pendiente de dicha relación.  Los valores de “b” que se obtienen son cercanos 

a 1. Por ejemplo, en la etapa de carga, para un voltaje de 2.3 V, b = 0.79; para 

1 V, b = 1.019; y en la etapa de descarga, para 2.3 V, b = 0.94 y para 1 V, 

b = 0.92, lo que se interpreta como una alta contribución de los procesos 

superficiales a la capacidad total del TiO2-r. 

 

Fig. 6.6. Voltamperogramas de TiO2-r vs. Na+/Na a diferentes velocidades de barrido en 
un rango de voltaje de 2.7-0.01 V; a) 1.5, 1.2, 0.9, 0.6 y 0.3 mVs-1 y b) 0.03, 0.02, 0.01 y 
0.009 mVs-1. 
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Según la ecuación 3.12 (capítulo 3, apartado 3.5.2), la respuesta de la 

corriente a un potencial dado se ve influenciada por los mecanismos 

capacitivo/faradaico. Los parámetros a1 (contribución capacitiva) y a2 

(contribución faradaica) se han determinado para cada valor de voltaje en el 

rango de 2.7-0.01 V seleccionando puntos cada 0.1 V. Los datos utilizados 

para la realización del cálculo de estos parámetros son los que se representan 

en la Fig. 6.5, con lo que se obtienen dos valores de a1 y a2 para cada voltaje, 

uno en carga y otro en descarga. En la Fig. 6.8 se recogen algunos valores 

de a1 y a2 tanto para la carga como para la descarga. 

Fig. 6.7. Grafica que muestra la relación linear de log (I) vs. log (ν) para la descarga y la 
carga en una curva de CV, según la Ec. 3.10 explicada en el capítulo 3. El valor de “b” se 
obtiene al calcular la pendiente de la recta log (I)=b* log (ν) + log(a), y cada valor se calcula 
para cada potencial. En este caso, se ha obtenido el valor de “b” para los voltajes que se 
muestran en la esquina inferior de cada gráfica (carga, arriba y descarga, abajo). 
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Una vez se calculan los valores a1 y a2, se aplica la ecuación Ec. 3.12, 

I(ν) = a1ν + a2ν1/2 Como resultado se obtiene la intensidad total, con la que se 

podrá calcular la proporción correspondiente a la contribución capacitiva 

(a1ν / I(ν)) y faradaica (a2ν1/2 / I(ν) ). Multiplicando la contribución capacitiva 

por el valor de la intensidad experimental de las voltametrías se obtiene una 

voltamperograma que permite identificar gráficamente las contribuciones 

Fig. 6.8. Gráficas que muestran la relación lineal de I(ν) / ν1/2 frente a ν1/2 en carga (parte 
superior) y descarga (parte inferior). Se indican los valores de a1 y a2 calculados para cada 
valor de voltaje. 
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faradaico y capacitiva a cada valor de voltaje. En la Fig. 6.9a-d se muestra el 

perfil en color negro de la contribución capacitiva de la corriente total para 

velocidades de barrido de 1.5 mVs-1 (Fig. 6.9a), 0.6 mVs-1 (Fig. 6.9b), 

0.03 mVs-1 (Fig. 6.9c) y 0.01 mVs-1 (Fig. 6.9d). Como era de esperar, a una 

velocidad de barrido alta de 1.5 mVs-1, la contribución predominante es la 

capacitiva (∼80%). A velocidades de barrido bajas, como 0.01 mVs-1, a pesar 

de que la contribución capacitiva sigue representando un porcentaje 

significativo, la contribución controlada por difusión es del 65%, lo que es 

esperable, ya que a velocidades lentas la difusión del Na+ en el bulk se ve 

favorecida. 

El gráfico de barras de la Fig. 6.9e muestra que la contribución capacitiva 

aumenta gradualmente conforme aumenta la velocidad de barrido, desde un 

34% a 0.01 mVs-1, hasta un 87% a 1.5 mVs-1. Cabe pensar que, dado el 

elevado porcentaje de contribución capacitiva, las reacciones redox 

superficiales son más rápidas que el proceso de difusión, ya que estas 

reacciones podrían tener lugar sin desgaste estructural lo que se refleja en la 

buena estabilidad de la capacidad durante un mayor número de ciclos a altas 

velocidades [9]. 
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3. Cálculo del coeficiente de difusión DNa+ en TiO2-r 

Teniendo en cuenta el elevado porcentaje de la contribución capacitiva a la 

capacidad total que se ha determinado mediante voltametría cíclica, cabe 

pensar que el valor del coeficiente de difusión del Na+ en TiO2-r será muy 

pequeño. Para calcular el coeficiente de difusión, DNa+, una celda de            

TiO2-r vs. Na+/Na se descargó a C/20 y se determinó la impedancia a lo largo 

e)

Fig. 6.9. Voltametrías cíclicas a a) 1.5 mVs-1, b) 0.6 mVs-1, c) 0.03 mVs-1, 
d) 0.01 mVs-1; e) Gráfico de barras que indica el porcentaje (%) de los 
procesos capacitivos y faradaicos de la capacidad total del TiO2-r en función 
de la velocidad de barrido. 
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de la primera y la quinta descarga a determinados voltajes (2.2, 1.2 y 1.0 V en 

la primera descarga y 1.6, 1.2 y 1.0 V en la quinta descarga). También se 

determinó el coeficiente de difusión de sodio a partir de un experimento GITT, 

tomando como valor del área específica del TiO2-r el obtenido a partir de la 

técnica BET (77.3±0.8 m2g-1). El cálculo de DNa+ se llevó a cabo con la 

expresión Ec. 3.16 (capítulo 3, apartado 3.5.4). 

Fig. 6.10. a) Gráfico de Nyquist correspondiente a la impedancia del electrodo de trabajo     
TiO2-r. Los puntos rojos corresponden a los datos experimentales y la línea de color azul se 
corresponde con el ajuste obtenido mediante circuito equivalente; la línea verde punteada refleja 
el comportamiento ideal para una difusión de masa semi-infinita a 45º. b) Determinación gráfica 
del coeficiente Warburg, Aw, a partir de los datos de impedancia que se tomaron de una celda de 
tres electrodos en la primera descarga a un potencial de 2.2 V. c) y d) son las representaciones 
del experimento GITT durante la primera y la quinta descarga, respetivamente. 



179 
 

 

En la Fig. 6.10 se muestra un gráfico de Nyquist como ejemplo, en el que 

se representa la respuesta de impedancia de TiO2-r a 2.2 V en la primera 

descarga de una celda de tres electrodos. El espectro Nyquist revela la 

resistencia interna de la celda: la resistencia del electrolito (R1) a altas 

frecuencias (bajos valores de Re (Z)); un semicírculo achatado/ensanchado a 

frecuencias medias que se asigna al proceso de transferencia de carga 

(solvatación/desolvatación de iones de sodio) en paralelo a la capacitancia de 

la doble capa y a la capa de pasivación que proviene de la formación de la 

SEI (R2//CPE2+ R3//CPE3); finalmente, a altas frecuencias se registra el spike 

que representa la impedancia Warburg (W) relacionada con el proceso de 

difusión. El circuito equivalente mostrado en el recuadro situado en la parte 

superior de la Fig. 6.10a se utilizó para ajustar los datos experimentales. Los 

valores del coeficiente de Warburg, AW, se determinan a partir del mínimo de 

las gráficas de –Im(Z)*ω1/2 frente a ω (Fig. 6.10b). Es interesante resaltar que 

el spike tiene una pendiente que dista mucho de medir 45º y tiene un valor 

más cercano a 90º. Este es otro dato que corrobora que la capacidad del    

TiO2-r es resultado de procesos principalmente superficiales [10]. Debido a 

esto, en el circuito equivalente se utiliza un último elemento CPE5 que tiene 

en cuenta la desviación del Warburg de 45º, por lo que se puede atribuir a la 

acumulación de iones sodio en la interfase electrodo-electrolito. Los datos del 

experimento GITT representados en las Fig. 6.10.c y 6.10.d, correspondientes 

a la primera y a la quinta descarga, se usaron para calcular el factor 

termodinámico de la ecuación 3.16 (capítulo 3, apartado 3.5.4) usada para 

estimar los coeficientes de difusión del Na+ en TiO2-r. 

Los coeficientes de difusión de sodio resultantes a los potenciales 

seleccionados figuran en la Tabla 6.1. Cabe esperar que los valores del 

coeficiente de difusión de Na+ en TiO2-r obtenidos sean bajos, ya que la 

difusión de un ion Na+ de 204 pm a lo largo del eje c del rutilo, que mide 230 

pm, se vea impedida de algún modo [11]. Los valores de difusión de sodio en 

TiO2-r que se presentan en la Tabla 6.1 son del orden de 10-17-10-16. Si estos 
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valores se comparan con el valor del coeficiente de difusión del Na+ en el rutilo 

calculado anteriormente por S. Ghosh et al. que es de 5.7 ⋅ 10-20 cm2s-1 [12], 

resulta que los valores calculados en esta memoria de Tesis son tres órdenes 

de magnitud mayor. Por otro lado, los valores de DNa+ en TiO2-r son claramente 

más bajos si se compara con los coeficientes de difusión de Na+ en TiO2(H) 

(10-13 cm2s-1), lo cual es razonable debido a que en la estructura hollandita, 

los canales por donde difunde el sodio son más grandes que los del rutilo. Y 

si se pone en el contexto con los valores de DLi+ en TiO2-r              (10-16-10-15 

cm2s-1), en este caso el ion litio que difunde por los canales del eje c del rutilo 

mide 152 pm, tamaño significativamente más pequeño que el ion sodio [11]. 

Tabla 6.1. Coeficientes de difusión de sodio en TiO2-r determinados en la 1a y en la 5a 

descarga a diferentes voltajes. 

 

 

 

 

 

Tabla 6.2. Coeficientes de difusión de diferente polimorfos del TiO2 calculados mediante 
EIS. Las celdas marcadas con un asterisco (*), corresponden con los coeficientes de difusión 
plasmados en esta memoria. 

 Polimorfo DNa+ / cm2s-1 Ref. 

TiO2 

Hollandita 2.60 ⋅ 10-13 * 

Rutilo 4.47 ⋅ 10-17 * 

Rutilo 5.70 ⋅ 10-20 12 

Anatasa 7.60 ⋅ 10-15 13 

Anatasa 5.50 ⋅ 10-13 14 

Anatasa 7.02 ⋅ 10-13 15 
 

  

Descarga E / V DNa
+/ cm2s-1 x en NaxTiO2-r 

1 2.2 4.47 ⋅ 10-17 0.02485 
1 1.2 1.59 ⋅ 10-17 0.2982 
1 1 2.26 ⋅ 10-17 0.3478 
5 1.6 1.43 ⋅ 10-17 0.02483 
5 1.2 1.87 ⋅ 10-16 0.1242 
5 1 1.45 ⋅ 10-16 0.5463 
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4.  Optimización de los electrodos de TiO2-r: Composición 65:25:10 

Se emplearon electrodos con una composición diferente a la estándar de 

80:10:10 con el objetivo de mejorar las prestaciones del TiO2-r en baterías de 

ion-Na. Aumentando el contenido en carbón conductor se pretende atenuar la 

polarización de la celda, debido a las características aislantes del TiO2-r. En el 

presente caso de TiO2-r, se aumentó la cantidad de carbón conductor de forma 

similar a como se hizo en el caso del TiO2(H), descrito en capítulo 4 de esta 

memoria, conformando electrodos de composición en peso 65:25:10. Usar 

composiciones diferentes a la estándar con un mayor contenido en carbón en 

materiales aislantes eléctricos es una práctica habitual usada por diferentes 

autores [5, 16-19].  

Se realizaron ensayos de ciclabilidad a diferentes velocidades de corriente 

que permiten una rápida comparación con las prestaciones electroquímicas 

de TiO2-r basadas en electrodos con una composición en peso 80:10:10. Para 

diferenciar las muestras, de aquí en adelante se etiquetará como 80-TiO2-r al 

electrodo con composición 80:10:10, usado en los experimentos 

anteriormente descritos, y 65-TiO2-r al electrodo con composición enriquecida 

en carbón conductor 65:25:10. 
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En la Fig. 6.11 se compara la variación de la capacidad a intensidades de 

corriente crecientes en las muestras objeto de estudio, 80-TiO2-r y 65-TiO2-r. 

En ambos casos, la capacidad desciende gradualmente conforme aumenta la 

intensidad de corriente. Sin embargo, desde el primer ciclo, la capacidad de 

la muestra 65-TiO2-r resulta ser superior, dado que en la primera y segunda 

descarga arroja valores de capacidad de 453 y 291 mAhg-1, respectivamente, 

lo que supone una mejora de la capacidad del 22% respecto de la muestra 

80-TiO2-r. A altas velocidades, como 1C, 2C y 5C, la capacidad de la muestra 

65-TiO2-r se mantiene estable en 128 mAhg-1, mientras que en el caso de la 

muestra 80-TiO2-r, a esas mismas intensidades de corriente la caída de la 

capacidad es más evidente. Para 1C la capacidad es de 128 mAhg-1, a 2C es 

de 107 mAhg-1 y a 5C es de 71 mAhg-1. Cuando la corriente vuelve a C/20, la 

muestra 65-TiO2-r presenta una capacidad de 238 mAhg-1. En el caso de la 

muestra 80-TiO2-r, aunque la recuperación de la capacidad sea del 98%, 

respecto de la capacidad que presentaba en los primeros ciclos a C/20 

(176 mAhg-1), los valores siguen siendo inferiores en comparación con los 

valores de capacidad de la muestra 65-TiO2-r.  

Fig. 6.11. Variación de la capacidad específica de 80-TiO2-r y 65-TiO2-r a 
intensidades crecientes de corriente C/n (C/20-5C). 
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Además, se realizaron ensayos galvanostáticos de ciclabilidad a C/10 

durante 110 ciclos, con el objetivo de evaluar la estabilidad de la capacidad 

reversible y su ciclabilidad.  

La forma que toman los perfiles de descarga de las dos muestras es muy 

similar. Como se puede ver en la Fig. 6.12a y 6.12c, durante la inserción de 

sodio, ambas muestras presentan una variación de voltaje continua. También 

existen semejanzas en cuanto a la ciclabilidad de las muestras. El 80-TiO2-r y 

el 65-TiO2-r exponen una excelente ciclabilidad durante más de 100 ciclos, 

presentando un valor de capacidad específica prácticamente constante. Sin 

embargo, en la Fig. 6.12d se ve que el valor de capacidad de 65-TiO2-r es 

mayor tanto en la primera descarga, con una capacidad de 374 mAhg-1, como 

en los ciclos restantes, donde la capacidad oscila entre 170 y 165 mAhg-1. 

Estos valores de capacidad son un 23.5% superiores a los obtenidos para la 

muestra de 80-TiO2-r (Fig. 6.12b). 

Fig. 6.4. (a, c) Perfil de voltaje-capacidad y (b, d) variación de la capacidad con el número de 
ciclos a C/10 de 80-TiO2-r vs. Na+/Na (izquierda) y 65-TiO2-r vs. Na+/Na (derecha). 
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En este capítulo se reúnen las conclusiones extraídas a partir del trabajo 

de investigación que se ha plasmado en esta memoria de tesis doctoral sobre 

diferentes polimorfos de óxidos de titanio como electrodos negativos en 

baterías recargables. 

Conclusiones del Capítulo 4: 

1. El TiO2 con estructura tipo hollandita sin potasio (TiO2(H)) fue sintetizado 

por oxidación del bronce K0.2TiO2 con estructura tipo hollandita, usando una 

ruta de síntesis reproducible. 

2. Se consiguió mejorar significativamente la capacidad y las prestaciones 

electroquímicas a altas intensidades de corriente comparado con el bronce 

K0.2TiO2 original. TiO2(H) mantiene una capacidad estable de 106 mAhg-1 

después de 300 ciclos a C/8 (42 mAg-1) con una disminución de tan sólo el 

5.5 % después de 600 ciclos. A alta corriente (2C, 671 mAg-1) se mantienen 

55 mAhg-1.  

3. La pérdida de capacidad puede ser consecuencia del aumento de la 

resistencia observada en el electrodo post-mortem tras 80 ciclos mediante 

espectroscopia de impedancia. 

4. Las características electroquímicas indican que el TiO2(H) es un material 

con cinética de difusión limitada. Por consiguiente, el perfil de voltaje muestra 

la forma de un comportamiento pseudocapacitivo en lugar del perfil de voltaje 

constante comúnmente observado en los materiales típicos de las baterías.  

5. TiO2(H) presenta una transformación bifásica en un rango estrecho 

composicional de sodio, y el perfil de voltaje principalmente inclinado refleja la 

existencia de varias regiones de solución sólida. Sin embargo, debido a la 

lenta difusión del sodio, las soluciones sólidas no dan lugar a una 

pseudocapacitancia de intercalación, sino a una pseudocapacitancia 

controlada por las reacciones superficiales, además del mecanismo 

controlado por difusión (inserción de sodio en el túnel).  

6. El análisis de las contribuciones a la capacidad total mediante 

voltametrías cíclicas realizadas a diferentes velocidades de barrido reveló 

que, a altas velocidades (0.6-1.2 mVs-1), además de procesos 
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pseudocapacitivos controlados por reacciones redox superficiales, el TiO2-r 

presenta una elevada contribución de procesos pseudocapacitivos 

controlados por difusión. Este comportamiento se debe, probablemente, al 

relativamente alto coeficiente de difusión, haciendo que la contribución de 

ambos procesos sea en torno al 50%.  

7. El coeficiente de difusión de sodio, (DNa+ = 2.6 · 10-13 cm2s-1), en TiO2(H) 

es algo inferior en comparación con valores estimados previamente de forma 

teórica (9.65 ⋅ 10-6 cm2s-1-4.2 ⋅ 10-9 cm2s-1) a partir de cálculos de energía de 

activación. Sin embargo, es claramente mayor que el obtenido 

experimentalmente para TiO2 anatasa (7.60 ⋅ 10-15 - 5.50 ⋅ 10-13 cm2s-1), y 

varios ordenes de magnitud mayor que el coeficiente de difusión descrito para 

TiO2 rutilo (5.70 ⋅ 10-20 cm2s-1), lo que apunta a la hollandita, desde este punto 

de vista, como uno de los polimorfos más prometedores para el desarrollo de 

ánodos de iones sodio basados en TiO2.  

8.  Existen indicios de que una mayor reducción del tamaño de partícula 

hasta unos pocos nanómetros puede mejorar en gran medida las propiedades 

electroquímicas del TiO2(H), como la capacidad específica, debido a una 

mayor contribución de la pseudocapacitancia redox superficial. Esto podría 

constituir una posible continuación de esta investigación. 

Conclusiones del Capítulo 5: 

1. Se ha preparado TiO2 nano-rutilo con morfología de nanobarras (~5 nm 

de anchura y ≥50 nm de longitud) siguiendo una nueva vía sintética mediante 

un proceso económico en dos pasos, que implica la síntesis cerámica del 

precursor K0.2TiO2 hollandita seguido de una oxidación en medio de ácidos 

fuertes.  

2. Cuando el TiO2 nano-rutilo se usa en celdas frente a litio metal exhibe 

un comportamiento electroquímico típico del rutilo nanométrico: la capacidad 

de la primera descarga de 385 mAhg-1 supera claramente la capacidad teórica 

equivalente a la inserción de 1 Li+/f.u. (336 mAhg-1) correspondiente a la 

reducción completa de Ti4+ a Ti3+. El perfil de voltaje en la primera descarga 
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difiere considerablemente de aquellos de ciclos consecutivos, indicando la 

presencia de procesos irreversibles tras la primera descarga. 

3. Un estudio detallado de la primera descarga mediante PITT en 

condiciones de equilibrio termodinámico ha permitido caracterizar todos los 

procesos electroquímicos durante la inserción de Li+ en TiO2-r. Comenzando 

con procesos puramente capacitivos desde OCV hasta 2.25 V, en el rango de 

voltaje inferior 2.25-1.2 V, TiO2-r exhibe dos regiones de solución sólida 

separadas por una estrecha región bifásica, con conservación de la fase rutilo 

como se ha confirmado mediante difracción de rayos X ex situ. Por debajo de 

1.2 V TiO2-r transforma irreversiblemente, a través de una amplia región 

bifásica, en LiTiO2 que presenta estructura cúbica tipo NaCl con la subred 

catiónica desordenada, en la que ambos metales Li y Ti ocupan 

estadísticamente la misma posición atómica. LiTiO2 cúbico (c-LiTiO2) presenta 

una buena estabilidad estructural y un escaso cambio de volumen durante la 

inserción/desinserción de litio, como se desprende del análisis de difracción 

de rayos X en electrodos post-mortem. Como el material activo es c-LiTiO2 

justificaría la excelente retención de la capacidad a potenciales inferiores a 

1.2 V 

4. En vista del bajo coeficiente de difusión de litio (DLi+ ≈ 10-15 cm2 s-1) puede 

decirse que las buenas propiedades electroquímicas del TiO2-r o c-LiTiO2 no 

se basan en la rápida difusión del litio, fuertemente inhibida, sino en gran 

medida en procesos capacitivos. Así, ya a velocidades de descarga-carga 

muy bajas (0.009 mV s-1), los procesos superficiales representan el 50% de la 

capacidad específica total, que aumenta hasta un 90% a velocidades altas 

(1.5 mV s-1). 

Conclusiones del Capítulo 6: 

1. El TiO2-r con morfología de nanobarra se ha estudiado también en 

celdas frente a sodio metal, donde presenta una capacidad inicial tras la 

primera descarga de 246 mAhg-1 y alcanzando una capacidad reversible de 

140 mAhg-1 después de 100 ciclos de descarga-carga. Dado su buen 

comportamiento a altas densidades de corriente (p. ej. una capacidad 
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reversible de 164 mAg-1 a C/5), podría ser un interesante candidato como 

ánodo en baterías de ion sodio. 

2. Aunque el valor del coeficiente de difusión de sodio en nano-rutilo      

TiO2-r determinado en esta memoria (DNa+≈10-17 cm2s-1) es cuatro órdenes de 

magnitud inferior comparado con TiO2(H), es mayor en comparación con 

valores descritos por otros autores en óxidos de titanio con estructura rutilo. 

3. Mediante voltametría cíclica realizada a diferentes velocidades de 

barrido, se ha determinado una importante contribución de procesos redox 

superficiales a la capacidad específica total, que varía entre un 34 % a una 

velocidad baja de 0.01 mVs-1 y un 87% a una velocidad alta de 1.5 mVs-1. Este 

comportamiento se ve respaldado por la limitada cinética de difusión del Na+ 

en TiO2-r  

4. El bajo valor del coeficiente de difusión del Na+ en los túneles que se 

extienden a lo largo del eje c de la estructura rutilo, está de acuerdo con el 

mayor tamaño del ion sodio, muy similar al tamaño del canal. Esto podría ser 

la causa de la deficiente ciclabilidad observada a bajas intensidades de 

corriente (C/20 o 17 mAhg-1), ya que los iones de sodio disponen del tiempo 

suficiente para difundir hacia el interior de la estructura, y sería probable que 

esta se desestabilice y tienda a deformarse, lo que podría traducirse en una 

pérdida de capacidad muy acusada conforme aumenta el número de ciclos. 

Por otra parte, cuando una celda de TiO2-r vs. Na+/Na se somete a un ciclado 

galvanostático a intensidades de corriente más elevadas (por ejemplo, a C/10 

o C/5), TiO2-r presenta una capacidad reversible muy estable durante un 

mayor número de ciclos (110), ya que a altas intensidades de corriente los 

procesos capacitivos se ven más favorecidos.  

5. Un aumento en la cantidad de carbón conductor mejora las propiedades 

electroquímicas de los materiales con carácter aislante. Esto puede deberse 

a que el carbón favorece el contacto entre las partículas del TiO2 aumentando 

la conductividad y atenuando la polarización de la celda provocada por la 

resistencia inherente al carácter aislante de los óxidos de titanio. La 

comparación de electrodos de TiO2-r con menor y mayor proporción de carbón 

conductor, permite concluir que un mayor contenido en carbón conductor 
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produce una notable mejora en las propiedades electroquímicas, con un 

aumento de la capacidad reversible del TiO2-r en 40 mAhg-1 (23.5%). 
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ANEXO I: Resultados obtenidos 
mediante microanálisis EDS del 
TiO2(H). 
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Tabla I. 1. Medidas de EDS de los átomos O, Ti y K (1 de 2). 

 Átomo Porcentaje atómico / % Error / % 

Spot 1 
O 80.21 12.43 
Ti 19.79 2.1 

    

Spot 3 
O 75.96 11.43 
Ti 20.02 1.66 

    

Spot 4 O 77.91 11.05 
Ti 22.09 1.42 

    

Spot 6 
O 64.13 13.4 
Ti 35.87 1.56 

    

Spot 7 
O 67.28 11.88 
K 0.19 29.4 
Ti 32.53 1.31 

    

Spot 8 
O 74.57 12.59 
K 0.56 22.96 
Ti 24.86 1.74 

 

Fig. I. 1. Imagen SEM con microanálisis elemental mediante EDS realizado en los puntos 
señalados en la imagen del TiO2(H)  
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Tabla I. 2. Medidas de EDS de los átomos O, Ti y K (2 de 2). 
 

Átomo Porcentaje atómico / % Error / % 
Spot 9 O 56.3 14.11 

K 2.86 6.5 
Ti 40.84 1.46     

Spot 10 O 58.31 13.01 
Ti 41.69 1.34     

Spot 11 O 78.68 10.65 
K 0.17 16.65 
Ti 21.15 1.34     

Spot 12 O 79.11 10.76 
Ti 20.89 1.4     

Spot 13 O 86.76 10.66 
Ti 13.24 1.87     

Spot 14 O 58.47 14.02 
Ti 41.53 1.53 
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ANEXO II: Refinamiento Rietveld a 
partir de los difractogramas de 
rayos X ex situ en el cuarto y quinto 
ciclo de descarga - carga del 
electrodo de TiO2-r vs. Li+/Li en el 
rango de potencial 3.0-1.4 V. 
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Tabla II.  1. Parámetros del refinamiento Rietveld a partir de los difractogramas de rayos 
X ex situ del electrodo de TiO2-r en la cuarta descarga hasta 1.4 V (3.0-1.4 V). 

 P42/mnm   a = b = 4.679(1) Å, c = 2.941(1) Å, α = β = γ = 90º 
 Rwp=2.49%, Rp=1.96%, RB=1.49% 

Átomo Wyckoff x y z Biso Ocupación 
Ti 2a 0 0 0 0.74(8) 1 
O 4f 0.305(1) 0.305(1) 0 0.8(1) 1 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. II. 1. Refinamiento Rietveld a partir de los difractogramas de rayos 
X ex situ del electrodo de TiO2-r en la cuarta descarga hasta 1.4 V (3.0-
1.4 V). 
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Tabla II. 2. Parámetros del refinamiento Rietveld a partir de los difractogramas de rayos X 

ex situ del electrodo de TiO2-r en la cuarta carga hasta 3.0 V (3.0-1.4 V).  
 

 P42/mnm   a = b = 4.6128(5) Å, c = 2.9523(4) Å, α = β = γ = 90º 
 Rwp=3.16%, Rp=2.54%, RB=0.49% 

Atomo Wyckoff x y z Biso Ocupación 
Ti 2a 0 0 0 0.8(1) 1 
O 4f 0.3055(3) 0.3055(3) 0 0.3(1) 1 

Fig. II. 2. Refinamiento Rietveld a partir de los difractogramas de rayos 
X ex situ del electrodo de TiO2-r en la cuarta carga hasta 3.0 V (3.0-1.4 V). 
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Tabla II. 3. Parámetros del refinamiento Rietveld a partir de los difractogramas de rayos X 
ex situ del electrodo de TiO2-r en la quinta descarga hasta 1.4 V (3.0-1.4 V). 

 P42/mnm   a = b = 4.639(1) Å, c = 2.944(1) Å, α = β = γ = 90º 
 Rwp=5.57%, Rp=4.39%, RB=3.71% 
Átomo Wyckoff x y z Biso Ocupación 
Ti 2a 0 0 0 0.9(1) 1 
O 4f 0.302(1) 0.302(1) 0 0.2(1) 1 

 

  

Fig. II. 3. Refinamiento Rietveld a partir de los difractogramas de rayos X ex situ 
del electrodo de TiO2-r en la quinta descarga hasta 1.4 V (3.0-1.4 V). 
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Tabla II.  4. Parámetros del refinamiento Rietveld a partir de los difractogramas de rayos 
X ex situ del electrodo de TiO2-r en la quinta carga hasta 3.0 V (3.0-1.4 V). 

 P42/mnm   a = b = 4.6386(4) Å, c = 2.9464(4) Å, α = β = γ = 90º 
 Rwp=3.50%, Rp=2.69%, RB=1.08% 

Átomo Wyckoff x y z Biso Ocupación 
Ti 2a 0 0 0 1.09(3) 1 
O 4f 0.3041(3) 0.3041(3) 0 0.38(4) 1 

 

 

Fig.  II. 4. Refinamiento Rietveld a partir de los difractogramas de rayos X ex 
situ del electrodo de TiO2-r en la quinta carga hasta 3.0 V (3.0-1.4 V). 
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